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ОБОЗНАЧЕНИЯ И СОКРАЩЕНИЯ

	ВТГР
	– высокотемпературные газоохлаждаемые реакторы 

	РБН
	– реакторы на быстрых нейтронах

	ТОТЭ
	– твердооксидный топливный элемент 

	Al2O3 
	– оксид алюминия

	Si3N4 
	– нитрид кремния

	сна (dpa) 
	– смещение на атом

	Xe23+ 
	‒ ион ксенона с зарядностью 23+

	РЭМ 
	– растровая электронная микроскопия





ВВЕДЕНИЕ

Актуальность работы.
Расширение возможностей снижения зависимости от углеводородного и ископаемых видов топлива в энергетическом секторе напрямую связано с увеличением доли альтернативных источников в производстве энергии, включая такие источники как источники возобновляемой энергии (солнечная и ветровая генерация), твердооксидные топливные элементы ядерные и в ближайшем будущем термоядерные энергетические установки. При этом ядерная энергетика имеет особую роль среди альтернативных источников энергии, так как является одним из наиболее стабильных и энергоэффективных источников безуглеродного производства энергии, при этом требующая особого внимания, как в процессе эксплуатации, так и последующей утилизации отработанного ядерного топлива. Решением проблем связанных с утилизацией отработанного топлива в виде долгоживущих ядерных отходов рассматривается использование реакторов нового поколения, таких как высокотемпературные ядерные реакторы, реакторы на быстрых нейтронах, реакторы замкнутого цикла, создание которых позволяет повысить эффективность использования ядерного топлива за счет увеличения глубины выгорания, что как следствие, приводит к уменьшению количества ядерных отходов, а также повышению энергопроизводительности за счет более высоких рабочих температур активной зоны. Так, к примеру, высокотемпературные газоохлаждаемые реакторы (ВТГР) позволяют повысить рабочую температуру активной зоны до 800-900°С, что в свою очередь открывает возможности выработки не только электроэнергии, но и обеспечения технологического теплоснабжения, включающего в себя производство водорода или синтетического топлива, что также расширяет вклад альтернативных источников энергии в энергетическом секторе. Создаваемые в данном случае возможности для диверсификации применения ядерной энергии, не только для производства энергии, но и создания топлива для альтернативных источников энергии, включая водородную энергетику, позволяет снизить зависимость от ископаемых источников энергии. В свою очередь, технологические решения в реакторах на быстрых нейтронах (РБН), связанные с возможностью использовать в качестве делящегося ядерного материала плутоний и другие актиноиды, превращая их из долгоживущих ядерных отходов в короткоживущие изотопы, позволяет снизить долю нарабатываемых ядерных отходов, а также необходимости использования ряда технологических решений, связанных с утилизацией и длительным хранением отработанного ядерного топлива. При этом предлагаемые технологические решения, связанные с созданием замкнутого ядерного топливного цикла, направленные на использование возможностей извлечения делящихся материалов для повторного использования открывает большие перспективы для создания ядерных энергетических установок малой мощности и внедрению их повсеместно. 
Следует отметить, что предлагаемые технологические решения в рамках разрабатываемых международных программ, связанных с поисковыми исследованиями в области создания материалов и технологий для реакторов поколения IV (Gen IV), направлены на увеличение доли ядерной энергетике в энергетическом секторе. При этом немаловажную роль в данном направлении уделяют поисковым исследованиям, направленным на повышение безопасности эксплуатации ядерных установок, оптимизации процессов глубины выгорания ядерного топлива, а также поиску новых материалов, способных повысить эффективность использования ядерного топлива при сохранении своих прочностных и теплофизических параметров в экстремальных условиях. 
Для решения данных проблем предлагается использование новых технологических решений в области создания ядерных топливных элементов, связанных с использованием технологии размещения делящегося ядерного материала в инертной керамической матрице, обладающей высокой устойчивостью к внешним воздействиям, включая механические давления и напряжения, а также способной выдержать и сохранить работоспособность при высоких температурах. Как правило, для создания инертных матриц рассматриваются керамические материалы, обладающие высокими показателями термостойкости, химической инертности, устойчивостью к радиационным повреждениям, вызванным как воздействием нейтронов, так и осколков деления ядерного топлива. Данные показатели керамических материалов в свою очередь должны обеспечить длительный режим эксплуатации топливных элементов в экстремальных условиях эксплуатации, увеличение которого позволит повысить глубину выгорания ядерного топлива, а также снизить концентрацию накопленных ядерных отходов. Следует отметить, что большой интерес к использованию данной технологии проявляется при использовании в качестве делящегося ядерного материала плутония и актиноидов, использование которых позволяет создавать установки замкнутого цикла, при этом  материалы, которые используются для удержания делящегося материала должны обладать высокими показателями устойчивости как к длительному термическому воздействию, так и накоплению радиационных повреждений. При этом использование керамических тугоплавких материалов в качестве инертных матриц должно позволить снизить риски деформации и деструктивного растрескивания топливных элементов в случае возникновения нестандартных ситуаций, связанных с резким изменением температур или давлений, а также в случае высокодозного облучения, которое приводит к накоплению продуктов ядерного распада в материалах в виде осколков деления, агломерация которых приводит к образованию газонаполненных областей. В связи с этим, в последние годы большое внимание уделяется поисковым исследованиям, направленным на поиск технологических решений, связанных с изучением перспектив использования в качестве инертных матриц для дисперсного ядерного топлива различных типов керамик на основе тугоплавких оксидов, карбидов или нитридов, а также их различных композитных соединений, использование которых позволит повысить эффективность использования ядерного топлива, уменьшить объемы накопления радиоактивных отходов в ядерном топливном цикле, а также повысить ресурс и надежность эксплуатации ядерных реакторов нового поколения. 
Одним из ключевых факторов, определяющих перспективность использования композитных керамик в качестве материалов инертных матриц для дисперсного ядерного топлива является их устойчивость к накоплению радиационных повреждений в случае высокодозного облучения, а также к процессам высокотемпературной деградации, характерной для высокотемпературных режимов эксплуатации, характерных для высокотемпературных ядерных реакторов нового поколения. Понимание кинетики структурных изменений, вызванных накоплением точечных и вакансионных дефектов, а также их эволюции в поврежденном слое в процессе облучения является одним из критериев оценки радиационной стабильности материалов в экстремальных условиях. При этом большое внимание в последние годы уделяется изучению поведения структурных изменений, вызванных облучением не только при комнатных температурах, но и при высокотемпературном воздействии, которое как показывает практика приводит к более интенсивной деградации приповерхностного слоя за счет диффузионных эффектов и термического расширения кристаллической структуры, которая приводит к тому, что процессы дестабилизации, наблюдаемые в случае облучения при комнатных температурах, проявляются при более низких флюенсах облучения в случае высокотемпературного облучения. В данном случае термические эффекты, вызванные температурным воздействием могут привести к более ускоренной дестабилизации прочностных свойств керамик, подвергнутых облучению, что в свою очередь может привести к растрескиванию и охрупчиванию приповерхностных слоев, соприкасающихся с делящимся ядерным материалом. Такие процессы, способные привести к дестабилизации всего топливного элемента за счет термических эффектов следует учитывать при определении потенциала использования данных материалов в качестве инертных матриц, в особенности, данный учет необходим для материалов, выступающих в качестве кандидатных материалов, используемых в замкнутом ядерном топливном цикле, при котором невозможна быстрая замена топливных элементов.
При этом следует отметить, что расширение перспектив применения композитных керамик в качестве огнеупорных, жаропрочных или радиационно-стойких конструкционных материалов, способных выдерживать экстремальные условия эксплуатации требует детального изучения не только процессов их получения, но и комплексных исследований, направленных на определение влияния фазового состава композитных керамик на сохранение стабильности прочностных и теплофизических параметров. В связи с этим, актуальность представленной диссертационной работы заключается в поиске технологических решений в области создания высокопрочных радиационно-стойких композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, обладающих высокими показателями сопротивляемости к деструктивным изменениям прочностных свойств в результате накопления радиационных повреждений при высокодозном облучении, а также сохраняющими стабильность прочностных свойств в стрессовых ситуациях, связанных с резким изменением рабочих температур. Предлагаемые технологические решения в области создания xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик позволяют получить высокопрочные керамики с низкой себестоимостью изготовления и возможностью масштабирования технологии изготовления в промышленных масштабах с высокой контролируемостью прочностных и теплофизических параметров. Фундаментальная значимость проведенных исследований заключается в расширении понимания механизмов накопления радиационных повреждений в приповерхностном слое керамик при различных температурах облучения, позволяющих определить роль термических эффектов на изменение скорости повреждения композитных керамик, а также влияние межфазных границ на устойчивость и повышение сопротивляемости к деструктивному изменению прочностных свойств.  
Цель диссертационного исследования заключается в проведении комплексных исследований, направленных на отработку технологии получения и поиск оптимальных составов композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, устойчивых к высокодозному облучению тяжелыми ионами Xe23+, сравнимых с осколками деления ядерного топлива. 
Задачи диссертационного исследования 
На основе поставленной цели, а также проведенного анализа литературных данных в данной области исследований были сформулированы следующие задачи диссертационного исследования, решение которых позволило получить новые данные, связанные с изучением динамики фазовых трансформаций и их роли в изменении прочностных, оптических и теплофизических параметров, а также определении оптимальных составов, обладающих высокими показателями сопротивляемости к радиационным повреждениям и их накоплению в приповерхностном слое: 
1. Отработка режимов получения композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик с применением метода твердофазного синтеза, включающую комплексные исследования взаимосвязи между изменениями соотношения компонент в составе керамик и изменениями структурных, прочностных и оптических свойств керамик. 
2. Изучение влияния вариации фазового состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик на устойчивость к радиационно-индуцированным процессам разупрочнения приповерхностного поврежденного слоя при облучении тяжелыми ионами Xe23+.
3. Определение влияния вариации температуры облучения на устойчивость к процессам деструкции и разупрочнения приповерхностного поврежденного слоя Al2O3-Si3N4 керамик при облучении тяжелыми ионами Xe23+. 
Объекты исследования 
В качестве объектов диссертационного исследования были выбраны композитные керамики на основе соединений xAl2O3-(1-x)Si3N4 вариация соотношения компонент в которых позволило получить высокопрочные керамики, обладающие высокими показателями устойчивости к радиационным повреждениям, вызванным облучением тяжелыми ионами. Интерес к данному типу керамик обусловлен совокупностью их структурных, прочностных и теплофизических параметров, сочетание которых позволяет получить высокопрочные керамики, обладающие высокой сопротивляемостью к внешним воздействиям, а также инертностью к воздействию агрессивных сред. Данный тип композитных керамик может быть использован в качестве основы для создания инертных матриц дисперсного ядерного топлива, а также может быть рассмотрен как один из классов материалов, используемых в оптоэлектронике, сенсорике, а также в качестве материалов для длительного хранения и утилизации отработанного ядерного топлива. 
Предмет исследования
Предмет диссертационного исследования заключается в определении взаимосвязи между изменениями фазового состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент и изменениями прочностных, оптических, теплофизических параметров, а также показателей устойчивости керамик к процессам деструктивного разупрочнения при высокодозном облучении тяжелыми ионами, имитирующими воздействие осколков деления ядерного топлива. 
Методы исследования 
Синтез керамик осуществлялся с применением метода механохимического твердофазного перемалывания, совмещенного с термическим отжигом образцов, использование которого обуславливает инициализацию процессов фазовых трансформаций, а также структурных изменений, связанных с процессами релаксации и рекристаллизации. Характеризация морфологических особенностей синтезированных керамик была осуществлена с применением метода растровой электронной микроскопии, при обработке полученных снимков были установлены зависимости изменений размеров и формы зерен от фазового состава исследуемых образцов. Определение кинетики изменения структурных особенностей полученных керамик при вариации соотношения компонент было осуществлено с использованием методов рентгеноструктурного анализа и рамановской спектроскопии. Совокупность данных методов позволила установить динамику фазовых изменений в исследуемых образцах в зависимости от соотношения компонент при их вариации. Прочностные характеристики исследуемых керамик определялись с использованием методов индентирования, применяемого для определения твердости приповерхностного слоя, и метода испытаний на прочность при трехточечном изгибе, результатами которого являлось определение показателей устойчивости к растрескиванию при внешних воздействиях. Влияние вариации фазового состава на изменение плотности кислородных вакансий и точечных дефектов, а также их взаимосвязь с изменениями теплопроводящих свойств керамик определялось путем анализа оптических спектров исследуемых образцов, а также вычислением спектров индуцированного поглощения и оптической плотности, величина которой напрямую зависит от концентрации вакансионных дефектов. Определение влияния облучения тяжелыми ионами на изменение структурных и прочностных свойств проводилось с использованием комплексного метода исследований, включающего в себя метод рентгеноструктурного анализа и методов определения прочностных свойств керамик. 
Научная новизна 
Полученные зависимости изменения фазового состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент в составе позволяют получать композитные керамики с определенным набором прочностных, теплофизических и оптических свойств, вариация которых играет определяющую роль в потенциальном применении керамик. 
Согласно оценке фазовых трансформаций в xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент было установлено, что термический отжиг в кислородосодержащей среде при концентрации Al2O3 равной порядка 0.3-0.5 М происходит формирование орторомбической фазы Al2(SiO4)O, увеличение вклада при концентрациях выше 0.5 М которой обуславливает повышение теплопроводности, связанное с концентрационными зависимостями дефектных включений и вакансий.
В ходе проведенных испытаний не термостойкость было установлено, что формирование композитных керамик с фазовым составом Si3N4(SiO2)/Al2(SiO4)O/Al2O3 приводит к увеличению стабильности прочностных свойств к термически-индуцированному окислению, оказывающему негативное влияние на устойчивость к разупрочнению и снижению твердости. При этом наличие фазы Al2(SiO4)O в составе керамик обуславливает замедление процессов термического окисления фазы Si3N4 при длительном температурном воздействии. 
Установлено, что в случае высокодозного облучения наличие мультикомпонентного состава, выражающемуся в наличие более двух фаз приводит к более выраженному сдерживанию эффектов разупрочнения, чем в случае одно- или двухфазных керамик, деградация которых имеет прямую зависимость от вариации весового вклада каждой фазы в составе. Наблюдаемый эффект упрочнения в данном случае объясняется наличием межфазных границ, которое приводит к увеличению сопротивляемости к разупрочнению за счет замедления процессов миграции точечных и вакансионных дефектов в поврежденном слое, наиболее проявленном при высокодозном облучении.
Определено влияние температурных факторов на кинетику структурных повреждений при высокодозном облучении тяжелыми ионами Xe23+ с энергией 230 МэВ, позволяющие сделать вывод о негативной роли эффектов термического расширения на скорость структурного разупорядочения и ускорению процессов дестабилизации прочностных свойств керамик при высокотемпературном облучении. Увеличение температуры облучения приводит к ускорению процессов деструкции поврежденного слоя при гораздо меньших флюенсах, чем в случае облучения при температуре 300 К. 
Основные положения, выносимые на защиту.
Установлена динамика фазовых трансформаций Si3N4(SiO2)  Si3N4(SiO2)/(SiAl)(ON)  Si3N4(SiO2)/Al2(SiO4)O/Al2O3 Al2(SiO4)O/Al2O3 в зависимости от изменений концентрации компонент в составе xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, полученных методом механохимического твердофазного синтеза, отражающая возможности контролируемой вариации фазового состава керамик. 
Определено, что наибольшими показателями сопротивляемости к радиационно – стимулированным процессам разупрочнения являются 0.6 Al2O3 – 0.4 Si3N4 керамики, в составе которых доминирует фаза Al2(SiO4)O с весовым вкладом более 43 вес. %. 
При определении влияния температуры облучения на степень структурного разупорядочения и дестабилизации прочностных свойств 0.6 Al2O3-0.4 Si3N4 керамик было установлено, что в случае высоких температур облучения (700-1000 К) эффекты термического расширения кристаллической структуры приводят к ускорению процессов дестабилизации поврежденного слоя более чем в 1.5-2.6 раза в зависимости от температуры облучения. 
Практическое значение полученных результатов.
Предлагаемые технологические решения в области получения композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик с заданным соотношением фаз, варьирование которых осуществляется путем изменения состава компонент в композите, в дальнейшем может быть использовано для масштабирования технологии создания композитных керамик, в виду простоты используемого метода, не требующих больших затрат и низкой себестоимости изготовления конечного продукта в виде керамического порошка или керамических таблеток различной формы, вариация которой осуществляется за счет изменений размеров и типа пресс – формы. 
При определении теплофизических параметров было установлено, что формирование в составе керамик фазы Al2(SiO4)O, увеличение вклада которой приводит к снижению пористости обуславливает увеличение коэффициента теплопроводности на 10-60% в сравнении с теплопроводностью однокомпонентных Si3N4 и Al2O3 керамик, низкие значения для которых обусловлены высокой пористостью.
Результаты оценки изменения прочностных характеристик исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик подвергнутых облучению тяжелыми ионами, в совокупности с результатами оценки термостойкости керамик при температурных перепадах, в дальнейшем могут быть использованы для расширения общих представлений о взаимосвязях структурного разупорядочения и дестабилизации прочностных свойств композитных керамик, рассматриваемых в качестве конструкционных материалов, эксплуатирующихся в экстремальных условиях. 
Полученные результаты оценки влияния температуры облучения, а также связанных с ними эффектов термического расширения, оказывающего негативное влияние на устойчивость приповерхностного слоя керамик к процессам деструктивного разупрочнения в дальнейшем могут быть использованы при проектировании и прогнозировании перспектив использования данного типа керамик в качестве конструкционных материалов в ядерной энергетике, включая возможности использования их в качестве материалов инертных матриц дисперсного ядерного топлива, а также в качестве материалов для хранения отработанного ядерного топлива. 
Достоверность полученных результатов.
Экспериментальные работы, связанные с отработкой технологических режимов получения композитных керамик с заданным фазовым составом проводились в несколько параллелей, что позволило исключить артефактные эффекты, связанные с неточностями при навеске, человеческими факторами и т.д. Для всех измеряемых величин структурных параметров, прочностных и теплофизических характеристик были определены величины стандартного отклонения и погрешности измерений. Все экспериментальные работы, связанные с характеризацией исследуемых объектов были выполнены на сертифицированном оборудовании, расшифровка и интерпретация полученных данных осуществлялась с использованием лицензированного программного обеспечения. 
Личный вклад соискателя.
Личный вклад соискателя при выполнении диссертационного исследования заключался в непосредственном участии и проведении экспериментальных работ, связанных с отработкой режимов получения композитных керамик с применением метода механохимического твердофазного синтеза, анализе и интерпретации полученных результатов с целью установления взаимосвязи между вариацией соотношения компонент и изменениями прочностных, теплофизических и оптических параметров, определении роли влияния температурных факторов на изменение скорости накопления радиационных повреждений и дестабилизации прочностных характеристик поврежденного слоя. Эксперименты были выполнены на базе Лаборатории инженерного профиля Евразийского национального университета им. Л.Н. Гумилева и Лаборатории физики твердого тела Астанинского филиала Института ядерной физики МЭ РК. В ходе подготовки диссертационной работы, общем анализе полученных результатов и их интерпретации соискатель активно сотрудничал с научными консультантами PhD Козловским А.Л. и д.ф.-м.н., доцентом Трухановым А.В. (ГО "НПЦ НАН Беларуси по материаловедению" (Минск). 
Связь работы с научно-исследовательскими проектами, программами. Основные экспериментальные работы, связанные с отработкой режимов получения композитных керамик, рассматриваемых как один из перспективных материалов для ядерной энергетики были выполнены в рамках грантового финансирования при поддержке МНВО РК AP14871176 «Разработка технологии получения композитных керамик на основе оксидов и нитридов для альтернативной энергетики и новых классов конструкционных материалов» (срок реализации 2022-2024 гг.). Работы, связанные с изучением радиационной стойкости композитных керамик были проведены в рамках выполнения поставленных целей и задач одного из подразделов программно – целевого финансирования при поддержке МНВО РК BR21882237 «Разработка и исследование перспективных композитных материалов для энергетики и топливного цикла» (срок реализации 2023-2025 гг.).  
Апробация работы.
Результаты диссертационного исследования прошли апробацию на следующих международных и республиканских конференция, где были представлены в виде научных докладов перед научной общественностью: 
1. V Международный научный форум «Ядерная наука и технологии», (Алматы, 2024).
2. International Scientific Research Forum in honor of 90th anniversary of Al-Farabi Kazakh National University (Алматы, 2024).
3. XI Международная научно-практическая конференция «Развитие урановой и редкоземельной промышленности» (Алматы, 2024). 
Публикации.
Результаты диссертационного исследования были опубликованы в 4 научных статьях, две из которых опубликованы в журналах, имеющих индексацию в базах данных Scopus, Web of Science, и две стать опубликованы в журналах входящих в перечень изданий, рекомендованных КОКСНВО МНВО РК. Также по результатам участия в международных конференциях было опубликовано 3 тезиса в сборниках докладов научных конференций. Ниже приведен перечень опубликованных работ в рамках диссертационного исследования. Во всех представленных работах вклад соискателя заключался в подготовке и интерпретации полученных данных, их общему анализу, а также формулированию основных выводов, связанных с наблюдаемыми эффектами. 
1. The effect of oxygen vacancies on the optical and thermophysical properties of (1-x) Si3N4–xAl2O3 ceramics // Optical Materials. – 2024. – Vol. 157. – P. 116056 (Процентиль – 74%, CiteScore – 6.6).
2. Effect of Phase Composition Variation of Oxy–Nitride Composite Ceramics on Heat Resistance and Preservation of Strength Parameters // Crystals. – 2024. – Vol. 14, №8. – P. 744 (Процентиль – 60%, CiteScore – 4.2).
3. Изучение влияния вариации фазового состава композитных керамик на устойчивость к радиационным повреждениям // Вестник НЯЦ РК. – 2024. – №4. – С. 164-173.
4. Исследования влияния температурных факторов на скорость накопления структурных повреждений в композитных керамиках // Вестник НЯЦ РК. – 2025. – №1. – С. 121-131.
Структура и объем работы. Структура диссертационной работы включает: введение, четыре основные разделы, в которых представлено описание основных экспериментальных работ, заключение, список использованных источников и приложение. Диссертационная работа представлена на 102 печатных листах, включает в себя 40 рисунков, 2 таблицы, 1 приложение, и 145 литературных источника. 

Во Введении кратко сформулирована актуальность и новизна диссертационного исследования, отражена цель и задачи, положения, выносимые на защиту, научная и практическая значимость работы, а также ее апробация и взаимосвязь с реализуемыми грантами и программами. 
В первом разделе представлен краткий обзор последних достижений в области перспектив использования композитных керамических материалов в качестве основы для создания инертных матриц дисперсного ядерного топлива, а также использования тяжелых ионов для симуляции процессов радиационных повреждений приповерхностного слоя керамических материалов, сравнимых с воздействием осколков деления ядерного топлива. 
Во втором разделе диссертационного исследования представлено детализированное описание используемых методов получения исследуемых керамик, а также характеризации полученных образцов, использование которых позволило установить взаимосвязь между изменениями структурных параметров, фазового состава керамик, а также прочностными, теплофизическими и оптическими свойствами. Также в данной главе приведены результаты моделирования и детального описания экспериментов, связанных с имитацией воздействия осколков деления ядерного топлива в виде тяжелых ионов Xe23+ с различным флюенсом облучения, изменение которого определяет степень повреждений в приповерхностном слое керамик. 
В третьем разделе представлены результаты исследований, связанных с отработкой режимов получения композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент, изменение которого позволило получить серию образцов с различным фазовым составом, и как следствие различными морфологическими, структурными, оптическими, прочностными и теплофизическими параметрами. В ходе проведенных исследований были определены основные взаимосвязи между вариацией соотношения компонент и эффектами упрочнения и повышения стабильности композитных xAl2O3-(1-x) Si3N4 керамик, связанные с формированием эффектов дислокационного упрочнения, а также вариацией фазового состава, определяющей наличие межфазных границ в составе керамик. Установленные зависимости изменений прочностных и теплофизических свойств керамик в дальнейшем были использованы для определения оптимальных составов керамик, обладающих высокими показателями устойчивости к внешним термическим воздействиям, а также накоплению радиационных повреждений в приповерхностном слое керамик. 
Четвертый раздел посвящен отражению экспериментальных работ, связанных с моделированием процессов накопления радиационно-стимулированных повреждений в приповерхностном слое композитных керамик, вызванных облучением тяжелыми ионами Хе23+ с энергией 230 МэВ, имитирующих воздействие осколков деления ядерного топлива. В результате проведенных экспериментов установлена динамика изменений прочностных параметров в зависимости от флюенса облучения тяжелыми ионами, а также выявлена роль фазового состава керамик, и как следствие, связанных с его изменениями структурных особенностей, на сопротивляемость к радиационно-стимулированной дестабилизации прочностных свойств при высокодозном облучении. На основе проведенных исследований были определены оптимальные концентрации компонент в составе композитных керамик, использование которых позволяет получить высокопрочные керамики, обладающие высокими показателями устойчивости к радиационным повреждениям. Определена роль термических эффектов на изменение скорости деструкции и дестабилизации прочностных свойств приповерхностного слоя, связанного с деформационным распуханием и частичной аморфизацией (накоплением метастабильных сильно разупорядоченных включений) приповерхностного слоя. Установлена взаимосвязь между структурными изменениями, вызванными термическим расширением и изменениями амплитуды тепловых колебаний и скоростью деструктивного разупрочнения приповерхностного слоя керамик. 
В Заключении подведены основные итоги и выводы проведенных исследований, сформулированы основные полученные результаты, основанные на результатах экспериментальных работ. 


1 ПЕРСПЕКТИВЫ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ КОМПОЗИТНЫХ КЕРАМИЧЕСКИХ МАТЕРИАЛОВ В КАЧЕСТВЕ ОСНОВЫ ДЛЯ ИНЕРТНЫХ МАТРИЦ ДИСПЕРСНОГО ЯДЕРНОГО ТОПЛИВА 

В данном разделе приведен краткий литературный обзор результатов последних исследований, направленных на изучение перспектив использования композитных керамических материалов в качестве основы для создания инертных матриц для дисперсного ядерного топлива для высокотемпературных ядерных реакторов нового поколения (Gen IV). Интерес к данной тематике исследований обусловлен в первую очередь необходимостью развития альтернативных источников энергии и увеличением их доли в энергетическом секторе, что в свою очередь позволит снизить потребление углеводородного и ископаемого сырья, а также частично решить проблемы с вредными выбросами и изменением климата. Следует отметить, что главная цель практически всех исследований в данном направлении заключается в поиске технологических решений по созданию материалов, способных обеспечить долговременную стабильность эксплуатации за счет высоких показателей термостойкости, радиационной и химической устойчивости, способности сохранять стабильность при экстремальных условиях, связанных с высокотемпературными режимами эксплуатации, а также высоких доз радиационного воздействия. 

1.1 Композитные керамики – перспективные материалы для повышения глубины выгорания ядерного топлива в реакторах нового поколения с использованием технологии дисперсного ядерного топлива  
Интерес к использованию различных керамических материалов в качестве конструкционных материалов, обусловлен в первую очередь следующим набором факторов, таких как высокие показатели прочностных характеристик, низкий удельный вес (малая плотность в сравнении с металлами и сплавами), устойчивость к термическим и механическим воздействиям, что делает их весьма перспективными материалами не только в ядерной энергетике, но и ракетостроении, авиационных материалах и т.д. [1-3]. В данном случае потенциал использования керамических материалов в тех или иных приложениях напрямую зависит от их свойств, которые, как правило, регламентируются технологическими способами их получения. При этом, в случае использования керамических материалов в направлении ядерной энергетике, следует отметить направление связанное с созданием новых типов топливных ядерных элементов с использованием технологических решений, связанных с размещением делящего ядерного материала в керамических инертных матрицах, обладающих повышенной устойчивостью к радиационным повреждениям. 
На рисунке 1.1 приведены примеры различных вариантов конструкционных решений с использованием в качестве топливных элементов в виде дисперсных частиц и инертных матриц, отражающих возможности использования инертных для удержания делящего ядерного материала. Среди различных вариаций и комбинаций топливных элементов для реакторов нового поколения, в частности, высокотемпературных ядерных реакторов или реакторов на быстрых нейтронов, можно выделить ключевую концепцию создания топливных элементов, представляющих собой сборки, в которых делящийся ядерный материал размещается в инертной керамической матрице, покрывающей делящийся материал полностью. 
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а – пример использования TRISO топлива в качестве инертных матриц; б – пример конструкции твелов нового поколения; в – модель дисперсной частицы с равновероятным распределением делящегося материала в матрице; пример создания дисперсного ядерного топлива с делящимся материалов в виде диоксида урана

Рисунок 1.1 – Примеры различных вариаций применения инертных матриц для создания дисперсного ядерного ядерного топлива

Примечание – Составлено по данным источников [4-7]

Среди различных технологических решений, связанных с использованием керамических материалов в качестве основы для создания инертных матриц дисперсного ядерного топлива можно выделить следующие типы композиций, такие как композиты в основе которых лежит использование карбидных типов керамик (SiC, ZrC, TaC), TRISO, композиты по типу CER-CER, CER-MET и т.д. 
Использование в качестве инертных матриц карбидных керамик обусловлено их высокими температурами плавления, позволяющей использовать их в качестве материалов способных выдерживать структурную целостность при гораздо больших температурах (выше 1200°С), которые характерны для реакторов по типу ВТГР [8, 9]. Так, к примеру, в обзорной работе [10] приведено достаточно полное описание перспектив использования карбидных керамик в качестве материалов инертных матриц, способных выдерживать высокие температурные воздействия, а также обладающие повышенной стабильностью к радиационным повреждениям. Большое внимание в обзоре уделено детализации процессов изготовления карбидных керамик, а также взаимосвязям между способами изготовления керамик и их прочностными и теплофизическими параметрами. При этом авторами сделан упор на возможности использования наноразмерных зерен для повышения стабильности керамик к внешним воздействиям, обусловленным повышенными свойствами. Влияние размерных эффектов, связанных с изменениями размеров зерен SiC, внедренных в матрицу из ZrC, а также их роль в определении прочностных свойств была рассмотрена в работе [11], в которой авторами была установлена прямая взаимосвязь между размерами зерен получаемых керамик и их теплофизическими свойствами, определяющимся в керамиках фононными механизмами передачи тепла, при которых большую роль играют размерные эффекты и наличие границ зерен, приводящих к перераспределению тепла, результатом которого является его снижение. Рассмотрение ZrC керамик в качестве материалов инертных матриц в высокотемпературных ядерных реакторах, а также выявление роли вариации условий синтеза на изменение структурных, прочностных свойств и фазового состава, являющихся одними из ключевых параметров, определяющих возможности использования композитных керамик в качестве основы для дисперсного ядерного топлива было представлено в работе [12]. 
Технология TRISO-топлива, представляющего собой тип ядерного топлива, в котором каждая частица делящегося ядерного материала защищена несколькими слоями керамических материалов, таких как графит, пиролитический углерод, карбид кремния (рисунок 1.2) [13], является одной из перспективных технологий, направленных на повышение стабильности и радиационной безопасности. Использование многослойной оболочки позволяет удерживать продукты деления ядерного топлива, уменьшая риск их выхода за пределы оболочки в случае высоких перепадов температур и давления [14, 15]. При этом слои карбида кремния и пиролитического углерода обладают достаточно высокими показателями термостойкости, что в свою очередь открывает возможности для повышения рабочих температур активной зоны выше 1500°С, что в значительной мере превышает рабочие температуры традиционных ядерных реакторов, и делает возможным повысить эффективность и эксплуатационную надежность [16, 17]. Также следует отметить, что высокая стабильность предлагаемых топливных сборок к экстремальным условиям, связанным с высокими температурами и их перепадами, позволяет создать эффект так называемой «пассивной» безопасности, который заключается в очень малой вероятности расплавления топлива и неконтролируемого выброса радиоактивных изотопов в случае аварийных ситуаций. Использование технологических решений, связанных с покрытием делящегося материала многослойной защитой, удерживающей большинство образующихся радионуклидов в процессе ядерного деления позволяет снизить затраты на разработку дополнительных систем безопасности, что также уменьшает капитальные затраты на строительство новых энергоблоков. В свою очередь, универсальность и адаптивность TRISO-топлива делают возможным его применение в будущих системах, направленных на повышение экономичности и безопасность ядерной энергетики [18-20]. 
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Рисунок 1.2 – Пример TRISO-топлива с отражением защитных слоев покрывающих делящийся ядерный материал

Примечание – Составлено по данным источника [13, р. 4741-3]

Топливные элементы с использованием технологии CER-CER являются одними из перспективных материалов наряду с TRISO – топливом. Данный тип топлива представляет собой керамическую матрицу с диспергированными в ней частицами топливных компонент в виде диоксида урана, карбида урана или других актиноидных соединений [21-24]. Основные преимущества данного типа материалов заключается в сохранении стабильности прочностных и механических свойств керамик при воздействии высоких температур, а также термоустойчивостью к резким перепадам температур, способных привести к дестабилизации за счет деформационных искажений и процессов окисления. Удержание продуктов деления за счет композитной структуры CER-CER – топлива происходит за счет изотропного распределения делящего ядерного материала в инертной керамической матрице, наличие которой позволяет снизить миграцию радиоактивных изотопов, что в свою очередь снижает риск загрязнения первичного контура, а также значительно упрощает процедуры обращения с отработанным топливом при его утилизации и захоронении [25, 26]. При этом немаловажную роль в определении типа CER-CER – топлива играют несколько факторов, в частности, одним из которых является размерный эффект, связанный с размером зерен керамической матрицы, определяющим скорость радиационной ползучести при накоплении продуктов деления, а также определяющим эволюцию термомеханических свойств керамик при высокодозном облучении. Так, в работе [27], авторами были предложены микромасштабные модели CER-CER – топлива с различными размерами зерен, изменение которые определяет устойчивость к температурным воздействиям, а также сдерживанию механизмов растрескивания, связанного с накоплением деформационных напряжений, вызванных накоплением продуктов деления. Предложенные авторами модели могут быть использованы в дальнейшем для определения потенциала использования CER-CER – топлива в качестве перспективных материалов для реакторов нового поколения. Рассмотрение поведения эволюции CER-CER-топлива с использованием в качестве керамической матрицы MgO в результате накопления продуктов деления, а также связанных с ними процессов объемного распухания и изменений термомеханических свойств было представлено в работе [28]. Предложенная авторами полуаналитическая модель газового распухания, вызванного делением, с учетом процесса рекристаллизации и разрешения атомов газа в масштабе зерен топлива (см. данные на рисунке 1.3) позволяет спрогнозировать основные этапы эволюции термомеханических свойств керамик, а также определить перспективность использования в качестве инертной керамической матрицы оксида магния, являющегося одним из кандидатных материалов для ядерной энергетики. 
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Рисунок 1.3 – Иллюстрация полуаналитической модели описывающей поведение материала CER-CER – топлива при накоплении продуктов деления

Примечание – Составлено по данным источника [28, р. 183]
Возможность контролируемого уменьшения коэффициента теплового расширения в совокупности с увеличением прочностных свойств керамик, а также увеличение стойкости к растрескиванию при больших механических и тепловых нагрузках, за счет изменения свойств керамической матрицы делает данный тип ядерного топлива одним из перспективных для ВТГР реакторов [29, 30]. При этом малые эффекты термического расширения позволяют сохранить стабильность сохранности геометрии топливных элементов, а также равномерности распределения делящегося ядерного материала в течение всего ресурсного топливного цикла, что в свою очередь повышает эффективность производства энергии, а также снижает риски возникновения локальных перегрузок или перегревов в процессе длительной эксплуатации. Также следует отметить, что топливные элементы CER-CER могут быть адаптированы для применения в реакторах поколения Gen IV, а также инновационных системах ‒ быстрых реакторах, реакторах с сверхкритическим CO₂ в качестве теплоносителя, а также гибридных системах. Их гибкость и высокая совместимость с другими типами конструкционных материалов в сочетании с физико-химическими и механическими характеристиками расширяет круг потенциальных применений в будущей ядерной энергетике [31-33].
В отличие от CER-CER топлива, в топливе типа CER-MET делящийся ядерный материал размещается в металлической матрице, представленной, как правило, тугоплавкими металлами, такими как молибден или вольфрам [34-36]. Ключевыми преимуществами CER-MET топлива является более высокие показатели теплопроводности, которые обусловлены теплофизическими свойствами металлов, а также термошоковой стабильностью, т.е. устойчивостью к резким перепадам температур в процессе эксплуатации. При этом более высокие по сравнению с керамиками показатели теплопроводности, позволяют обеспечить лучшее отведение тепла из активной зоны деления, что в свою очередь позволяет снизить риски возникновения локальных перегревом, а также повысить устойчивость к перепадам температур [37, 38]. Также использование металлической матрицы в ряде случаев позволяет снизить эффекты радиационно-стимулированного свеллинга, обусловленного накоплением газовых продуктов деления в порах за счет малого количества пор, что в свою очередь повышает стабильность формы топливных элементов, а также снижает требования при проектировании активной зоны ядерных реакторов. В свою очередь более высокие показатели теплопроводности для CER-MET топлива, позволяют достичь равномерного распределения тепла, что в совокупности с высокими показателями механической стабильности позволяют увеличить степень глубины выгорания ядерного топлива, что как следствие, приводит к уменьшению концентрации накопления отработанного ядерного топлива в виде радиоактивных долгоживущих изотопов [39, 40]. Так, к примеру, в работе [41] обсуждаются возможности использования молибдена в качестве инертной матрицы в металло-керамическом топливе, в виду его структурных особенностей, высоких показателей прочности, а также низким сечением захвата нейтронов. Различные концепции использования CER-MET топлива для реакторов нового поколения детально рассмотрено в работе [42]. Авторами сделано заключение о том, что CERMET-топливо сочетает в себе преимущества керамических материалов, такие как высокая радиационная стойкость и химическая инертность и металлических материалов, таких как высокая теплопроводность, прочность, пластичность, что делает их потенциально привлекательными материалами для реакторов нового поколения, требующих увеличения глубины выгорания ядерного топлива, а также снижением себестоимости производства при сохранении высоких показателей безопасности при эксплуатации. Следует отметить, что CER-MET материалы рассматриваются не только для создания ядерных топливных элементов (ТОТЭ), но и в качестве анодных материалов для твердооксидных топливных элементов. Так, к примеру, в работе [43] рассмотрены перспективность использования Ni/Y2O3-ZrO2 материалов в качестве электродов для ТОТЭ, обладающих высокими показателями стабильности сохранения емкостных характеристик в течение длительного времени при высокотемпературных режимах эксплуатации. Также в ряде работ [44-47] показана перспективность использования CER-MET материалов в качестве основы для создания ТОТЭ элементов, обладающих высокими показателями стабильности и устойчивости к высокотемпературным режимам с сохранение емкостных характеристик и прочностных параметров. 
Оценивая различные перспективные направления в создании топливных элементов для реакторов нового поколения можно сделать вывод о том, что наиболее перспективными материалами для решения проблем повышения устойчивости к высокодозному облучению, а также сохранению стабильности прочностных и теплофизических параметров инертной матрицы в течение длительного времени являются тугоплавкие керамические соединения, обладающие всеми необходимыми характеристиками для решения проблем сохранения стабильности и повышения глубины выгорания ядерного топлива. Использование тугоплавких керамик на основе оксидов, карбидов или нитридов, а также возможности комбинирования их с целью получения многокомпонентных керамик, а также рассмотрение возможности использования размерных эффектов для повышения устойчивости к радиационным повреждениям представляют собой одну из перспективных групп инертных матриц для дисперсного ядерного топлива реакторов нового поколения [48, 49].  
При этом в случае рассмотрения потенциала использования керамических материалов в ядерной энергетике большое внимание в последнее время уделяется композитным керамикам, представляющим собой многофазные материалы, обладающие более высокими показателями устойчивости к внешним воздействиям по сравнению с однофазными керамиками [50]. Основные преимущества использования композитных керамик в качестве материалов инертных матриц дисперсного ядерного топлива приведены ниже на рисунке 1.4, описывающим ключевые значимые достоинства перед однофазными керамиками, позволяющими рассматривать данные типы керамик в качестве наиболее перспективных материалов.



Рисунок 1.4 – Сравнение свойств однофазных и композитных керамик при рассмотрении их в качестве кандидатных материалов для инертных матриц дисперсного ядерного топлива

Среди ключевых преимуществ композитных керамик над однофазными можно выделить более высокие показатели устойчивости к радиационным повреждениям, накопление которых приводит к дестабилизации приповерхностного слоя, непосредственно взаимодействующего с делящимся материалом, а также повышенную термоустойчивость, позволяющую сохранять прочностные свойства керамик к резким перепадам температур в течение достаточно длительного времени воздействия. При этом создание дополнительных барьеров в виде границ зерен и межфазных границ способствует снижению миграции продуктов деления, а также минорных актиноидов, что в свою очередь увеличивает сопротивляемость материала керамик к радиационным повреждениям при высокодозном облучении. Также следует отметить, что высокие показатели термостойкости и низкие значения коэффиициентов теплового расширения в совокупности с размерными факторами, сдерживающими процессы радиационно-стимулированного распухания позволяют сохранять стабильность объемных и линейных размеров топливных стержней, что способствует увеличению срока их эксплуатации в экстремальных условиях.
Возможность сочетания керамических матриц с большинством конструкционных материалов, а также химическая инертность позволяет создавать композиции в которых частицы делящегося ядерного материала надежно закреплены в инертной матрице, исключающей неоднородностей в расределении ядерного материала, а также снижению локальных перегревов в процессе деления, что позволяет исключить эффекты термической дестабилизации керамик. При этом равномерное распределение делящегося материала в инертной матрице в совокупности с высокими показателями устойчивости к внешним воздействиям и радиационным повреждениям позволяет повысить гблубину выгорания ядерного топлива за счет равномерного расхода в процессе деления, а также исключения эффектов дестабилизации за счет сильно выраженного газового распухания. 

1.2 Моделирование процессов деструкции приповерхностных слоев, вызванных воздействием осколками деления ядерного топлива с использованием методов облучения тяжелыми ионами 
При рассмотрении применимости керамических материалов в качестве основы для инертных матриц дисперсного ядерного топлива одним из ключевых параметров, который необходимо учитывать, является их устойчивость к накоплению радиационных повреждений в приповерхностном слое, который соприкасается с ядерным делящимся материалом [51-53]. Как правило, деление ядерного топлива сопровождается формированием двух (реже трех) осколков деления, часть из которых представляет собой атомы инертного газа – криптона или ксенона, обладающих в результате распада достаточно большими величинами начальной энергии, что в свою очередь способствует их достаточно высокой подвижности после формирования. При этом в силу своей природы, образующиеся осколки деления могут мигрировать как в делящемся материале, так и взаимодействовать с материалом инертной матрицы, в случае если распад делящегося материала произошел вблизи зоны соприкосновения инертной матрицы с ядерным топливом. Накопление продуктов деления при ядерных реакциях, сопровождающихся выделением энергии, приводит к формированию газовых включений не только внутри делящегося материала, но и в приповерхностных слоях инертных матриц, которые окружают делящийся материал [54, 55]. Так, к примеру, роль актиноидов и продуктов деления на изменение свойств конструкционных материалов была детально рассмотрена в работе [56], в которой основной упор сделан на оценку возможностей утилизации накопленных продуктов деления с применением высокопрочных радиационно-стойких материалов, обладающих большими перспективами использования для решения проблемы утилизации отработанного ядерного топлива. 
Как правило, для моделирования процессов радиационно-стимулированной деградации приповерхностных слоев керамических материалов, сравнимых с воздействием осколков деления ядерного топлива используют методы ионизирующего излучения, связанные с использованием тяжелых ионов с энергиями порядка 100-250 МэВ [57, 58]. Использование тяжелых ионов в данном случае позволяет инициировать процессы деструкции кристаллической структуры в приповерхностном слое толщиной порядка 10-20 мкм, что соответствует повреждаемой области соприкасающейся с делящимся ядерным материалом в топливном элементе. Процесс накопления радиационных повреждений в керамиках имеет прямую зависимость от флюенса облучения или дозы, результатом изменения которой является формирование точечных и вакансионных дефектов, их кластеризации и агломерации, способной привести к сильному разупорядочению или частичной аморфизации поврежденного слоя. Пример структурной эволюции поврежденного слоя в зависимости от флюенса облучения представлен на рисунке 1.5, взятом из работы [59], который наглядно отражает прямую взаимосвязь между деградацией поврежденного слоя и флюенсом облучения. Как правило, первичные столкновения налетающих частиц (тяжелых ионов) приводит к выбиванию атомов из узлов кристаллической решетки, в результате которых пустоты становятся вакансиями. Данная комбинация точечных дефектов в свою очередь является ключевым «строительным материалом» для формирования более сложных дефектов, возникающих при накоплении структурных повреждений. 
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Рисунок 1.5 – Пример структурной эволюции поврежденного слоя в зависимости от флюенса облучения 

Примечание – Составлено по данным источника [59, р. 905474]

Миграционные и диффузионные процессы точечных и вакансионных дефектов в приповерхностном поврежденном слое являются весьма важными при определении эволюции структурных повреждений в керамических материалах, а также при определении механизмов сдерживания радиационных повреждений за счет различных факторов, включая размерные эффекты, межграничные эффекты и дислокационное упрочнение [60, 61]. Увеличение дозы облучения приводящее к формированию кластерных дефектов за счет агломерации вакансий, точечных дефектов, как правило, приводит к формированию в поврежденном слое таких дефектов как дислокационные петли, междоузельные атомы, поры и газовые пузырьки, формирование которых обусловлено накоплением продуктов деления. Накопление данных дефектов в структуре поврежденного слоя приводит к ее дестабилизации, которая может выражаться в частичном выдавливании деформированного объема на поверхность, тем самым образуя хиллоки (см. примеры формирования хиллоков на поверхности облученных керамик на рисунке 1.6). 
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а – схематичное представление используемой модели для наблюдения хиллоков; б – ПЭМ изображение хиллоков 

Рисунок 1.6 – Примеры образования хиллоков в результате облучения

Примечание – Составлено по данным источника [62]

Пример деструктивного охрупчивания приповерхностного слоя керамик в результате накопления газонаполненных включений и их эволюции в виде кратерных образований, возникающих при пересыщении заполненной полости газом, приведен на рисунке 1.7, взятом из работы [63]. 
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Рисунок 1.7 – Пример деструктивной эволюции приповерхностного слоя в результате накопления газонаполненных включений и их разрыва

Примечание – Составлено по данным источника [63, р. 5750-11]
Большую роль в определении структурной эволюции и деградации поврежденного слоя играют тип используемых керамик в качестве инертных матриц. Определяющую роль в этом играют структурные особенности керамик, выражающиеся в различных типах химических связей (ионных, ковалентных или смешанных), симметрией кристаллической решетки, а также энергией связи, преодоление которой приводит к формированию первично выбитых атомов. Также немаловажную роль в процессах дефектообразования играют такие величины как энергия активации (энергия дефектообразования), которая характеризует необходимую величину энергии требуемой для инициализации процессов диффузии вакансионных дефектов и междоузельных атомов. Высокие значения данной величины для ряда керамик позволяют создать барьерные эффекты, запирающию точечные и вакансионные дефекты, замедляя их агломерацию, тем самым уменьшая эффект разупорядочения и аморфизации [64-66]. Наличие примесных включений в состав керамик также играет немаловажную роль в определении устойчивости к радиационным повреждениям и скорости их накопления. Очень часто добавление легирующих добавок позволяет увеличить сопротивляемость к радиационно-стимулированным процессам деструкции приповерхностного слоя за счет снижения скорости накопления дефектов и их сдерживания в межзеренном пространстве. Примером такого сдерживания являются результаты ряда экспериментальных работ [67-69], отражающих перспективность использования стабилизирующих добавок для повышения сопротивляемости к радиационному охрупчиванию и деструкции приповерхностного слоя. Также использование стабизирующих добавок позволяет управлять размерными эффектами, изменение которых оказывает существенную роль в определении эволюции структурных повреждений в приповерхностном слое. Наглядная демонстрация влияния размерных эффектов на изменение степени сопротивляемости к механизмам радиационного распухания при накоплении газовых включений представлена в работе [70], в которой авторы показали положительное влияние изменения размеров зерен в композитных керамик на увеличение сопротивляемости к газовому распуханию, при этом авторы установили, что в случае высокодозного облучения тяжелыми ионами, размерный эффект играет негативную роль в деградации приповерхностного слоя. 
Влияние фазового состава композитных керамик на устойчивость к высокотемпературным радиационным повреждениям было рассмотренов в работе [71], в которой авторы рассмотрели влияние температуры на эволюцию зарождения точечных дефектов в керамиках, а также роль количества компонент в керамике на радиационную стойкость (см. данные представленные на рисунке 1.8). 
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Рисунок 1.8 – Пример эволюции процессов деструкции приповерхностного слоя в различных типах керамик

Примечание – Составлено по данным источника [71, р. 13993-4]

Моделирование процессов эволюции структурных повреждений, приводящих к дестабилизации приповерхностного слоя детально рассмотрено в работе [72], в которой авторы с использованием методов молекулярной динамики показали эволюцию структурных изменений в результате формирования в структуре так называемых термопиков – областей с очень высокими температурами, возникающими вдоль траектории движения ионов в материале, а также имеющих малое время жизни, в результате чего основные структурные изменения, возникающие в данной области связаны с резким изменением температуры, а также трансформации кинетической энергии в тепловую за очень короткие промежутки времени. Данный процесс способствует изменению свойств материала, таких как его прочность, проводимость и другие физико-химические характеристики. Молекулярная динамика позволяет моделировать эти процессы на атомарном уровне, обеспечивая глубокое понимание взаимодействий, происходящих в реальных условиях (рисунок 1.9).
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Рисунок 1.9 – Пример моделирования эволюции структурных изменений в результате облучения

Примечание – Составлено по данным источника [72, р. 152652]

Основные механизмы формирования структурных дефектов в материалах при облучении тяжелыми ионами, а также их последующая эволюция была детально изучена в работе [73], в которой авторы сформулировали основные процессы, возникающие при взаимодействии заряженных частиц с веществом (см. данные представленные на рисунке 1.10). 
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Рисунок 1.10 – Схематичное представление эволюции структурных дефектов в материалах 

Примечание – Составлено по данным источника [73, р. 450]

Следует отметить, что научное понимание механизмов радиационных повреждений должно начинаться с описаний первичных повреждений, т. е. дефектов, которые возникают сразу после начального атомного смещения, вызванного взаимодействием тяжелых заряженных частиц с кристаллической структурой, а также процессов сдерживания радиационных повреждений, связанных со структурными особенностями керамик, обусловленных их фазовым составом.

1.3 Постановка задачи и целей исследования
Анализируя ранее проведенные экспериментальные работы в области оценки перспектив использования композитных керамик в качестве материалов инертных матриц для дисперсного ядерного топлива можно отметить ряд трендов, описывающих наиболее значимые направления в данной области, отражающие перспективность исследований [74-77]. Одним из таких трендов является поиск оптимальных составов керамических материалов, обладающих совокупностью структурных, прочностных и теплофизических параметров, позволяющих составить конкуренцию металлическим сталям и сплавам, используемым в качестве конструкционных материалов для ядерной энергетике. Следует отметить, что упор в данном направлении исследований делается на расширение возможностей создания высокопрочных радиационно-стойких материалов, способных выдерживать экстремальные режимы эксплуатации, связанные как с работой при высоких температурах, так и высоких дозовых нагрузок [78, 79]. При этом ключевыми факторами в поиске данных технологических решений лежит необходимость снижения себестоимости производства керамик, упрощения технологических процессов их изготовления, напрямую определяющих стоимость производимой энергии, а также возможности повышения стабильности к деструкции, играющей немаловажную роль в определении безопасности эксплуатации ядерных реакторов. 
Другой немаловажный тренд в данном направлении заключается в определении механизмов радиационно-индуцированной дестабилизации приповерхностных слоев, изменение которых в результате облучения, играет определяющую роль в определении сроков эксплуатации, а также режимов при которых предлагаемые керамические материалы могут быть использованы в качестве конструкционных материалов [80-84]. При этом большое внимание в данном направлении в последние годы уделяется исследованиям, связанным с возможностью моделирования условий накопления радиационных повреждений в керамических материалах максимально приближенных к реальным условиям их потенциальной эксплуатации, включающей в себя воздействие большими дозами, облучение при высоких температурах или механических нагрузках. Для проведения подобных исследований, как правило, используют методы облучения тяжелыми ионами на ускорителях тяжелых ионов, которые позволяют имитировать процессы накопления структурных повреждений в керамических материалах, характерные для реальных условий эксплуатации за гораздо меньшие времена. В случае реальных режимов эксплуатации набор дозовых зависимостей радиационных повреждений подразумевает временные промежутки от нескольких дней до месяцев, в то время как с использованием ускорителей тяжелых ионов данные дозовые нагрузки можно набрать за несколько часов. Однако, в случае использования ускорителей тяжелых ионов для моделирования радиационных повреждений следует учитывать временной фактор, имеющий прямую зависимость от плотности потока облучаемых частиц, приводящему к более выраженной интенсификации процессов деструкции приповерхностного слоя, которые в случае высокодозного облучения могут быть нивелированы эффектами глубокого перекрытия поврежденных областей. Также немаловажную роль в эволюции структурных искажений приповерхностного поврежденного слоя играют термические эффекты, способные привести к ускорению процессов дестабилизации прочностных характеристик и теплофизических параметров, за счет ускоренной диффузии точечных и вакансионных дефектов в поврежденном слое.  
На основании проведенного литературного обзора, направленного на изучение перспектив использования композитных керамик в качестве материалов инертных матриц дисперсного ядерного топлива была сформулирована цель диссертационного исследования, которая заключается в проведении комплексных исследований, направленных на отработку технологии получения и поиск оптимальных составов композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, устойчивых к высокодозному облучению тяжелыми ионами Xe23+, сравнимых с осколками деления ядерного топлива. 
На основе поставленной цели, а также проведенного анализа литературных данных в данной области исследований были сформулированы следующие задачи диссертационного исследования, решение которых позволило получить новые данные, связанные с изучением динамики фазовых трансформаций и их роли в изменении прочностных, оптических и теплофизических параметров, а также определении оптимальных составов, обладающих высокими показателями сопротивляемости к радиационным повреждениям и их накоплению в приповерхностном слое: 
1. Отработка режимов получения композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик с применением метода твердофазного синтеза, включающую комплексные исследования взаимосвязи между изменениями соотношения компонент в составе керамик и изменениями структурных, прочностных и оптических свойств керамик. 
2. Изучение влияния вариации фазового состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик на устойчивость к радиационно – индуцированным процессам разупрочнения приповерхностного поврежденного слоя при облучении тяжелыми ионами Xe23+.
3. Определение влияния вариации температуры облучения на устойчивость к процессам деструкции и разупрочнения приповерхностного поврежденного слоя Al2O3 - Si3N4 керамик при облучении тяжелыми ионами Xe23+. 
Выбор в качестве объекта исследований композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик обусловлен возможностями совмещения прочностных свойств оксида алюминия с более высокими показателями теплофизических параметров нитрида кремния, совмещение которых позволяет создать высокопрочные керамики, обладающие достаточно высокой устойчивостью к радиационным повреждениям при высокодозном облучении тяжелыми ионами, использование которых позволяет симулировать воздействие осколков деления ядерного топлива в приповерхностных слоях керамик. 
Новизна представленного диссертационного исследования заключается в определении потенциала применимости в качестве инертных матриц композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, способных выдерживать высокодозное облучение тяжелыми ионами, сравнимыми с воздействием осколков деления, резкие перепады температурных режимов (термошоковые воздействия), а также сохранять стабильность прочностных и структурных параметров при внешних воздействиях, связанных с накоплением радиационных повреждений, и связанных с ними деформационных искажений. 
Практическая значимость представленной диссертационной работы заключается в поиске новых технологических решений, связанных с разработками способов получения композитных керамик, обладающих высокими показателями устойчивости к внешним воздействиям, связанным с накоплением радиационных повреждений, а также термическим эффектам, возникающим при эксплуатации их в качестве материалов инертных матриц для реакторов нового поколения Gen IV.



2 МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ, ИСПОЛЬЗУЕМЫЕ ДЛЯ РЕШЕНИЯ ПОСТАВЛЕННОЙ ЦЕЛИ И ЗАДАЧ ДИССЕРТАЦИОННОГО ИССЛЕДОВАНИЯ

В данном разделе приведено детальное описание всех используемых методов для решения поставленной цели и задач программы, включающее в себя описание метода получения композитных xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, их всесторонней характеризации с целью определения оптимальных соотношений компонент для получения высокопрочных керамик, обладающих высокой сопротивляемостью к процессам накопления радиационных повреждений, а также детальному описанию проводимых экспериментов, связанных с моделированием воздействия тяжелых ионов, сравнимого с воздействием осколков деления ядерного топлива. 

2.1 Реактивы, используемые для синтеза композитных керамик 
В качестве исходных реактивов для синтеза композитных керамик использовались порошки оксида алюминия (Al2O3) и нитрида кремния (Si3N4), производства компании Sigma Aldrich. Размер зерен исходных компонент до перемалывания составлял порядка 3-5 мкм, химическая чистота составляла 99.95%. Вариация компонент при получении композитных xAl2O3 - (1-x)Si3N4 керамик осуществлялась с шагом х = 0.05 М. 

2.2 Технология синтеза xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик с применением метода механохимического твердофазного синтеза 
Синтез xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик был осуществлен с применением метода твердофазного механохимического перемалывания с использованием вариации стехиометрического соотношения компонент, изменение которых обуславливает фазовые трансформации, а также вариацию прочностных, оптических и теплофизических параметров. Выбор метода синтеза основан на возможностях масштабирования предлагаемой технологии получения композитных керамик с целью получения керамических порошков для промышленного применения, исключающих сложные процедуры синтеза, а также обладающей низкой себестоимостью производства, играющей немаловажную роль в определении технологических решений в области создания конструкционных материалов [85-90]. 
Для получения (1-x)Si3N4 – xAl2O3 керамик использовалась стандартная методика твердофазного синтеза, схематично представленная на рисунке 2.1. Сам процесс изготовления керамик основан на методе механохимического твердофазного перемалывания с последующим термическим спеканием в муфельной печи и запрессовки в таблетки для проведения измерений оптических и теплофизических свойств. Основной этап изготовления керамик включает в себя четыре этапа (три основных и один дополнительный), связанные с навеской исходных порошков компонент в заданном стехиометрическом соотношении (1 этап); механохимическом перемалывании, используемом для получения однородных смесей (2 этап); термическом отжиге порошков при заданном температурном режиме с последующим остыванием образцов (3 этап); запрессовка образцов в таблетки заданной геометрии и формы, с целью проведения испытаний (4 дополнительный этап).
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Рисунок 2.1 – Схематичное представление процесса изготовления 
xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик

Примечания:
1. Составлено по данным источника [91].
2. Внесенные корректировки связаны с переводом основных этапов на язык написания диссертации

Навеска образцов для перемалывания проводилась с использованием лабораторных весов Radwag (Radwag Wagi Elektroniczne, Радом, Польша). 
Механохимическое перемалывание исследуемых керамик было осуществлено в планетарной мельнице PULVERISETTE 6 (Fritsch, Берлин, Германия) Перемалывание осуществлялось в стакане из карбида вольфрама, в качестве мелющих тел были выбраны шары из карбида вольфрама диаметром 10 мм. Соотношение мелющих тел и перемалываемого объема порошка составляла 3:2, с целью избегания эффектов холодного сваривания порошков, приводящих к прилипанию их к стенкам стакана и к мелющим телам, скорость помола была выбрана 250 оборот/мин, время помола составляло 30 мин. Использование данных режимов перемалывания позволяет получить однородные по размерам порошки с изотропных распределением компонент в составе. Выбор режима перемалывания основан на необходимости создания однородного по составу порошка, а также инициализации механически индуцированного деформационного искажения кристаллической структуры перемалываемых порошков, релаксация которых при высокотемпературном воздействии будет способствовать инициализации процессов фазовых трансформаций. 
Инициализация процессов фазовых трансформаций в зависимости от вариации концентрации компонент в составе керамик была осуществлена в муфельной печи Nabertherm LE 4/11/R6 (Nabertherm, Лилиенталь, Германия) при температуре 1500°С, отжиг проводился в кислородосодержащей среде в течение 5 часов с последующим остыванием образцов в печи в течение суток. Отжиг проводился в муфельной печи без откачки воздуха, т.е. образцы размещались в камере печи после чего осуществлялся нагрев образцов со скоростью 20°С/мин и находились в атмосфере воздуха [92]. Выбор температуры отжига основан на результатах априорных исследований, согласно которым при более низких температурах отжига не происходит инициализация процессов фазовых трансформаций. По достижению заданного временного промежутка полученные образцы остывали вместе с печью в течение 24 часов до достижения комнатной температуры, после чего образцы извлекались из печи с прессовались в таблетки диаметром 10 мм для последующих испытаний к радиационным повреждениям и механическим нагрузкам. После запрессовки образцы подвергались термической релаксации деформационных искажений, вызванных прессованием, которая осуществлялась путем отжига образцов в муфельной печи при температуре 450°С в течение 10 часов.

2.3 Методы, используемые для характеризации исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик с целью проведения всестороннего изучения их морфологических, структурных, прочностных, оптических и теплофизических параметров 
Определение микроструктурных характеристик было осуществлено с приме-нением метода растровой электронной микроскопии, реализованной с помощью микроскопа Phenom™ ProX (Thermo Fisher Scientific, Эйндховен, Нидерланды).
Определение структурных параметров исследуемых композитных керамик, а также влияние вариации соотношения компонент на фазовый состав было осуществлено с применением метода рентгеноструктурного анализа. Рентгеновские дифрактограммы исследуемых образцов состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик были сняты на рентгеновском дифрактометре D8 Advance ECO (Bruker, Германия). Съемка дифрактограмм осуществлялась в геометрии Брегг – Брентано, в угловом диапазоне 2θ от 20 до 100°, шаг набора дифрактограмм составлял порядка 0.03° при наборе в точке 1 сек. 
Изучение вариации соотношения компонент на изменение фазового состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик было проведено с применением метода рентгенофазового анализа. Определение весовых вкладов каждой установленной фазы было осуществлено путем уточнения величин площадей всех дифракционных рефлексов, характерных для данной фазы с последующим вычислением их вклада в общей дифрактограмме с учетом корундовых чисел для каждой фазы, а также фонового излучения. Данный метод определения является стандартным методом определения фазового состава, точность которого составляет порядка 0.1 вес. %. Уточнение фаз было сделано с учетом априорной информации о процессах фазовых трансформаций в керамиках при термическом воздействии при изменении соотношения компонент, а также полнопрофильного анализа полученных дифрактограмм. Данные для полнопрофильного анализа были взяты из базы данных PDF-2 (2016).
Определение структурных особенностей, связанных с процессами фазовых трансформаций в xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамиках, изменение которых обусловлено деформационными процессами, вызванными фазовыми процессами фазообразования было осуществлено путем сравнительного анализа положения основных спектральных линий рамановских спектров в зависимости от вариации концентрации компонент в составе керамик. Для измерения рамановских спектров был задействован Enspectr M532 (Spectr-M LLC, Черноголовка, Россия). Спектры были получены с использованием лазера с длиной волны λ=785 нм. Сравнительный анализ полученных спектров позволил установить взаимосвязь между изменениями фазового состава и вариацией химических и кристаллических связей в исследуемых образцах, изменение которых обусловлено эффектами деформационных искажений. 
Оценка изменения прочностных характеристик исследуемых керамик с целью выявления влияния фазового состава керамик на устойчивость к внешним воздействиям, а также влиянию накопленных структурных повреждений, вызванных облучением, была проведена с применением двух методов: метода индентирования и метода трехточечного изгиба. Метод индентирования использовался для определения значений твердости исследуемых керамик в зависимости от вариации фазового состава, а также изменений, вызванных облучением тяжелыми ионами приповерхностного слоя. Индентирование проводилось на микротвердомере Duroline M1 (Metkon, Бурса, Турция), в качестве индентера использовалась пирамида Виккерса. Нагрузка на индентер при испытаниях составляла порядка 100 Н, при этом время нажатия на образец после наведения и отцентровки параметров составляло 15 сек при постоянной нагрузке, по истечению которых измерялся отпечаток индентера с целью определения значений твердости. Эксперименты по определению значений твердости исследуемых образцов керамик были проведены в виде серийных испытаний, включающих в себя не менее 10-15 последовательных измерений с различных участков, что позволило определить погрешность измерений, а также величину стандартного отклонения.
Испытания на трехточечный изгиб осуществлялись путем воздействия на образцы керамик специального индентера, результатом воздействия которого являлось определение устойчивости к растрескиванию при механической нагрузке на образец. Испытания проводились на универсальной одноколонной электромеханической испытательной машине LFM-L 10kH (Walter+Bai AG, Лёнинген, Швейцария). Эксперименты по определению устойчивости к растрескиванию были осуществлены в виде серийных испытаний, включающих в себя не менее 10 образцов, подвергаемых испытаниям на трехточечный изгиб, что позволило определить погрешность измерений, а также величину стандартного отклонения. Скорость нагрузки на образец составляла порядка 0.2 мм/мин.
Измерение коэффициента теплопроводности осуществлялось с применением стандартного метода определения продольного теплового потока в широком диапазоне температур основной целью которого является установление взаимосвязи влияния фазового состава на механизмы передачи тепла в керамиках. Для измерений использовался измеритель теплопроводности КИТ-800 (КБ Теплофон, Россия). Измерения проводились на образцах в виде таблеток диаметром 10 мм и толщиной порядка 1 мм. Данные таблетки были запрессованы под давлением 200 МПа в течение 30 минут, после чего отжигались в течение 5 часов при температуре 400°С с целью снятия механически инициированных деформационных структурных искажений. 
Определение устойчивости керамик к высокотемпературным воздействиям, приводящим к инициализации процессов окисления, и связанных с ними деградацией прочностных и теплофизических параметров, было осуществлено с применением метода моделирования экстремальных условий температурного воздействия на исследуемые образцы. Термический отжиг образцов при температурах 700 и 1000 °С проводился в муфельной печи Nabertherm LE 4/11/R6 (Nabertherm, Лилиенталь, Германия) в течение 1000 часов. Измерение значений твердости и устойчивости к растрескиванию было осуществлено после каждых 100 часов измерений, что позволило оценить кинетику деградации прочностных и теплофизических параметров керамик в результате длительных температурных воздействий. 
Определение оптических характеристик исследуемых (1-x)Si3N4 – xAl2O3 керамик было выполнено на основе измеренных спектров пропускания и поглощения в диапазоне длин волн от 200 до 1000 нм. Измерение проводились на двухлучевом спектрофотометре SPECORD 200/210/250 PLUS (Analytik Jena, Йена, Германия). Вычисление ширины запрещенной зоны и ее изменения в зависимости от фазового состава керамик было осуществлено путем оценки построений Таука. Определение линейного коэффициента преломления (noptical), величин оптического пропускания (Toptical), потерь на отражение (Rloss), молярной рефракции (Rmolar), критерия металлизации (M) проводилось с использованием методик расчетов приведенных в работах [93, 94]. Для определения величин оптической электропроницательности (χ) значения электронной поляризуемости (αe) были использованы методы расчеты, взятые из работы [95]. 

2.4 Описание экспериментов по облучению тяжелыми ионами Xe23+,  моделирующими процессы деструктивного изменения структурных и прочностных свойств, сравнимых с воздействием осколков деления ядерного топлива
Моделирование процессов деструкции приповерхностного слоя, сравнимых с воздействием осколков деления ядерного топлива было осуществлено путем облучения образцов керамик тяжелыми ионами Xe23+ с энергией 230 МэВ (1.7 МэВ/нуклон) с флюенсами в диапазоне от 1011 до 1014 ион/см2. Как правило, деление ядерного топлива, представляющего собой уран или плутоний происходит на два (реже три) осколка, часть которых являются атомами газов криптона или ксенона, с энергиями порядка 150-250 МэВ, накопление которых в порах материалов инертных матриц сопровождается деформационными искажениями кристаллической структуры, связанной как с эффектами смещений и ионизации в результате упругих и неупругих столкновений, а также возникновением газонаполненных пор, внутренне давление в которых возрастает при увеличении концентрации накопленного газа, что приводит к деструктивному распуханию, связанному с изменением объемов кристаллической структуры.  
Облучение образцов керамик проводилось на ускорителе тяжелых ионов ДЦ-60, расположенного в Астанинском филиале Института ядерной физики МЭ РК. Облучение образцов проводилось в вакууме, с целью избегания эффектов рассеяния ионов в воздухе и потере начальной энергии при соударениях, а также достижения однородности плотности облучения образца по поверхности, для которого использовалась система развертки пучка ионов на площадь 3×3 см2. Использование данной системы позволяет достигнуть равновероятного распределения структурных повреждений по всей площади исследуемых образцов, диаметр которых составлял 10 мм. Облучение образцов проводилось при комнатной температуре, поддержание которой осуществлялось с использованием водоохлаждаемого мишенедержателя. Максимально достижимое значение температуры образца, связанное с термическим разогревом в случае длительного процесса облучения составляло не более 70-100°С на поверхности, что позволяет исключить внешние термические эффекты на процессы структурного разупорядочения, приводящие к разупрочнению и снижению устойчивости керамик к внешним механическим воздействиям. 
С целью выявления влияния температурных эффектов, способных привести к ускорению процессов дестабилизации поврежденного слоя была проведена серия экспериментов, направленных на выявление влияния температуры облучения на степень деструкции приповерхностного слоя. Данные эксперименты проводились путем облучения исследуемых образцов тяжелыми ионами Xe23+ с энергией 230 МэВ при трех температурных режимах: 300К, 700К и 1000К. Выбор высокотемпературных режимов облучения обусловлен возможностями моделирования накопления механизмов радиационных повреждений в приповерхностном слое максимально приближенных к реальным условиям эксплуатации керамик в случае использования их в качестве материалов инертных матриц для высокотемпературных ядерных реакторов. Облучение образцов проводилось в диапазоне флюенсов от 1011 до 1014 ион/см2. Контроль за поддержанием температуры образцов в процессе облучения осуществлялся с использованием термопар, размещенных на обоих сторонах облучаемого образца с целью установления равномерности прогрева образца в ходе экспериментов, а также исключения эффектов неравномерного нагрева. 
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а – результаты моделирования ионизационных потерь налетающих ионов Xe23+ в приповерхностном слое керамик; б – результаты определения величин оценки атомных смещений вдоль траектории движения ионов при изменении флюенса облучения (на вставке приведены результаты оценки максимальной величины атомных смещений в зависимости от флюенса облучения)

Рисунок 2.2 – Результаты моделирования взаимодействия тяжелых ионов Xe23+ с кристаллической структурой керамик 

На рисунке 2.2а приведены результаты моделирования величин ионизационных потерь тяжелых ионов Xe23+ с энергией 230 МэВ при взаимодействии с исследуемыми керамиками. Моделирование величин ионизационных потерь проводилось с использованием программного кода SRIM Pro [96], в качестве модели для моделирования использовалась модель, учитывающая каскадные эффекты, возникающие при соударении ионов с кристаллической структурой керамики. В качестве мишени была выбрана композитная керамика Al2O3–Si3N4. Представленные результаты отражают изменение вкладов ионизационных потерь при взаимодействии налетающих ионов с электронной и ядерной подсистемами вдоль траектории движения ионов в приповерхностном слое толщиной порядка 16 µм. 
Согласно представленным данным величины ионизационных потерь налетающих ионов Xe23+ при взаимодействии с электронными оболочками (dE/dxэлектронные) при соударениях составляют порядка 21-22 кэВ/нм, и являются доминирующими на большей части траектории движения ионов (вплоть до глубины порядка 10-11 µм). Торможение ионов, связанное с потерями энергии, на глубине выше 12 µм приводит к увеличению вклада ядерных ионизационных потерь (dE/dxядерные) в структуре керамик, максимальная величина которых на глубине порядка 14.5-14.7 µм составляет 0.9-1.1 кэВ/нм. Доминирование электронных потерь вдоль траектории движения налетающих ионов свидетельствует о том, что в приповерхностном слое основные изменения связаны с электронно-фононными взаимодействиями, накопление которых приводит к локальному нагреву, который сопровождается деформационными искажениями, связанными с термическими эффектами.
На рисунке 2.2б приведены результаты расчетов величин атомных смещений вдоль траектории движения ионов в зависимости от флюенса облучения, отражающие накопительный эффект структурных искажений, связанных с атермическими процессами, обусловленными смещением атомов из узлов решетки, тем самым увеличивая деформационное искажение кристаллической структуры. Результаты оценки проводились с использованием методики, предложенной авторами [97], основанной на результатах моделирования величин ионизационных потерь, а также связанных с ними процессами образования вакансионных дефектов, плотность которых как видно из представленных данных сравнения двух графиков имеет явно выраженную зависимость как от флюенса облучения, так и от величины dE/dxядерные ионизационных потерь, увеличение которой напрямую связано с процессами торможения налетающих ионов при потере энергии в материале мишени. Моделирование осуществлялось для диапазона флюенсов облучения от 1011 ион/см2 до 1014 ион/см2, который охватывает формирование одиночных структурно-деформированных включений, возникающих вдоль траектории движения ионов в материале, так и их перекрытие, способное привести к инициализации формирования метастабильных включений, наличие которых способно инициировать процессы частичной аморфизации поврежденного слоя. 
Максимально достижимая величина атомных смещений в экспериментах по облучению тяжелыми ионами Хе23+ при флюенсе облучения 1014 составляет порядка 0.16 сна, что в пересчете на нейтронный поток (поток нейтронов с энергией более 0.1 МэВ) составляет приблизительно 1019  нейтрон/см2 (расчет произведен с учетом того, что 1 сна составляет порядка 1021 нейтрон/см2). Таким образом, использование тяжелых ионов Хе23+ с выбранным диапазоном флюенсов позволяет моделировать структурные повреждения, характерные для средних величин нейтронного воздействия, однако следует учесть, что повреждающая способность тяжелых ионов Хе23+ при данных флюенсах гораздо выше, чем у нейтронного воздействия, в виду больших ионизационных потерь, а также более выраженных размеров структурно-деформированных областей, возникающих вдоль траектории движения ионов в материале, которые составляют порядка 1-5 нм, что при флюенсах выше 1012 ион/см2 может привести к возникновению эффекта перекрытия при наложении данных структурно-деформированных областей друг на друга. 





2.5 Характеризация образцов с целью выявления факторов разупрочнения и дестабилизации прочностных и теплофизических параметров, связанной с процессами накопления структурных повреждений в результате облучения тяжелыми ионами Хе23+
Определение эффекта разупрочнения (∆HV), связанного со снижением твердости облученных образцов керамик в сравнении с исходными значениями твердости было определено с применением формулы (2.1):

	
	(2.1)



где значения HVисходный  и HVоблученный – значения твердости керамик в исходном состоянии и после облучения. 
Нормировка на 100% данной величины ∆HV позволяет оценить степень изменения твердости при накоплении структурных повреждений в случае изменения флюенса облучения, а также определить влияние фазового состава керамик на устойчивость к радиационно – стимулированному разупрочнению керамик. 
Определение параметра разупрочнения при внешних механических воздействиях, выражающего устойчивость керамик к растрескиванию при испытаний на трехточечный изгиб было осуществлено путем сравнительного анализа значений максимальной нагрузки для исходных образцов и после облучения. Нормировка на 100% позволила определить кинетику деградации материала при накоплении структурных повреждений, вызванных облучением. Определение степени разупрочнения керамик в зависимости от флюенса облучения является стандартным методом определения деградации прочностных свойств материалов, которая заключается в сравнительном анализе изменений величин в исходном состоянии и после внешних воздействий, в данном случае облучения тяжелыми ионами. Выражение полученных значений в процентном соотношении позволяет оценить насколько велико изменение прочностных параметров в сравнии с исходными значениями в зависимости от флюенса облучения.
Выбор измерений величин твердости и прочности на изгиб в качестве основных параметров определяющих прочностные свойства керамик основан на том, что данные величины наиболее полно характеризуют деградацию прочностных свойств, связанную с изменениями структурных параметров, накоплением в поврежденном слое метастабильных включений, а также, что немаловажно позволяют сравнивать наблюдаемые изменения прочностных характеристик с другими типами керамик, подверженных облучению тяжелыми ионами.


3 СИНТЕЗ И КОМПЛЕКСНЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ СВОЙСТВ КОМПОЗИТНЫХ xAl2O3-(1-x)Si3N4 КЕРАМИК, НАПРАВЛЕННЫЕ НА ОПРЕДЕЛЕНИЕ ОПТИМАЛЬНЫХ СОСТАВОВ

Интерес к композитным керамикам на основе соединений оксида алюминия и нитрида кремния проявляется не только при рассмотрении данных материалов в качестве конструкционных, обладающих более высокими показателями теплопроводности и механической прочности, но и возможности создания на их основе фильтр-элементов, с возможностью изменения их морфологических особенностей при вариации соотношения компонент [98]. Сам технологический процесс синтеза Al2O3-Si3N4 керамик, как правило, проводится в азотной атмосфере при повышенных температурах, основная цель которого заключается исключения процессов фазовых трансформаций типа Si3N4→SiO2, а также сохранению теплофизических свойств нитрида кремния. Сам процесс окисления Si3N4→SiO2 обусловлен термодинамической неустойчивостью нитрида кремния, что сопровождается процессами окисления, и как следствие, изменением теплофизических, коррозионных и прочностных параметров [99]. 
В одной из первых работ [100], посвященных синтезу Al2O3-Si3N4 керамик было показано, что использование стабилизирующей добавки оксида магния при температурах выше 1200К приводит к образованию стеклофаз, которые в последующем формируют алюмомагниевые шпинели, а также фазу MgSiO3,оказывающей негативное влияние на прочностные свойства керамик. При этом, отжиг в азотной атмосфере позволил сохранить фазы a-, β-Si3N4 в составе керамик. Следует также отметить, что в большинстве случаев синтез композитных керамик на основе соединений Al2O3-Si3N4 ограничивается рядом замещения в пределах 0.1-0.3 М, результатом которого является получение керамик со структурой по типу замещения или же с образованием фаз твердого раствора (SiAl)(ON), обладающей достаточно хорошими показателями прочности и теплопроводности, хотя большую роль в определении теплофизических свойств композитных керамик играют кислородные вакансии и дефектные включения, связанные с процессами изготовления керамик [101-103]. 
Расширение перспектив применения композитных керамик в качестве огнеупорных, жаропрочных или радиационно-стойких конструкционных материалов, способных выдерживать экстремальные условия эксплуатации требует детального изучения не только процессов их получения, но и комплексных исследований, направленных на определение влияния фазового состава композитных керамик на сохранение стабильности прочностных и теплофизических параметров. Ключевая цель представленных результатов в данной главе заключается в определении влияния изменений фазового состава Al2O3-Si3N4 керамик, полученных с применением метода механохимического твердофазного перемалывания на изменение морфологических, прочностных, оптических и теплофизических параметров, а также определении влияния вариации фазового состава на устойчивость к процессам длительного термического воздействия, сопровождающегося процессами окисления и разупрочнения.

3.1 Механохимический твердофазный синтез и характеризация xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик 
Ключевая цель представленных в данном подразделе исследований заключается в определении влияния фазового состава и размерных факторов на прочностные и теплофизические свойства композитных керамик на основе соединений xAl2O3-(1-x)Si3N4, а также сохранение стабильности и устойчивости прочностных и теплофизических параметров к высокотемпературным воздействиям, сопровождающихся процессами окисления в случае длительного термического воздействия. Отличием данного исследования является проведение термического спекания xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент в кислородосодержащей среде, исключающей необходимость процедур, связанных с азотированием или термическим отжигом керамик в азотной атмосфере, что позволяет снизить себестоимость технологии изготовления керамик, а также получать композитные керамики, сочетающие в себе свойства нитрида кремния, оксида алюминия, а также переходных фаз, связанных с процессами фазовых трансформаций и превращений. Результаты данных исследований были опубликованы в работе [104]. 




a                                                                             б

a – распределение зерен исследуемых xAl2O3 - (1-x)Si3N4 керамик в зависимости от вариации соотношения компонент; б – зависимость изменения медианного размера зерен в (1-x)Si3N4 – xAl2O3 керамиках в зависимости от вариации соотношения компонент

Рисунок 3.1 – Результаты оценки размеров зерен в xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации компонент в составе 

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-2]

В соответствии с рисунком 3.1, представлены результаты влияния вариации концентрации компонент xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик на изменение размеров зерен (медианный размер) представлены в виде диаграмм распределения зерен по размерам, а также зависимости изменения медианного размера от концентрации компонент.
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Рисунок 3.2 ‒ Результаты микроструктурного анализа исследуемых xAl2O3 - (1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-2]
На рисунке 3.2 приведены результаты микроструктурного анализа исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от вариации соотношения компонент, выполненные с применением метода растровой электронной микроскопии (РЭМ). Представленные РЭМ – изображения были получены при одних и тех же увеличениях с сохранением единого масштаба, выбор которого было основан на возможности оценки морфологических особенностей и их сравнения в зависимости от вариации концентрации компонент в составе. Данные снимки отражают изменения морфологии полученных керамик при изменении соотношения компонент, на основе которых можно сделать вывод о том, что при вариации соотношения компонент, происходит изменение, как размеров зерен, так и плотности их агломерации, которая заключается в образовании агломератов зерен, объединенных между собой. При этом следует отметить, что увеличение вклада фазы Al2O3 приводит к укрупнению зерен, форма которых характерна для фазы Al2O3 (в сравнении с исходными данными образцов однокомпонентных Al2O3 керамик).  
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Рисунок 3.3 – Результаты рентгеновской дифракции исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в случае вариации соотношения компонент в составе

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-4]

На рисунке 3.3 представлены результаты рентгенофазового анализа исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от вариации компонент. Описание результатов морфологических особенностей, связанных с изменением медианного размера зерен (см. данные на рисунке 3.1а), а также фазовыми трансформациями, вызванными изменениями соотношения компонент, приведено совместно, для определения взаимосвязи между морфологическими особенностями и фазовым составом керамик. Наличие двух фаз и более фаз в составе керамик в зависимости от вариации компонент, имеющих различные размеры зерен, а также динамику изменения их вкладов отчетливо видно на представленных диаграммах распределения зерен, согласно которым, вариация концентрации компонент в составе керамик приводит к вытеснению мелкодисперсных зерен, размеры которых составляют порядка 0.3-2 мкм к последующей их агломерации в более крупные зерна размеров порядка 5-15 мкм. Наблюдаемые процессы окисления, связанные с формированием фазы SiO2 в случае нитрида кремния без добавки оксида алюминия обусловлено эффектом частичного разложения и последующего замещения азота кислородом в структуре нитрида кремния, что приводит к образованию включений в виде SiO2.
Наблюдаемая фазовая трансформация типа Si3N4  Si3N4/SiO2 в случае нитрида кремния без добавления оксида алюминия, обусловлено эффектом частичного разложения и последующего замещения азота кислородом в структуре нитрида кремния, что приводит к образованию включений в виде SiO2. Подобный эффект обусловлен условиями термического отжига в кислородосодержащей среде, что приводит к возможности внедрения кислорода в нитрид кремния с последующим формированием примесной фазы SiO2. При этом наличие данной фазы в виде окисла в дальнейшем может привести к изменениям фазового состава за счет трансформационных изменений, связанных с процессами замещения или рекристаллизации, вызванных термическом воздействии и релаксационными процессами, обусловленными аннигиляцией деформационных искажений, вызванных механическим перемалыванием.
При добавлении к нитриду кремния 0.05 М Al2O3 на полученных рентгеновских дифрактограммах не установлено наличие рефлексов, характерных для фаз оксида алюминия, а основные изменения связаны с изменением весовых вкладов ранее установленных фаз тетрагональной SiO2 и гексагональной Si3N4, которое свидетельствует о процессах фазовых трансформациях, связанных с образованием оксидной фазы SiO2. При этом анализ изменений медианного размера зерен (см. данные на рисунке 3.1б) свидетельствует о незначительном росте размеров, которое может быть объяснено эффектами агломерации при образовании фазы SiO2. 
Наличие локального максимума на представленном графике медианного размера зерен в керамиках при концентрации Al2O3 равной 0.1 М может быть обусловлено эффектом, связанным с образованием гексагональной фазы твердого раствора (SiAl)(ON), формирование которой наблюдается только при данной концентрации Al2O3, а при дальнейшем увеличении концентрации наблюдается формирование устойчивой фазы Al2O3 с ромбическим типом кристаллической решетки (согласно данным рентгенофазового анализа). Само же формирование данной фазы твердого раствора (SiAl)(ON) обусловлено частичным замещением связей Si-N на связи Al-O в Si3N4 [105]. Следует отметить, что наличие данной фазы наблюдаемое только при малых концентрациях Al2O3, может быть объяснено тем, что при малой концентрации оксида алюминия не происходит формирование устойчивой фазы Al2O3 в составе, а процесс фазообразования сопровождается не только трансформациями типа Si3N4  Si3N4/SiO2, но и частичным замещением связей, с последующим вытеснением из Si3N4 включений в виде зерен (SiAl)(ON). В свою очередь, аномальный рост зерен может быть обусловлен эффектами агломерирования и слипания за счет наличия переходной фазы (SiAl)(ON). Наличие данной фазы при синтезе Al2O3-Si3N4 керамик в случае добавления малой концентрации наноразмерных частиц Al2O3 было показано в работе [106]. При этом, авторами также были идентифицированы рефлексы, характерные для фазы Si2N2O, формирование которой связывают с термическим воздействием при температуре 1650°С в азотной атмосфере. 
При концентрации Al2O3 равной 0.3 М термический отжиг приводит к формированию орторомбической фазы Al2(SiO4)O, пространственной сингонии Pbnm(62) (PDF-01-074-0274), формирование которой происходит в результате взаимодействия образованного в результате фазовой трансформации Si3N4  Si3N4/SiO2, оксида кремния с фазой оксида алюминия (PDF-00-046-1212), устойчивые рефлексы которой регистрируются при концентрации Al2O3 равной 0.2 М и выше. При этом следует отметить, что изменение соотношения компонент, связанное с увеличением вклада Al2O3 приводит к сохранению тенденции фазовых трансформаций нитрида кремния типа Si3N4  Si3N4/SiO2, а тренд содержания фазы оксида кремния в составе незначительно снижается, в виду того, что большая часть данного оксида участвует в образовании фазы Al2(SiO4)O. При концентрациях Al2O3 выше 0.7 М, вклада фазы Si3N4 в составе керамик, согласно данным рентгенофазового анализа не наблюдается, как и вклада фазы SiO2, что свидетельствует о том, что при малых концентрациях Si3N4 (не более 0.3 М) термический отжиг приводит к полному превращению Si3N4→ SiO2, который в свою очередь участвует в формировании фазы Al2(SiO4)O. При этом увеличение концентрации Al2O3 выше 0.8 М приводит к укрупнению размеров зерен (см. данные представленные на рисунке 3.1а, 3.1б), что свидетельствует об укрупнении агломератов за счет вытеснения фазы Al2(SiO4)O и доминировании фазы Al2O3 в составе керамик. 
На основе проведенного комплексного анализа полученной серии рентгеновских дифрактограмм были определены изменения фазового состава в случае вариации соотношения компонент в составе xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, результаты которого представлены на рисунке 3.4. Определение весовых вкладов каждой фазы было осуществлено путем определения вклада площадей дифракционных рефлексов для каждой установленной фазы на рентгеновской дифрактограмме с последующим пересчетом вкладов с учетом корундовых чисел, взятых из базы данных PDF-2. Согласно представленной диаграмме можно определить основные фазовые изменения, связанные с процессами фазообразования при вариации соотношения компонент в составе керамик, а также установить динамику фазовых трансформаций в керамиках, общий вид которой может быть представлен следующим образом:
Si3N4(SiO2)  Si3N4(SiO2)/(SiAl)(ON)  Si3N4(SiO2)/Al2(SiO4)O/Al2O3 Al2(SiO4)O/Al2O3.




Рисунок 3.4 – Фазовая диаграмма в xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамиках в случае вариации концентрации компонент при термическом отжиге

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-4]

В (Приложении А) приведены параметры кристаллической решетки для всех установленных фаз в зависимости от концентрации компонент в составе керамик, отражающие изменения структурных параметров, связанных с процессами фазообразования.
На рисунке 3.5а, 3.5б приведены результаты оценки изменения плотности материалов и пористости, рассчитанные на основе данных сравнения плотности образцов, полученные путем измерений методом Архимеда и теоретическими значениями плотности образцов. Как видно из представленных зависимостей изменения плотности, формирование фаз Al2(SiO4)O и Al2O3 при изменении концентраций Al2O3 приводит лишь к малым изменениям плотности керамик с 3.3 до 3.45 г/см3, которые обусловлены изменением соотношения фаз в составе. При этом увеличение вклада фазы Al2O3 приводит к увеличению плотности керамик, которое обусловлено более высоким значением плотности Al2O3 (ρAl2O3=3.98 г/см3). Также установлено, что изменение микроструктурных особенностей керамик, обусловленное изменениями фазового состава за счет укрупнения зерен при увеличении фазы Al2O3 наблюдается снижение пористости (см. данные на рисунке 3.5б).




a                                                                                б

a – результаты анализа плотности исследуемых xAl2O3 - (1-x)Si3N4 керамик; б – результаты оценки пористости xAl2O3 - (1-x)Si3N4 керамик (на вставках приведены характерные РЭМ изображения синтезированных керамик с различным фазовым составом)

Рисунок 3.5 – Результаты оценки структурных параметров

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-6]

На рисунке 3.6 приведены результаты рамановской спектроскопии исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от вариации концентрации компонент, которые отражают изменение основных мод, связанных с формированием фаз и их структурного упорядочения. На спектрах Si3N4 без добавления Al2O3 присутствуют пики при 253, 357 и 497 см-1, которые могут относиться к фазе α-Si3N4. Пики при 253 и 497 см-1 соответствуют модам A1g, а при 357 см-1 моде Eg. [107]. Кроме того, слабоинтенсивные пики при 178, 196 и 224 см-1 могут быть связаны с фазой β-Si3N4 [108]. Пик в области 800 см-1 характерен для фазы SiO2, формирование которой происходит в результате процесса окисления при термическом воздействии, связанным с процессами замещения азота кислородом с последующим формированием включений в виде SiO2 [109]. При концентрациях Al2O3 в диапазоне x от 0.05 M до 0.50 M спектры изменяются лишь незначительно, небольшие колебания в интенсивности пиков наблюдаются только в области 650-950 см-1. Когда концентрация Al2O3 достигает x=0.55 появляются пики при 800 и 880 см-1, которые могут быть связаны с фазой Al4+2xSi 2-2xO10-x, весовой вклад которой увеличивается согласно данным рентгенофазового анализа. При концентрации x=0.70 М начинает проявляться флуоресценция в области 1200-1800 см-1, которая может быть обусловлена высоким содержанием корунда в образцах. При концентрации Al2O3 x=0.90 М возникает пик при 412 см-1 соответствующей моде A1g фазы α-Al2O3 [110]. 




Рисунок 3.6 – Рамановские спектры xAl2O3 - (1-x)Si3N4 керамик в зависимости от концентрации компонент в составе керамик

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-7]

Таким образом, анализируя данные рентгенофазового анализа и рамановской спектроскопии можно сделать вывод о том, что наблюдаемые изменения имеют хорошее согласие между собой, а оба метода в совокупности позволяют с достаточно высокой точностью определить динамику фазовых трансформаций в образцах керамик в зависимости от вариации соотношения компонент в составе. 
На рисунке 3.7 представлены результаты измерений твердости исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в случае изменения соотношения компонент, и как следствие, вариации фазового состава керамик. Общий вид представленной зависимости изменения твердости xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент имеют явно выраженную зависимость как от фазовых трансформаций, возникающих в керамиках, так и содержании фаз, изменение которых обуславливает эффект упрочнения в сравнении с данными твердости для Si3N4. Наблюдаемые изменения твердости при концентрациях Al2O3 равной 0.05-0.1 М обусловлены малыми изменениями соотношения фаз Si3N4/SiO2, изменение которых происходит в результате процессов термического разложения Si3N4  Si3N4/SiO2. При этом наиболее значимые изменения твердости наблюдаются при формировании в составе керамик фазы Al2(SiO4)O, увеличение вклада которой приводит к упрочнению керамик более чем в 1.4 раза по сравнению с данными твердости для образцов Si3N4. При этом полученные значения твердости для xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при концентрациях Al2O3 выше 0.4 М имеют хорошее согласие с литературными данными из работ [111-113], в которых упрочнение обусловлено как размерными факторами, связанными с наличием мелкодисперсных или наноразмерных зерен, так и в фазовыми трансформациями, обусловленными изменением соотношения фаз в составе керамик. Вытеснение фазы Al2(SiO4)O при малых концентрациях Si3N4 в составе керамик приводит к снижению твердости, что обусловлено более низкими значениями твердости для Al2O3 фазы, которая является доминирующей в составе керамик. 




Рисунок 3.7 – Результаты изменения твердости xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от концентрации компонент в составе

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-8]

На рисунке 3.8а представлены результаты измерений теплопроводности исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от вариации соотношения компонент в составе. Для сравнения результатов изменений коэффициента теплопроводности были выбраны работы, в которых исследовались теплофизические параметры подобных керамик, полученных с применением методов механического смешивания и термического отжига [114-116]. 
Как известно, поликристаллические Si3N4 керамики, полученные методом горячего прессования под высоким давлением, исключающим процессы окисления и образования оксидных включений в составе, а также кислородных вакансий, обладают достаточно хорошими показателями теплопроводности, которые в свою очередь имеют явно выраженную зависимость от концентрации дефектов и кислородных вакансий в составе [117]. В данном случае термический отжиг механически деформированных порошков Si3N4, сопровождающийся разложением типа Si3N4 → SiO2 приводит к наличию кислородных и кремниевых вакансий, формирование которых происходит согласно механизму сохранения электронейтральности при замещении кислородом атомов азота с последующим образованием вакансий в кремниевой подрешетки (2O2 → 4O*N + VSi””) [118]. В результате чего значение коэффициента теплопроводности для Si3N4 керамик составляет порядка 1.76 Вт/(м×К). При этом сравнивая результаты изменения теплопроводности для Si3N4 керамик из данной работы и работы [119], можно заключить, что термический отжиг образцов при температуре 1500°С в сравнении с обычным перемешиванием и прессованием позволяет более чем в три раза увеличить теплопроводность керамик, за счет снижения деформационных искажений, которые являются рассеивающими центрами наравне с вакансиями. Добавление в состав Si3N4 керамик малого содержания Al2O3 (при концентрациях от 0.05 до 0.15 М) не приводит к существенным изменениям коэффициента теплопроводности (∆TC~ 2-6%), что свидетельствует о том, что отсутствие каких либо существенных изменений фазового состава, связанных с образованием фаз замещения не оказывает существенного влияния на изменения теплофизических параметров. Наиболее значимые изменения теплопроводности происходят при концентрациях Al2O3 выше 0.15 М, для которых характерен процесс формирования фазы Al2(SiO4)O, появление которой в составе керамик приводи к увеличению коэффициента теплопроводности с 1.76-1.79 Вт/(м×К) до 2.56-2.78 Вт/(м×К), что составляет более чем в 1.5 кратного увеличения теплопроводности. При этом тренд увеличения теплопроводности в зависимости от вариации концентрации компонент в составе керамик наблюдается до концентраций Al2O3 равной 0.6-0.65 М, для которых, согласно данным рентгенофазового анализа наблюдается наличие включений в виде нитрида кремния в составе. Данное увеличение теплопроводности может быть объяснено несколькими факторами: Во-первых, согласно данным рентгенофазового анализа, изменение фазового состава путем образования фазы Al2(SiO4)O приводит к снижению пористости, связанному как с изменением плотности керамик, так и с размерными эффектами, обусловленными плотностью упаковки зерен в составе керамик. Во-вторых, стабилизация структурных параметров за счет процессов фазообразования снижает концентрации дефектных включений в составе керамик, а также способствует изменению количества вакансий, что в свою очередь обеспечивает меньшее количество рассеивающих центров, препятствующих теплообмену. 
В случае, когда концентрация нитрида кремния в составе xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик составляет менее 0.35 М, согласно данным ренгтенофазового анализа в составе начинает доминировать фаза Al2O3, что в свою очередь приводит к увеличению пористости (согласно данным измерений пористости с применением метода Архимеда), а также укрупнению размеров зерен. Следует отметить, что наблюдаемые изменения теплопроводности в случае малых концентраций Al2O3 имеют хорошее согласие с результатами других работ, при этом предлагаемый метод получения керамик, исключающий большое количество технологических операций позволяет получать керамики с достаточно высокими показателями теплопроводности в сравнении с другими оксидными керамиками, такими как ZrO2 (0.3-3.2 Вт/(м×К) в зависимости от плотности и пористости [120]), ZrO2–Al2O3 (порядка 2.5-4.5 Вт/(м×К) в зависимости от соотношения компонент [121]). При этом в ряде работ [122-124] было показано, что теплопроводность керамик имеет прямую зависимость не только от концентрации вакансий и дефектов в составе, но и пористости. В случае высокой пористости, наблюдаемое снижение теплопроводности обусловлено большим количеством пустом, что препятствует механизмам фононного теплопереноса, и уменьшает скорость теплообмена. Прямым подтверждением данного является представленный сравнительный анализ величин пористости и эффективности изменения коэффициента теплопроводности, представленные на рисунке 3.8б. 




a                                                                                  б

a – результаты анализа теплопроводности xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от концентрации компонент в составе (данные представлены в сравнении с результатами других работ [122-124]); б – сравнение результатов изменения теплопроводности и пористости xAl2O3 - (1-x)Si3N4 керамик в зависимости от концентрации компонент в составе

Рисунок 3.8 – Результаты оценки теплофизических параметров

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-9]

Немаловажным фактором, определяющим перспективность применения композитных жаропрочных керамик является оценка устойчивости к высокотемпературным воздействиям, термоударам, а также сохранения стабильности прочностных свойств керамик к подобным воздействиям. Так, к примеру, в работе [125] было показано, что термический нагрев приводит к снижению устойчивости на излом более чем на 400 °С, а основной эффект, обуславливающий столь сильное снижение прочностных свойств обусловлен соотношением катионов/анионов в составе керамик, наличие которых связано с фазовым составом, обуславливающих изменения коэффициента теплового расширения. 
На рисунке 3.9 приведены результаты измерений твердости образцов керамик в зависимости от вариации компонент в составе, полученные в ходе ресурсных испытаний на определение устойчивости прочностных параметров к длительному термическому воздействию и связанных с ними процессами окисления. Общая тенденция изменений твердости при температуре испытаний 700°С свидетельствует о достаточно высокой устойчивости керамик к длительному термическому воздействию, в особенности для керамик, полученных при содержании Al2O3 равному 0.3-0.6 М. 
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a – при температуре отжига 700°С; б – при температуре отжига 1000°С

Рисунок 3.9 – Результаты изменения твердости xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в ходе испытаний на термостойкость при различных температурах отжига

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-9]

Наименее устойчивыми керамиками являются однокомпонентные керамики, что в свою очередь подтверждает применимость концепции создания композитных керамик, обладающих более высокими показателями устойчивости к внешним воздействиям в сравнении с однокомпонентными керамиками. При температуре испытаний 1000°С снижение твердости в ходе ресурсных испытаний становится более выраженным, что в свою очередь может быть обусловлено более интенсивными процессами окисления нитрида кремния при высоких температурах. Изменение твердости, свидетельствующее об разупрочнении и снижении устойчивости к механическим внешним воздействиям, в случае температуры испытаний 1000°С наблюдается после 400-500 часов последовательного термического воздействия, что также подтверждает тот факт, что при увеличении температуры воздействия скорость деградации прочностных свойств увеличивается и становится более выраженной при длительном воздействии. 
На рисунке 3.10 приведены результаты сравнительного анализа оценки деградации значений твердости в результате термических испытаний, связанных с процессами окисления. Определение деградации твердости проводилось путем сравнения значений твердости до и после испытаний на термостойкость (после 1000 часов) с последующим вычислением отклонений от исходного значения с учетом погрешности измерений. 




Рисунок 3.10 – Результаты сравнительного анализа изменения твердости после термических испытаний в зависимости от концентрации компонент в составе xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-10] 

Как видно из представленных данных, формирование фазы Al2(SiO4)O в составе керамик с последующим увеличением ее содержания и уменьшении весового вклада фазы Si3N4 обусловленному фазовыми трансформациями, приводит к увеличению сопротивляемости к разупрочнению более чем в 4-7 раз в сравнении с данными разупрочнения, установленным для однокомпонентных керамик. Столь явные различия в изменении твердости могут быть связаны с процессами высокотемпературного окисления нитрида кремния, которые приводят к разупрочнению керамик за счет увеличения фазы SiO2, а также ее структурному разупорядочению.
Определение кинетики деградации керамик в зависимости от температуры ресурсных испытаний было осуществлено путем оценки фазового состава керамик до и после термического воздействия в течение 1000 часов при различных температурах. Результаты представлены в виде диаграмм на рисунке 3.11, отражающих изменение соотношения фаз, связанное с процессами окисления. 
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a – исходный; б – при температуре отжига 700°С; в – при температуре отжига 1000°С 

Рисунок 3.11 – Результаты изменения фазового состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик до и после термических испытаний

Примечание – Составлено по данным источника [104, p. 744-11] 

Согласно полученным данным, наиболее значимые изменения фазового состава наблюдаются для керамик, подвергнутых термическому воздействию при температуре 1000°С и связаны с увеличением вклада фазы SiO2. Увеличение содержания SiO2, наблюдаемое для высокотемпературных испытаний обусловлено процессами окисления фазы Si3N4, которое наиболее выражено при малых содержаниях фазы Al2O3, и менее выражено (изменение составляет не более 1.0-1.5%) для образцов в которых наблюдалось формирование фазы Al2(SiO4)O, обладающей более высокими показателями устойчивости к высокотемпературной коррозии в сравнении с нитридом кремния, который под действием температуры окисляется путем замещения азота кислородом с последующим образованием диоксида кремния. Таким образом, анализируя фазовые изменения в керамиках в результате термических воздействий можно сделать вывод о том, что наличие в составе керамик двух и более фаз приводит к увеличению стабильности керамик к окислению, в частности замедлению процесса окисления нитрида кремния, а также сохранению стабильности фазы Al2(SiO4)O в случае малых содержаний нитрида кремния в составе исходной смеси. При этом сдерживающим фактором к окислению и последующей деградации прочностных свойств (снижению твердости) является наличие фазы Al2(SiO4)O в составе керамик, наличие которой также обуславливает более высокие показатели прочности и теплопроводности. Сохранение стабильности к окислению при высоких температурах для композитных керамик в свою очередь может быть объяснена более высокими показателями теплопроводности, которые обеспечивают равномерное распределение тепла и его передачу при длительном температурном воздействии. 

3.2 Влияние концентрации вакансионных дефектов на изменение оптических и теплофизических параметров xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик
Цель представленных исследований в данном подразделе заключается в определении влияния вариации соотношения компонент в xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамиках, и как следствие, связанных с ними изменений фазового состава, на оптические и теплофизические свойства, взаимосвязь которых определяет потенциал применения данных керамик в качестве конструкционных материалов. В качестве исследуемых образцов были выбраны xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамики с шагом 0.1 М, увеличение которого с 0.05 М до 0.1 М обусловлено малыми изменениями фазового состава при малых изменениях соотношения компонент в составе композитных. 
Интерес к xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамикам обусловлен в первую очередь возможностью совмещения высоких показателей прочности и теплопроводности, характерных для нитрида кремния с оптическими свойствами оксида алюминия, что в свою очередь позволяет получить высокопрочные керамики с определенными параметрами ширины запрещенной зоны, а также наличием дополнительных полос поглощения, которые могут быть использованы в качестве светофильтров или оптических коллекторов [125, р. 1743-1748; 126-129]. При этом вариация фазового состава керамик за счет изменения соотношения компонент требует детального изучения с целью определения влияния данных изменений как на оптические, так и теплофизические параметры, которые играют немаловажную роль в определении потенциала использования любых керамических материалов. 
На рисунке 3.12а представлены результаты изменения спектров пропускания исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, отражающие пропускную способность керамик при вариации их фазового состава в зависимости от соотношения компонент. Общий вид представленных оптических спектров пропускания для исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик характеризуется наличием края фундаментального поглощения в области 200-250 нм, а также хорошими показателями величины пропускания (более 30-50%) в области видимого света и ближнего ИК-диапазона. При этом как смещение положения линии края фундаментального поглощения, так и величины интенсивности пропускания имеют явно выраженную зависимость от изменений, связанных с вариацией фазового состава керамик. Основные изменения в спектрах пропускания, как видно из представленных данных детализации спектров пропускания в диапазоне от 200 до 700 нм, представленных на рисунке 3.12б, связаны с формированием двух полос поглощения: 1) в области 250-350 нм и 2) в области 500-650 нм. 
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a – спектры оптического пропускания; б – детальное представление спектров оптического пропускания, отражающие формирование полос поглощения при изменении фазового состава керамик 

Рисунок 3.12 – Результаты оптических свойств xAl2O3 – (1-x)Si3N4 керамик, обусловленные изменением фазового состава

Примечание – Составлено по данным источника [91, p. 116056-2] 

При этом формирование полосы поглощения в области 250-350 нм связано с увеличением вклада фазы Al2O3 доминирование которой приводит к формированию в структуре дополнительных поглощающих центров, наличие которых способствует изменению оптических свойств данных керамик, а также открывает возможности использования их в качестве оптических или солнечных коллекторах, антибликовых покрытий и других полупроводниковых приложениях (см. данные на рисунке 3.13a, 3.13б). Согласно представленным данным спектров поглощения (см. данные на рисунке 3.13a) и индуцированных спектров поглощения (см. данные на рисунке 3.13б) изменение фазового состава керамик, связанное с увеличением вклада фазы Al2O3 в составе керамик, доминирование которой наблюдается при концентрациях оксида алюминия выше 0.7 М наблюдается увеличение интенсивности полос поглощения с характерными максимумами 4.7 эВ и 2.1 эВ. Наличие данных линий может быть объяснено эффектами, связанными с размерными факторами, согласно которым увеличение концентрации оксида алюминия в составе керамик приводит к формированию достаточно крупных зерен. 




а                                                                        б

a – результаты спектров поглощения исследуемых xAl2O3 – (1-x)Si3N4 керамик; б – результаты оценки спектров наведенного индуцированного поглощения xAl2O3 – (1-x)Si3N4 керамик в зависимости от концентрации компонент

Рисунок 3.13 – Результаты оптических исследований xAl2O3 – (1-x)Si3N4 керамик

Примечание – Составлено по данным источника [91, p. 116056-2] 

На рисунке 3.14 представлены результаты изменения оптической плотности (absorbance), характеризующей изменения оптического пропускания и поглощения в исследуемых керамиках в зависимости от соотношения компонент в составе. Как видно из представленных данных зависимость изменения величины absorbance имеет колоколообразную форму, имеющую прямую взаимосвязь с изменением соотношением фазового состава керамик, при этом максимум оптической плотности достигается для образцов в которых основную роль играет фаза Al2(SiO4)O, содержание которой составляет более 30 вес. % в составе 0.5Si3N4–0.5Al2O3 керамик. В свою очередь вытеснение фазы Al2(SiO4)O и доминирование фазы Al2O3 приводит к снижению оптической плотности, что может быть объяснено как структурными особенностями керамик, так и размерными факторами, связанными с тем, что при доминировании в составе керамик фазы Al2O3 наблюдается укрупнение зерен, с образованием крупных агломератов. 




Рисунок 3.14 – Взаимосвязь между изменением оптической плотности и фазового состава xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамик

Примечание – Составлено по данным источника [91, p. 116056-2] 

Результаты построений Таука, отражающие изменения величины ширины запрещенной зоны исследуемых образцов в зависимости от соотношения компонент в составе xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамик представлены на рисунке 3.15. На основе построений были определены величины ширины запрещенной зоны (Eg), которые в дальнейшем использовались для определения оптических характеристик. В таблице 3.1 представлены результаты оценки изменения оптических характеристик исследуемых образцов xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик, рассчитанные на основе полученных спектров пропускания, а также построений Таука. 



Рисунок 3.15 – Результаты оценки ширины запрещенной зоны, определенные путем построения графиков Таука 

Примечания:
1. Пунктирными линиями обозначены касательные определяющие величину ширины запрещенной зоны.
2. Составлено по данным источника [91, p. 116056-3] 

Таблица 3.1 – Данные оптических характеристик исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от вариации компонент в составе

	Al2O3, M
	Eg, эВ
	noptical
	Toptical
	Rloss
	Rmolar
	αm, Å3
	M, эВ
	χ
	αe

	0
	4.82
	2.02
	0.793
	0.509
	22.71
	9.01
	0.49
	1.296
	2.334

	0.1
	4.51
	2.07
	0.781
	0.525
	20.12
	7.99
	0.48
	1.212
	2.409

	0.2
	4.44
	2.08
	0.779
	0.529
	23.02
	9.13
	0.47
	1.193
	2.426

	0.3
	4.39
	2.09
	0.777
	0.531
	22.24
	8.83
	0.47
	1.180
	2.438

	0.4
	4.32
	2.11
	0.774
	0.535
	22.10
	8.77
	0.46
	1.161
	2.455

	0.5
	4.26
	2.12
	0.771
	0.538
	20.11
	7.98
	0.46
	1.145
	2.469

	0.6
	4.24
	2.12
	0.770
	0.539
	19.83
	7.87
	0.46
	1.140
	2.474

	0.7
	4.1
	2.15
	0.764
	0.547
	18.73
	7.43
	0.45
	1.102
	2.508

	0.8
	3.89
	2.19
	0.755
	0.558
	19.25
	7.70
	0.44
	1.046
	2.559

	0.9
	3.49
	2.27
	0.736
	0.582
	17.25
	6.85
	0.42
	0.938
	2.656

	1.0
	3.37
	2.30
	0.731
	0.589
	15.16
	6.02
	0.41
	0.906
	2.685



Общий вид представленных изменений величины ширины запрещенной зоны свидетельствует о явно выраженной зависимости изменений от фазового состава керамик, а также степени морфологии зерен. Уплотнение керамик при малых концентрациях Al2O3 приводит к уменьшению ширины запрещенной зоны, и как следствие, увеличению показателя преломления (noptical). Формирование фазы Al2(SiO4)O приводит к снижению ширины запрещенной зоны с 4.44 эВ до 4.2-4.1 эВ, в то время как вытеснение фазы Si3N4 и доминирование фазы Al2O3 приводит к уменьшению ширины запрещенной зоны до 3.8-3.4 эВ. При этом, как видно из представленных данных спектров поглощения при доминировании фазы Al2O3 в составе наблюдается увеличение интенсивности линий поглощения, формирование которых также может быть обусловлено не только размерными эффектами зерен, но и вакансионными эффектами, связанными с образованием кислородных вакансий в структуре за счет разложения и последующего окисления фазы Si3N4, а также доминированию фазы Al2O3, имеющей согласно данным рентгеноструктурного анализа явно выраженную деформированную структуру. 
Согласно представленным данным, изменение фазового состава, связанные с увеличением содержания концентрации оксида алюминия приводит к уменьшению величины фактора металлизации (М), что свидетельствует о переходе от полупроводниковой природы к более металлической (значения близкие к 0), а сам диапазон М – 0.41-0.49 свидетельствует о полупроводниковой природе синтезируемых керамик, при этом высокие значения показателя преломления (noptical) увеличение которого наблюдается с увеличением фазы оксида алюминия в составе керамик свидетельствует о потенциальных возможностях использования данных керамик в качестве нелинейно – оптических материалов, что в совокупности с хорошими теплофизическими параметрами, позволяет использовать данные керамик в качестве датчиков, эксплуатирующихся в экстремальных условиях. Также увеличение значений Rloss от 0.509 до 0.589 в случае изменений фазового состава керамик, также свидетельствует об усилении металлической природы синтезированных керамик, которое сопровождается изменением ионной проводимости в керамиках. При этом изменение величины αm свидетельствует об изменении распределения плотности заряда образцов и снижении плотности донорских центров, что в свою очередь может оказать негативное влияние на механизмы теплопередачи. 
В случае величины χ, характеризующей способность керамик притягивать электроны от связанных с ионов в оксиде, а также характеризующей прочность ионных связей, уменьшение свидетельствует об ухудшении ковалентных связей и доминировании ионного типа связей при увеличении вклада фазы оксида алюминия в составе керамик. Данные результаты, также подтверждаются увеличением величины αe. Таким образом, можно сделать вывод о том, что наиболее оптимальным составом керамик являются керамики в составе которых присутствуют фазы Si3N4 и Al2(SiO4)O, для которых величина ширины запрещенной зоны составляет порядка 4.2-4.4 эВ, а коэффициент noptical  не превышает 2.12. Данные керамики характеризуются полупроводниковой природой, с достаточно хорошим распределением плотности заряда, и большим количеством донорских центров, что способно оказать положительное влияние на теплопроводящие свойства. 
На рисунке 3.16 представлены результаты изменения величины коэффициента теплопроводности исследуемых (1-x)Si3N4-xAl2O3 керамик, измеренные при вариации температуры нагрева образцов, что позволило оценить устойчивость теплофизических свойств во всем измеряемом диапазоне температур. 




a                                                                            б

a – результаты оценки изменения коэффициента теплопроводности исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик; б – результаты сравнительного анализа изменения коэффициента теплопроводности в случае вариации температуры нагрева при измерениях

Рисунок 3.16 – Результаты оценки теплофизических параметров

Примечание – Составлено по данным источника [91, p. 116056-4] 

Измерения проводились в диапазоне температур от 100 до 1000°С, с шагом 100°С при котором определялась разница температур на обоих сторонах керамики, отражающая изменение коэффициента теплопроводности. Как видно из представленных данных наибольшие изменения коэффициента теплопроводности в зависимости от температуры изменений наблюдаются для керамик в составе которых доминирует фаза Al2O3, для которых наиболее выраженные изменения наблюдаются при температурах выше 400°С. Следует также отметить, что при концентрациях 0.1-0.3 М Al2O3, в случае когда в фазовый состав керамик представлен фазами Si3N4(SiO2) с малыми включениями фазы Al2O3 изменения теплопроводности при увеличении температуры со 100°С до 400°С довольно значительны, что может быть объяснено теплофизическими свойствами нитрида кремния, а также мелкодисперсной фракцией, характерной для SiO2, наличие которой приводит к снижению эффективности теплопередачи из-за эффектов термического расширения. Аналогичные, но менее выраженные изменения наблюдаются для образцов керамик, полученных при содержании оксида алюминия 0.1-0.3 М, для которых, согласно данным морфологических особенностей наблюдается наличие мелкодисперной фракции, а также пор, что при увеличении температуры отжига приводит к снижению эффективности теплопередачи, за счет эффектов теплового расширения. Наименьшие изменения коэффициента теплопроводности в зависимости от температуры изменений наблюдаются для образцов в составе которых наблюдается доминирование фазы Al2(SiO4)O, а также содержится фаза Si3N4, совокупность которых приводит к формированию устойчивой структуры, обладающей высокой устойчивостью к термическому расширению, и как следствие, малым изменениям коэффициента теплопроводности (менее 0.1-0.2 Вт/(м×К)).
Представленная на рисунке 3.16б зависимость ∆(TC100°C-TC1000°C), отражающая изменение коэффициента теплопроводности при увеличении температуры нагрева, свидетельствует о дестабилизации теплопроводности, связанной как с изменениями фазового состава, так и тепловым расширением кристаллической структуры, которое оказывает негативное влияние на теплопроводящие свойства, за счет создания дополнительных барьеров при фононной передаче тепла в случае диэлектрических керамик. Cогласно полученным данным, изменение фазового состава керамик напрямую оказывает влияние на разницу ∆(TC100°C-TC1000°C), из чего следует, что наиболее устойчивыми к термическому расширению являются керамики в составе которых наблюдается доминирование фазы Al2(SiO4)O, а также содержится фаза Si3N4. 
На рисунке 3.17 представлена взаимосвязь между изменениями коэффициента теплопроводности и оптической плотности, характеризующей изменения оптических свойств керамик, из которых видна прямая зависимость между данными величинами. 




а                                                                            б

a – результаты сравнительного анализа коэффициента теплопроводности и оптической плотности xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик; б – результаты оценки величин коэффициента объемного термического расширения каждой установленной фазы после термического нагрева образцов до температуры 1000°С и выдержки в течение 10 часов

Рисунок 3.17 – Результаты оценки теплофизических параметров

Примечание – Составлено по данным источника [91, p. 116056-5] 

В случае увеличения оптической плотности, свидетельствующей о поглощающей способности керамик, наблюдается увеличение теплопроводности, изменение которой может быть объяснено наличием кислородных вакансий в структуре керамик. При высокой оптической плотности, концентрация кислородных вакансий, а также структурных искажений, связанных с деформационным влиянием размеров зерен минимальна, что приводит к отсутствию дополнительных препятствий для фононной передачи тепла при нагреве. В случае же, когда в составе керамик доминирует Al2O3, согласно данным спектров поглощения наблюдаемое увеличение интенсивности полос поглощения с максимумами 2.1 и 4.7 эВ, свидетельствует об увеличении структурных дефектов, связанных с кислородными вакансиями, увеличение концентрации которых препятствует передачи тепла, за счет создания дополнительных рассеивающих центров [130]. Также следует отметить, что снижение теплопроводности в случае увеличения концентрации кислородных вакансий, а также свободного кислорода формирование которого происходит разложения Al2O3 и SiO2, обусловлено низкой диэлектрической проницаемостью и малом тангенсе диэлектрических потерь [131]. При этом в работе [132], также сообщалось о негативном влиянии точечных и вакансионных дефектов на теплофизические свойства керамик, что является прямым подтверждением полученных результатов. 
На рисунке 3.17б представлены результаты изменения величины коэффициента объемного термического расширения кристаллической структуры xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамик после выдержки в течение 10 часов при температуре 1000°С, максимальной температуры, достигнутой в экспериментах по измерению коэффициента теплопроводности. Оценка величины коэффициента объемного термического расширения была проведена путем оценки изменения объема кристаллической решетки для каждой установленной фазы в исходном состоянии и после термического воздействия. 
Как видно из анализа представленной зависимости сравнения величины оптической плотности и коэффициента теплопроводности при изменении соотношения компонент керамик, имеется хорошее согласие между данными параметрами. Анализ представленной зависимости позволяет сделать вывод о том, что изменение оптической плотности напрямую влияет на фононные механизмы передачи тепла, характерные для диэлектрических керамических материалов. При этом наиболее оптимальные величины оптической плотности и коэффициента теплопроводности наблюдаются для образцов, полученных при равном молярном соотношении оксида алюминия и нитрида кремния, для которого характерно доминирование фазы Al2(SiO4)O, наличие которой обуславливает увеличение теплопроводящих свойств керамик. Также следует отметить, что сочетание фаз Al2(SiO4)O и Si3N4, обуславливает не только увеличение коэффициента теплопроводности, но и как видно из данных, представленных на рисунке 9b, сохранению стабильности коэффициента теплопроводности в широком диапазоне температур. Малые величины коэффициента теплопроводности для образцов керамик в составе которых соотношения компонент составляет от 0.4 до 0.6 М, обусловлены структурным упорядочением и наличием межфазных границ, что приводит к увеличению устойчивости керамик к тепловому расширению при длительном температурном воздействии, приводящему к увеличению объема кристаллической решетки, связанному с изменением амплитуды колебаний атомов. При этом увеличение вклада фазы Al2O3 в составе керамик приводит к увеличению коэффициента теплового расширения, что обуславливает ухудшение теплопроводности композитных керамик. 

Краткие итоги результатов проведенных исследований
Синтез xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик был осуществлен с применением метода твердофазного механохимического перемалывания с использованием вариации стехиометрического соотношения компонент, изменение которых обуславливает фазовые трансформации, а также вариацию прочностных, оптических и теплофизических параметров. 
Согласно оценке фазовых трансформаций в xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при вариации соотношения компонент было установлено, что термический отжиг в кислородосодержащей среде при концентрации Al2O3 равной порядка 0.3-0.5 М происходит формирование орторомбической фазы Al2(SiO4)O, увеличение вклада при концентрациях выше 0.5 М которой обуславливает увеличение теплофизических параметров и устойчивости к высокотемпературной деградации. 
В ходе проведенных испытаний не термостойкость было установлено, что формирование композитных керамик с фазовым составом Si3N4(SiO2)/Al2(SiO4)O/Al2O3 приводит к увеличению стабильности прочностных свойств к термически-индуцированному окислению, оказывающему негативное влияние на устойчивость к разупрочнению и снижению твердости. При этом наличие фазы Al2(SiO4)O в составе керамик обуславливает замедление процессов термического окисления фазы Si3N4 при длительном температурном воздействии. 
Представлены результаты оценки влияния изменения фазового состава керамики xAl2O3-(1-x)Si3N4 на изменение оптических и теплофизических параметров, а также их взаимосвязей. Анализ оптических характеристик исследуемой керамики показал, что изменение фазового состава, связанное с доминированием фазы Al2O3 в составе керамики, приводит к изменению ковалентных связей и увеличению числа ионных связей, что также влияет на изменение полупроводниковой природы керамики, а следовательно, и на изменение теплофизических свойств. По результатам оценки изменения коэффициента теплопроводности исследуемой керамики, при доминировании в составе фазы Al2O3, наблюдаемый рост концентрации структурных дефектов, а также кислородных вакансий приводит к снижению коэффициента теплопроводности, а также повышению теплового расширения керамики при термическом нагреве. Установлено, что наличие в составе керамики комбинации фаз Al2(SiO4)O и Si3N4 приводит к повышению коэффициента теплопроводности, а также сохранению его стабильности в широком диапазоне температур.

4 ИССЛЕДОВАНИЕ РАДИАЦИОННОЙ СТОЙКОСТИ xAl2O3-(1-x)Si3N4 КЕРАМИК В СЛУЧАЕ ОБЛУЧЕНИЯ ТЯЖЕЛЫМИ ИОНАМИ Xe23+, СРАВНИМЫМИ С ОСКОЛКАМИ ДЕЛЕНИЯ ЯДЕРНОГО ТОПЛИВА

В данном разделе представлены результаты комплексных исследований, направленных на изучение процессов дестабилизации приповерхностного слоя и связанных с ними изменениями структурных и прочностных характеристик исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик при облучении тяжелыми ионами Xe23+, использование которых позволяет смоделировать эффекты деструкции, сравнимые с воздействием осколков деления ядерного топлива при его эксплуатации. Большое внимание в главе уделено определению оптимальных составов исследуемых керамик обладающих высокими показателями радиационной стойкости, в зависимости от вариации соотношения компонент, изменение которых обуславливает вариацию фазового состава керамик. Также в разделе представлены результаты исследований, направленных на изучение влияния температуры облучения на изменение механизмов деструкции приповерхностного слоя в результате облучения тяжелыми ионами, а также выявление роли термических эффектов, связанных с термическим расширением в деструкции и дестабилизации приповерхностного слоя. 

4.1 Определение влияния вариации фазового состава xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик на сопротивляемость к процессам разупрочнения при высокодозном облучении тяжелыми ионами Xe23+
Ключевая цель данного исследования заключается в определении влияния вариации фазового состава композитных xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамик к механизмам радиационно-стимулированному разупрочнению, связанному со снижением твердости и устойчивости к растрескиванию при механических нагрузках, а также установлению механизмов сдерживания радиационных повреждений за счет эффекта межфазных границ в составе керамик, связанных с изменением соотношения фаз [133-135]. При этом интерес к данному типу керамик обусловлен возможностями создания на их основе материалов инертных матриц дисперсного ядерного топлива, способного выдерживать экстремальные нагрузки в виде высоких температур и больших доз радиации, включая продукты распада ядерного топлива в виде осколков деления, нейтронов и гамма-изучения. Также данные материалы могут рассматриваться как один из перспективных классов материалов, используемых для длительного хранения и последующей утилизации отработанного ядерного топлива, что в свою очередь позволит уменьшить риски возникновения утечек в виду высокой устойчивости данного типа керамик к внешним механическим воздействиям, а также термошокам, возникающим в результате резкого перепада температур [136, 137]. В данном случае возможность вариации соотношения компонент, приводящее к изменению фазового состава керамик позволяет создать высокопрочные радиационно-стойкие керамики, обладающие высокими показателями устойчивости к накоплению радиационных повреждений, а также связанных с ними эффектов деструктивного охрупчивания, приводящего к снижению прочности и устойчивости к растрескиванию. При этом выбор условий облучения в виде воздействия тяжелыми ионами Xe23+ позволяет смоделировать процессы воздействия осколков деления ядерного топлива, что в свою очередь позволяет оценить устойчивость данного типа композитных керамик к радиационным повреждениям, а также определить влияние механизмов накопления структурных дефектов на разупрочнение и снижение прочностных характеристик [138]. Ключевым отличием данной работы является определения влияния фазового состава на устойчивость сопротивляемости к процессам разупрочнения приповерхностного поврежденного слоя в зависимости от флюенса облучения тяжелыми ионами Xe²³⁺, а также выявлению наиболее оптимальных составов керамик, обладающих повышенной сопротивляемостью к процессам деградации прочностных характеристик при высокодозном облучении.

Таблица 4.1 – Данные рентгенофазового анализа и прочностных характеристик 

	Содержание ком поненты Al2O3, M
	Тип фазы
	Твер дость, МПа
	Устойчи вость к растрескиванию при трехточеч ном изгибе, МПа

	
	Si3N4 (PDF-01-071-6479) – Гексагона льный тип
	SiO2 (PDF-01-074-9378) – Тетрагона льный тип
	SiAlON (PDF-01-078-6165) – Гексагональный тип
	Al2(SiO4)O (PDF-01-074-0274) – Ортором бический тип
	Al2O3 (PDF-00-046-1212) – Ром боэдрический тип
	
	

	0
	88.3
	11.7
	-
	-
	-
	626±11
	763±14

	0.1
	68.8
	31.2
	8.4
	-
	-
	683±15
	779±13

	0.2
	65.1
	11.6
	-
	23.3
	-
	844±23
	788±11

	0.3
	48.7
	9.3
	-
	31
	11
	930±21
	804±12

	0.4
	37.7
	7.3
	-
	38
	17
	1100±34
	823±15

	0.5
	23
	10
	-
	34.5
	32.5
	1208±31
	892±21

	0.6
	9
	6.8
	-
	43.4
	40.8
	1452±35
	935±23

	0.7
	5.6
	4.2
	-
	35.7
	54.5
	1497±24
	954±24

	0.8
	-
	-
	-
	42.5
	57.5
	1127±32
	890±21

	0.9
	-
	-
	-
	19.8
	80.2
	1019±25
	788±16

	1
	-
	-
	-
	-
	100
	608±14
	719±15



В таблице 4.1 приведены результаты рентгенофазового анализа исследуемых образцов композитных (1-x)Si3N4-xAl2O3 керамик, а также взаимосвязь между изменениями фазового состава керамик и значениями твердости образцов, измененным методом индентирования, а также результаты оценки испытаний керамик на трехточечный изгиб. Определение фазового состава керамик проводилось с применением метода оценки весовых вкладов каждой фазы, установление которых осуществлялось путем определения площадей всех дифракционных пиков для каждой установленной фазы с последующим определением их весового вклада в общую дифрактограмму. Данный метод определения является стандартным методом определения фазового состава, точность которого составляет порядка 0.1 вес. %. Детальное изучение процессов фазообразования в (1-x)Si3N4-xAl2O3 керамиках при вариации соотношения компонент в составе в широком диапазоне изменений стехиометрического соотношения представлено в работе [104], в которой были определены основные фазовые трансформации в составе керамик, связанные с процессами термического разложения (окисления) Si3N4→Si3N4(SiO2), возникающих при термическом отжиге нитрида кремния в атмосфере воздуха, формирования включений в виде гексагональной фазы SiAlON, а также формировании орторомбической фазы Al2(SiO4)O, наличие которой приводит к упрочнению и повышению устойчивости керамик к внешним механическим воздействиям, как это следует из данных твердости и устойчивости к растрескиванию, представленных в таблице 4.1. При этом следует отметить, что увеличение весового вклада фазы Al2(SiO4)O с последующим вытеснением из состава керамик фаз Si3N4 и SiO2 в случае концентраций Al2O3 выше 0.7 М приводит к снижению прочностных характеристик, из чего можно сделать вывод о том, что немаловажную роль в устойчивости керамик к механическим нагрузкам оказывает наличие нескольких фаз в составе. Данный эффект может быть обусловлен упрочнением, связанным с наличием межфазных границ, которые в случае механических воздействий, являются сдерживающими барьерами для распространения микротрещин, а также миграции дислокаций, накопление которых вблизи границ зерен приводит к увеличению устойчивости керамик к внешним воздействиям. При этом как было показано в работе [104, p. 744-1] в случае малых концентраций оксида алюминия в структуре керамик происходит формирование гексагональной фазы SiAlON, наличие которой обусловлено эффектами структурных изменений, связанных с процессами замещения и фазообразования в керамиках при их термическом спекании. В случае концентраций оксида алюминия выше 0.2 М в составе керамик происходит формирование фазы твердого раствора типа Al2(SiO4)O, формирование которой связано с фазовыми трансформациями возникающими при окислении нитрида кремния и накоплении оксида кремния, взаимодействующего с оксидом алюминия при термическом спекании. В случае концентраций оксида алюминия выше 0.3 М в структуре керамик фиксируется наличие ромбоэдрической фазы Al2O3, увеличение вклада которой происходит пропорционально концентрации исходной компоненты в составе керамик. Согласно данным оценки прочностных характеристик, формирование в составе фазы Al2(SiO4)O приводит к увеличению параметров твердости и устойчивости к растрескиванию, величины которых увеличиваются примерно в 1.5-1.7 раза для данных твердости, и примерно на 20-30% для данных устойчивости к растрескиванию. При этом следует отметить, как было показано в работах [91, p. 116056-1-116056-4, 104, p. 744-1-744-17] изменение прочностных характеристик в керамиках имеет прямую взаимосвязь с наличием межфазных границ, обусловленных присутствием в составе керамик фаз нитрида кремния и оксида кремния, наличие которых приводит как к возникновению эффекта межфазного упрочнения [139], так и дисперсионного упрочнения, связанного с изменением размеров зерен для каждой фазы, формируемой в составе керамик. 
Определение влияния облучения тяжелыми ионами на изменение механических параметров исследуемых композитных керамик в зависимости от соотношения компонент проводилось путем вычисления параметров твердости (см. данные на рисунке 4.1а) и прочности на изгиб (см. данные на рисунке 4.1б). Данные представлены в виде зависимостей изменения параметров от флюенса облучения, отражающие деградацию прочностных параметров при увеличении флюенса облучения, и как следствие, плотности структурных повреждений, вызванных взаимодействием тяжелых ионов с кристаллической структурой. В случае облучения тяжелыми ионами при их взаимодействии с кристаллической решеткой при высоких энергиях налетающих частиц, доминирующую роль в структурных изменениях играют ионизационные потери ионов, связанные с взаимодействием ионов с электронной подсистемой керамик, результатом которых является изменение электронной плотности вдоль траектории движения ионов в материале на большей части глубины пробега ионов в поврежденном слое. При этом следует отметить, что в случае высоких энергий налетающих ионов (при энергии выше 100 МэВ) размеры поврежденных или структурно-измененных областей, возникающих вдоль траектории движения ионов в материале поврежденного слоя составляют порядка 1-10 нм (согласно теоретическим оценкам), имеющих явно выраженную анизотропию распределения от центральной части к краю поврежденного слоя [140, 141]. С учетом хорошо известной «модели термических пиков» [142, 143], включающей в себя возникновение термически – нестабильных областей вдоль траектории движения ионов, в которых за весьма короткие времена (порядка 10-11–10-13 сек) возникает резкое увеличение температуры, результатом которого является дестабилизация кристаллической структуры в малом изолированном объеме. Формирование подобных включений в поврежденном слое приводит к деструктуризации поврежденного слоя, однако малые размеры структурно – измененных областей при малых флюенсах облучения могут приводить к тому, что данные области располагаются на достаточно большом расстоянии друг от друга в силу хаотичной природы взаимодействия ионов с материалом мишени. В результате чего, при высокой степени структурного упорядочения, а также сопротивляемости керамик к деформационным искажениям, деградация механических характеристик может не наблюдаться или величина отклонения механических характеристик незначительна в сравнении с начальными значениями (менее 0.1-0.5%). Наблюдаемые малые изменения величин твердости и прочности на изгиб имеют хорошее согласие с изложенным выше объяснением формирования структурно – измененных областей в поврежденном слое при флюенсах облучения ниже 1012 ион/см2, для которых согласно ряду экспериментальных работ [140, p. 122; 141, p. 1561], формирование структурно-измененных областей при размерах порядка 1-10 нм наблюдается сохранение эффекта изолированности данных областей в поврежденном слое. При этом в случае композитных керамик, изменение соотношения компонент в которых приводит к увеличению прочностных свойств за счет эффекта наличия межфазных границ, сопротивляемость разупрочнению, вызванному облучением более высока. При этом следует отметить, что эффект увеличения сопротивляемости к разупрочнению при изменении соотношения компонент в составе керамик, и как следствие, изменений, вызванных вариацией фазового состава керамик в случае малых флюенсов облучения не особо проявляется, в виду изолированности структурно-измененных областей, а также их малой плотности в поврежденном слое, изменение которой напрямую зависит от флюенса облучения [144]. При малых флюенсах облучения изолированность структурно-измененных областей в совокупности с малыми размерами данных областей сдерживается структурными особенностями, изменение которых обусловлено наличием межфазных границ, а также примесных включений, что в совокупности дает возможность повышения сопротивляемости к разупрочнению за счет сдерживания миграции дефектов в поврежденном слое, что в свою очередь приводит к замедлению процессов образования комплексных дефектов, которые способны оказать негативное влияние на эффекты разупрочнения поврежденного слоя.
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а – результаты изменения твердости исследуемых композитных керамик; б – результаты изменения прочности на изгиб исследуемых композитных керамик 

Рисунок 4.1 – Результаты оценки изменения механических характеристик керамик в зависимости от флюенса облучения тяжелыми ионами Xe23+, отражающие деградацию, вызванную процессами разупрочнения

Примечание – Составлено по данным источника [144, c. 169] 

При этом наблюдаемые снижение механических параметров при увеличении флюенса с 1011 до 5×1012 ион/см2 свидетельствуют о накопительном эффекте. В данном случае увеличение флюенса облучения при подобных размерах структурно-измененных областей может привести к возникновению эффекта перекрытия данных областей. Наличие эффекта перекрытия структурно-изолированных повреждений приводит к росту дестабилизирующих областей в поврежденном слое, что как следствие приводит к снижению устойчивости прочностных характеристик к радиационным повреждениям, которое выражается в уменьшении значений твердости и устойчивости к растрескиванию (прочности на изгиб). При этом следует отметить, что тренды снижения для обоих измеряемых характеристик имеют схожий характер, что свидетельствует об едином характере деградации прочностных свойств. В данном случае ухудшение прочностных свойств керамик при увеличении флюенса облучения выше 1012 ион/см2 наложение структурно-измененных областей, а также повторное попадание ионов в ранее поврежденный слой приводит к ускорению дестабилизирующих процессов, связанных с образованием кислородных вакансий и точечных дефектов, миграция которых приводит к увеличению концентрации деформационных искажений в поврежденном слое. Рост деформационных искажений приводит к формированию метастабильных включений, наличие которых сопровождается увеличением объемного распухания, и как следствие, росту деформации поврежденного слоя, снижающего устойчивость к внешним механическим воздействиям, в частности, механических нагрузках. 
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а – результаты снижения твердости керамик при накоплении структурных повреждений; б – результаты снижения прочности на изгиб, отражающие устойчивость к растрескиванию керамик при накоплении структурных повреждений

Рисунок 4.2 – Результаты оценки деградации прочностных характеристик композитных (1-x)Si3N4–xAl2O3 керамик при изменении флюенса облучения

Примечание – Составлено по данным источника [144, c. 169] 

На рисунке 4.2 приведены результаты оценки изменений прочностных параметров, связанных с накоплением эффектов разупрочнения и деградации твердости и прочности на изгиб в зависимости от флюенса облучения. Данные приведены в виде зависимостей степени деградации прочностных параметров в процентном соотношении, отражающим, насколько деградировал приповерхностных слой при изменении флюенса облучения в сравнении с исходными значениями.
Общий тренд наблюдаемых изменений можно разделить на два типа изменений, имеющих различный тип изменений, связанных как со структурными параметрами, так и эффектами изменения флюенса облучения. Первый тип наблюдаемый изменений степени деградации обусловлен эффектами накопления структурных повреждений в приповерхностном слое, который выражается в экспоненциальном росте степени деградации, наиболее проявленном при флюенсах выше 5×1012 ион/см2. Данный тип изменений обусловлен формированием эффекта перекрытия деформированных включений, возникающих в результате взаимодействия тяжелых ионов с кристаллической структурой, а также связанными с ними деформационными искажениями и ионизационными эффектами. Второй тип наблюдаемых изменений связан с изменением фазового состава керамик, который связан с вариацией соотношения компонент в составе керамик. В данном случае наблюдаемые изменения степени деградации свидетельствуют о положительном влиянии эффекта вариации фазового состава керамик на повышение устойчивости к радиационно-стимулированным эффектам разупрочнения, возникающим в результате взаимодействия налетающих ионов с кристаллической структурой керамик. 
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а – при флюенсе облучения 1012 ион/см2 и при глубоком перекрытии дефектных областей; б – при флюенсе облучения 1014 ион/см2 

Рисунок 4.3 – Результаты сравнительного анализа изменения степени деградации прочностных параметров в зависимости от вариации соотношения компонент в составе (1-x)Si3N4–xAl2O3 керамик для случаев изолированных структурно-измененных областей 

Примечания:
1. Пунктирными линиями обозначен сравнительный анализ изменений величин степени деградации прочностных параметров в зависимости от фазового состава керамик при различных флюенсах облучения
2. Составлено по данным источника [144, c. 170] 
На рисунке 4.3 приведены результаты сравнительного анализа изменения степени деградации прочностных параметров исследуемых композитных (1-x)Si3N4–xAl2O3 керамик при изменении соотношения компонент в составе, отражающие эффект упрочнения и повышения сопротивляемости к разупрочнению при облучении тяжелыми ионами. Данные представлены в виде двух сравнительных зависимостей для флюенса облучения 1012 ион/см2, характерных для граничного эффекта, при котором изолированность структурно-измененных областей минимальна, но при этом эффектам перекрытия не наблюдается и для флюенса облучения 1014 ион/см2, характерного для глубокого перекрытия дефектных включений в поврежденном слое.
Сравнительный анализ изменений степени деградации прочностных параметров в зависимости от вариации соотношения компонент в составе керамик, обуславливающий изменение фазового состава, связанного с формированием фазы Al2(SiO4)O в составе керамик при концентрациях Al2O3 выше 0.2 М и последующем увеличении ее весового вклада в составе свидетельствует о двухэтапном характере повышения сопротивляемости к разупрочнению и деградации прочностных свойств. В данном случае при концентрациях Al2O3 равных 0.2-0.6 М наблюдаемое увеличение устойчивости к разупрочнению, как в случае малых флюенсов облучения так и в случае больших флюенсов, обусловлено формированием в структуре большого количества межфазных границ, наличие которых обусловлено фазовым составом керамик, в составе которых присутствуют фазы Al2(SiO4)O, Si3N4, SiO2, Al2O3. Подобная мультикомпонентность фазового состава композитных керамик приводит к сдерживанию механизмов миграции точечных и вакансионных дефектов в поврежденном слое, в результате которого происходит увеличение сопротивляемости керамик к деградации. При этом наиболее оптимальным составом керамик, обладающим наиболее высокими показателями устойчивости к внешним воздействиям, а также процессам разупрочнения при накоплении структурных повреждений, является соотношение 0.4 Si3N4-0.6 Al2O3 при котором содержание фазы Al2(SiO4)O составляет порядка 43 вес. % в составе. 
Следует также отметить, что при малых флюенсах облучения (менее 1012 ион/см2) эффект влияния фазового состава менее выражен в изменении увеличения устойчивости к упрочнению в виду того, что образующиеся изолированные структурно-измененные области не взаимодействуют друг с другом, в результате чего, образующиеся точечные и вакансионные дефекты сдерживаются в малом измененном объеме. В случае эффекта перекрытия, характерного для флюенсов облучения выше 1012 ион/см2 наличие мультикомпонентного состава керамик приводит к более выраженным эффектами сдерживания эффектов разупрочнения (разница в изменениях степени деградации составляет порядка 2.7-2.8 раз в сравнении с одно- и двухфазными керамиками). 

4.2 Изучение влияния температуры облучения на степень структурного разупорядочения и выявление влияния температурных факторов на скорость деструкции и дестабилизации приповерхностного слоя Al2O3-Si3N4 керамик при облучении тяжелыми ионами Xe23+
Как известно, эксплуатация композитных керамик в качестве материалов инертных матриц дисперсного ядерного топлива подразумевает под собой не только воздействие осколков деления и нейтронного облучения, но и температурные эффекты, выраженные в высокотемпературных режимах эксплуатации при которых повышается глубина выгорания ядерного топлива, а также повышается КПД ядерных реакторов. В данном случае поведение материалов инертных матриц к процессам накопления радиационных повреждений совмещенных с термическим нагревом является весьма важным, так как в случае высоких температур на кинетику накопления структурных повреждений, а также сами механизмы дестабилизации будут зависеть от внешних факторов, обусловленных изменениями амплитуды тепловых колебаний, ускорением процессов диффузии точечных и вакансионных дефектов, а также эффектами термического расширения кристаллической решетки. Совокупность этих факторов может привести к ускорению процессов дестабилизации поврежденного слоя, выражающегося в его охрупчивании и разупрочнении, при гораздо меньших флюенсах, чем при облучении при комнатной температуре. В виду этого для уточнения потенциала применимости композитных керамик в качестве материалов инертных матриц, работающих в экстремальных условиях, включающих высокие температуры и большие дозы облучения, необходимы эксперименты, связанные с высокотемпературным облучением образцов, результаты которых позволят определить различия в кинетике деградации приповерхностного слоя, а также определить влияние температурных эффектов на механизмы разупрочнения и дестабилизации прочностных характеристик.  
В качестве объектов для исследования определения влияния температурных эффектов на скорость деструкции приповерхностного слоя керамик были выбраны композитные керамики на основе соединений Si3N4 – Al2O3 с соотношением компонент 0.4 М Si3N4  и 0.6 М Al2O3, для которых характерно наличие четырех фаз в составе: доминирующих фаз Al2(SiO4)O Al2O3 с весовыми вкладами 43.4 вес. % и 40.8 вес. % соответственно, а также включений в виде фаз Si3N4 и SiO2 с весовыми вкладами 9.0 и 6.8 вес. % соответственно. Данная комбинация фаз позволила получить высокопрочные керамик для которых значение твердости составляет порядка 1452 МПа, а устойчивость к растрескиванию при трехточечном изгибе 935 МПа. Выбор данного соотношения компонент обусловлен наиболее высокими показателями устойчивости к радиационно-стимулированным процессам деструкции приповерхностного слоя, вызванных облучением тяжелыми ионами Xe23+ при температуре облучения 300 К [145]. 
С целью определения влияния наличия межфазных границ в керамиках на сдерживание механизмов разупорядочения, а также выявление влияния температурных эффектов, приводящих к ускорению процессов деформационного искажения кристаллической структуры, и как следствие, изменений прочностных и теплофизических параметров была проведена серия экспериментальных работ, включающих в себя облучения выбранных образцов керамик тяжелыми ионами Xe23+ с энергией 230 МэВ при трех различных температурах 300, 700 и 1000 К. Варьирование флюенсов облучения осуществлялось в диапазоне от 1011 до 1014 ион/см2, который охватывает область формирования одиночных изолированных дефектных областей при малых флюенсах, а также их перекрытия в случае больших флюенсов облучения, при которых усиливается эффект структурных искажений за счет увеличения плотности дефектных областей и их наложения друг на друга в процессе облучения. Термические эффекты, связанные с изменением температуры тепловых колебаний атомов в кристаллической решетки, увеличивающей ее подвижность в результате которого происходит тепловое расширение кристаллической структуры, могут оказать негативное влияние на изменение кинетики накопления структурных повреждений в керамиках при увеличении плотности дефектных областей, возникающих при увеличении флюенса облучения. Термическое расширение в свою очередь может также способствовать ускорению процессов миграции точечных и вакансионных дефектов, которые под действием температуры способны диффундировать на большую глубину, что может привести к уширению толщины поврежденного слоя, изменение которой негативно сказывается на прочностных характеристиках, а также сроках эксплуатации керамик. В данном случае увеличение подвижности точечных и вакансионных дефектов в результате воздействия высоких температур может привести к более выраженным структурным изменениям, связанным как с накоплением деформационных искажений кристаллической решетки, так и накоплением метастабильных включений, связанных с образованием сильноразупорядоченных аморфноподобных областей, накопление которых может привести к дестабилизации приповерхностного слоя. Для оценки структурных изменений в результате вариации условий облучения тяжелыми ионами, а также выявления механизмов структурного разупорядочения поврежденного слоя в зависимости от флюенса облучения (в пересчете на величину атомных смещений) был применен метод рентгеноструктурного анализа. На рисунках 4.4, 4.5, 4.6 приведены результаты рентгеноструктурного анализа исследуемых образцов керамик в зависимости от вариации флюенса облучения в случае трех различных температур облучения, вариация которых позволила смоделировать различные режимы, приближенные к реальным условиям экслпуатации [145, c. 123]. 
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Рисунок 4.4 – Результаты исследований рентгеноструктурного анализа Si3N4 – Al2O3 керамик подверженных облучению тяжелыми ионами Xe23+ при температуре 300 К

Примечание – Составлено по данным источника [145, c. 123] 

Общий вид представленных рентгеновских дифрактограмм в зависимости от флюенса облучения отражают эффекты структурной деградации, выражающиеся в накоплении структурных повреждений в виде деформационных искажений кристаллической структуры (смещений положения дифракционных максимумов в область малых углов, а также искажениями формы рефлексов), и накоплением аморфноподобных метастабильных включений в поврежденном слое (выражающиеся в изменении интенсивности дифракционных рефлексов в сравнении с исходным образцом). Следует отметить, что изменений фазового состава в исследуемых образцах керамик при увеличении флюенса облучения не установлено, что свидетельствует о стабильности фазового состава к процессам фазовых полиморфных превращений или процессам рекристаллизации, при которых может происходить формирование новых фаз в составе образцов. При этом наиболее выраженные изменения дифрактограмм исследуемых образцов в зависимости от флюенса облучения наблюдаются при флюенсах выше 1012 ион/см2, для которых характерно увеличение плотности структурно-деформированных включений, а также возникновения эффекта их перекрытия при увеличении флюенса облучения. В данном случае наблюдаемые изменения свидетельствуют о накопительном эффекте структурных искажений, вызванных облучением, а также связанных с ними увеличением плотности деформационных напряжений растягивающего типа, о наличие которых свидетельствует смещение дифракционных рефлексов. 
Для образцов Si3N4–Al2O3 керамик облученных при температурах облучения 700 и 1000 К появление новых дифракционных рефлексов также не наблюдалось, однако изменение интенсивностей снижения дифракционных рефлексов более выражены, чем в случае облучения образцов при температуре 300 К. Подобный характер изменений свидетельствует о том, что характер и скорость накопления структурных искажений в случае увеличения температуры облучения становится более выраженным, чем в случае облучения при комнатной температуре (300 К), что в свою очередь также свидетельствует о снижении сопротивляемости керамик к процессам разупрочнения и устойчивости к накоплению радиационных дефектов. 
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Рисунок 4.5 – Результаты исследований рентгеноструктурного анализа Si3N4 – Al2O3 керамик подверженных облучению тяжелыми ионами Xe23+ 
при температуре 700 К

Примечание – Составлено по данным источника [145, c. 124] 
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Рисунок 4.6 – Результаты исследований рентгеноструктурного анализа Si3N4 – Al2O3 керамик подверженных облучению тяжелыми ионами Xe23+ 
при температуре 1000 К

Примечание – Составлено по данным источника [145, c. 124] 
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а – температура облучения 300 К; б – температура облучения 700 К; в – температура облучения 1000 К 

Рисунок 4.7 – Результаты сравнительного анализа изменений интенсивности и положения дифракционных рефлексов в зависимости от флюенса облучения при вариации температуры облучения

Примечание – Составлено по данным источника [145, c.125] 

На рисунке 4.7 приведены результаты сравнительного анализа изменений формы и положений наиболее интенсивных рефлексов, наглядно характеризующих деформационные искажения и накопление метастабильных аморфноподобных включений в составе керамик. Данные представлены в виде изменений основных рефлексов, с вычитанием фона, чтобы отразить влияние температурных факторов на изменение структурных параметров, выражающихся в изменении интенсивности дифракционных рефлексов, а также их смещении, свидетельствующим о деформационных искажениях.
Как видно из представленных данных сравнительного анализа, в случае образцов Si3N4–Al2O3 керамик, облученных при температуре 300К, в случае флюенсов облучения 1011–1012 ион/см2 изменение интенсивности, формы и положения максимумов имеет минимальные отклонения от значений для исходного образца, что свидетельствует о достаточно высокой устойчивости керамик к процессам структурного разупорядочения, вызванных формированием структурно-деформированных включений в результате взаимодействия тяжелых ионов с кристаллической структурой. В случае увеличения флюенса облучения, наблюдается более выраженные изменения дифракционных рефлексов, которые свидетельствует о проявлении в структуре накопительного эффекта, связанного с увеличением плотности перекрытия структурно-деформированных включений, накопительный эффект которых, как видно из представленных данных приводит снижению интенсивности дифракционных рефлексов, изменение которых свидетельствует о процессах накопления структурно-разупорядоченных включений и частичной аморфизации (сильного структурного разупорядочения). В свою очередь увеличение температуры облучения с 300 до 700 и 1000К приводит к увеличению интенсивности наблюдаемых изменений дифракционных рефлексов, согласно которым можно сделать вывод об увеличении подвижности точечных и вакансионных дефектов, что в свою очередь приводит к ускорению дестабилизации поврежденного слоя.
Следует отметить, что в случае Si3N4–Al2O3 керамик облученных при температурах 700 и 1000 К снижение интенсивности дифракционных рефлексов наблюдается при флюенсе 1012 ион/см2, а сам характер и тренд снижения имеет явно выраженную зависимость от температуры облучения. Подобные изменения свидетельствуют о том, что при одних и тех же плотностях структурно-деформированных включений, возникающих в результате взаимодействия налетающих ионов с кристаллической структурой, но оказывающих различный вклад в изменения структурных параметров, выражающийся в более выраженных изменениях интенсивности дифракционных рефлексов, а также их смещении в область малых углов, свидетельствующее об увеличении деформационных растягивающих напряжений в структуре, ключевую роль в изменениях оказывают тепловые эффекты. Тепловые эффекты, в данном случае заключаются в изменении амплитуды колебаний атомов в узлах кристаллической решетки, что в совокупности с ионизационными эффектами приводит к усилению их подвижности, а также более интенсивному выбиванию из узлов, с последующей диффузией. При этом термически стимулированная диффузия точечных и вакансионных дефектов приводит к более выраженной дестабилизации кристаллической структуры, выражающейся в увеличении деформационных искажений, а также аморфизации (сильному разупорядочению) поврежденного слоя при высоких флюенсах облучения (1013–1014 ион/см2). При увеличении температуры, возникающий эффект термического расширения, оказывает негативное влияние на устойчивость кристаллической структуры к процессам деформационных искажений, результатом которых является более выраженные эффекты структурной деградации, выражающиеся как в объемно-деформационном распухании за счет накопления растягивающих микронапряжений и искажений кристаллической структуры, так и увеличением концентрации структурно-разупорядоченных метастабильных включений в поврежденном слое. При этом сравнивая изменения интенсивностей и положения дифракционных рефлексов при максимальном флюенсе облучения можно сделать вывод о том, что при температуре облучения 1000 К наблюдается максимальная степень деградации поврежденного слоя, выражающаяся как в увеличении деформационного искажения за счет сильно выраженных растягивающих напряжений, так и большой плотности метастабильных структурно-разупорядоченных областей.
На основе оценки структурных параметров была определена величина объемного распухания кристаллической структуры поврежденного слоя, связанная с изменением объемов кристаллической решетки при деформационных искажениях, накопление которых происходит в поврежденном слое при увеличении флюенса облучения. Результаты оценки представлены на рисунке 4.8, в виде зависимостей изменений величины ∆V от величины атомных смещений, рассчитанной на основе изменений величины флюенса облучения тяжелыми ионами и величин вакансионных дефектов, образующихся в результате взаимодействия налетающих ионов с кристаллической структурой. Как видно из представленных данных, изменение величины объемного распухания в случае образцов облученных при температуре 300 К наиболее проявлено только при максимальном флюенсе облучения (1014 ион/см2), из чего можно сделать вывод о том, что в случае облучения при данном температурном режиме, доминирующими процессами в механизмах структурной деградации являются процессы, связанные с накоплением деформационных напряжений, которые сдерживаются наличием межфазных границ, что приводит к малым изменениям объемного распухания. При этом изолированность структурно-деформированных включений при малых флюенсах, а также при их наложении друг на друга при флюенсах 1012–1013 ион/см2, не оказывает существенного влияния на деформацию кристаллической структуры, за счет сдерживания миграционных процессов наличием межфазных границ. При высоких флюенсах облучения (1014 ион/см2) ключевую роль в изменении структурных параметров начинает играть накопление метастабильных включений, концентрация которых выражается в изменении интенсивности дифракционных максимумов и их уширении. В случае высокотемпературного облучения при температурах 700 и 1000 К, вклад изменений концентрации метастабильных включений в составе поврежденного слоя более выражен, чем в случае образцов, подвергнутых облучению при температуре 300 К, что в свою очередь подтверждает наблюдаемые изменения увеличения величины объемного распухания для данных режимов облучения, приведенных на рисунке 5. Роль термических эффектов в степень объемного распухания можно оценить путем сравнения величин объемного распухания при максимальных флюенсах, анализ которых показал, что в случае увеличения температуры облучения с 300 К до 700 К, величина объемного распухания при флюенсе 1014 ион/см2 составит более чем 2.4%, что в 1.54 раза выше, величины объемного распухания образцов, облученных при температуре 300 К. При увеличении температуры с 300 К до 1000 К разница в величинах объемного распухания составляет порядка 2.6 раз, что свидетельствует о достаточно явно выраженной деструкции поврежденного слоя керамик, связанного с процессами аморфизации и дестабилизации кристаллической структуры. 




Рисунок 4.8 – Результаты оценки изменений величины объемного распухания кристаллической структуры поврежденного слоя в Si3N4 – Al2O3 керамиках в зависимости от величины атомных смещений, рассчитанной на основе результатов моделирования ионизационных потерь

Примечание – Составлено по данным источника [145, c.126] 
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а – результаты изменений концентрации микронапряжений в кристаллической структуре при накоплении атомных смещений; б – результаты оценки концентрации аморфных включений в поврежденном слое, связанных с разупорядочением кристаллической структуры при увеличении флюенса облучения

Рисунок 4.9 – Результаты оценки деформационных факторов в поврежденном слое при изменении условий облучения

Примечание – Составлено по данным источника [145, c.127]

На рисунке 4.9а, 4.9б приведены результаты оценки величин микронапряжений и концентрации метастабильных аморфноподобных включений в поврежденном слое, определенных на основе изменений формы и интенсивности дифракционных рефлексов в зависимости от флюенса и температуры облучения. Оценка микронапряжений осуществлялась путем измерений разницы величин межплоскостных расстояний для наблюдаемых рентгеновских дифракционных рефлексов при их смещении в область малых углов, отражающих искажения кристаллической структуры в результате накопления деформационных напряжений растягивающего типа. Определение величины концентрации аморфных включений проводилось путем сравнительного анализа изменений величины интенсивностей дифракционных рефлексов, с учетом изменений величины FWHM дифракционных максимумов, увеличение которой в совокупности с изменениями интенсивности дифракционных рефлексов свидетельствует о формировании в структуре метастабильных включений, имеющих сильно разупорядоченную структуру, близкую к аморфной. Данные представлены в виде изменений величины от 0 до 1, где 0 – в структуре нет аморфноподобных включений, 1 – структура полностью аморфизовалась в результате внешних воздействий. 
Результаты изменений величин деформационных факторов свидетельствуют о том, что процессы накопления микронапряжений и аморфных (сильно разупорядоченных) включений в поврежденном слое при увеличении флюенса облучения имеет равновероятных характер, который в особенности проявляется для образцов облученных при температурах 700 К и 1000 К. 
При этом следует отметить, что накопление деформационных микронапряжений растягивающего типа в зависимости от флюенса облучения имеет более выраженный тренд на увеличение для образцов, облученных при температуре 1000 К, из чего следует, что термические эффекты, связанные с изменением амплитуды тепловых колебаний, а также увеличением подвижности точечных и вакансионных дефектов имеют прямую корреляцию с температурой при которой происходит их формирование, а также вся последующая эволюция, приводящая к более выраженной дестабилизации поврежденного слоя, а также его разупорядочению, связанному с накоплением метастабильных аморфноподобных включений. Термические эффекты, в данном случае способствуют ускорению процессов деструкции поврежденного слоя, что приводит к более выраженным изменениям, порядок величин которых достигается при более меньших флюенсах, чем в случае облучения керамик при температурах 300 К и 700 К. Данный эффект наглядно проявлен в изменениях величин деформационных микронапряжений при сравнении трендов изменений в зависимости от величин атомных смещений (флюенса облучения). 
На рисунке 4.10 приведены результаты изменений прочностных характеристик в виде зависимостей изменения твердости (см. данные на рисунке 4.10а) и прочности на изгиб (см. данные на рисунке 4.10б) исследуемых Si3N4–Al2O3 керамик в зависимости от величины атомных смещений. Данные представлены в виде сравнительных графиков, выражающих деградацию прочностных свойств как в случае увеличения флюенса облучения, так и при изменении температуры облучения, увеличение которой, как было установлено из изменений структурных характеристик приводит к более выраженным изменениям, связанным с термическими эффектами. 
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а – результаты изменения твердости керамик в зависимости от величины атомных смещений; б – результаты изменения величины прочности на изгиб в зависимости от величины атомных смещений 

Рисунок 4.10 – Результаты оценки деградации прочностных характеристик исследуемых Si3N4 – Al2O3 керамик

Примечание – Составлено по данным источника [145, c.127]

Как видно из представленных данных, ухудшение прочностных характеристик (твердости и прочности на изгиб) имеют аналогичные тренды изменений в зависимости от флюенса и температуры облучения, из чего следует, что данные снижения обусловлены одними и теми же механизмами, связанными с деградацией кристаллической структуры, и как следствие, накоплением, структурно – деформированных включений и напряжений в поврежденном слое. При этом изменение температуры облучения, наглядно демонстрирует негативное влияние, выражающееся в более интенсивных снижениях твердости и прочности на изгиб, что в свою очередь, свидетельствует о более выраженной дестабилизации прочностных параметров, имеющих прямую корреляцию с результатами изменений величин объемно – деформированного распухания, концентрации аморфных включений, а также концентрации микронапряжений в поврежденном слое – параметров, свидетельствующих о деградации кристаллической структуры в процессе облучения. Анализ наблюдаемых изменений прочностных параметров показал, что увеличение температуры облучения приводит к более выраженной дестабилизации твердости и прочности на изгиб, снижение которых свидетельствует о деградации прочностных свойств керамик, а также снижении их устойчивости к внешним механическим воздействиям. 
Определение влияния температурных факторов и связанных с ними эффектов объемного распухания на изменение прочностных свойств было рассмотрено в виде зависимостей величин степени структурного разупрочнения от величины объемного распухания. Результаты представлены на рисунке 4.11а, 4.11б. Расчеты величин степени разупрочнения были проведены путем сравнительного анализа изменений величин твердости и прочности на изгиб облученных образцов с результатами данных величин в исходном состоянии, нормировка на 100% позволила определить степень деградации прочностных характеристик в зависимости от условий облучения. 
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а – сравнение степени разупрочнения, связанное с изменением твердости и величины объемного распухания; б – сравнение степени разупрочнения, связанное с изменением величины прочности на изгиб и величины объемного распухания

Рисунок 4.11 – Результаты сравнительного анализа взаимосвязи между объемным распуханием и деградацией прочностных свойств керамик

Примечание – Составлено по данным источника [145, c.128]

Как видно из представленных данных, тренд изменений величин степени разупрочнения (снижения твердости и прочности на изгиб) имеет прямую (линейную) корреляцию с изменениями величины атомных смещений, изменние которой связано с термическими эффектами, обуславливающими увеличение интенсивности распухания за счет термического расширения и увеличением диффузионной подвижности точечных и вакансионных дефектов. При этом наблюдаемые тренды изменений свидетельствуют о том, что при температуре облучения 1000К увеличение флюенса облучения приводит к тому, что порядок изменения величин степени разупрочнения при флюенсах 1013 ион/см2 сопоставим со степенью деградации прочностных параметров образцов керамик облученных при температуре 300К при флюенсе 1014 ион/см2, из чего можно сделать вывод о том, что термические эффекты приводят к более интенсивной деградации прочностных свойств, при гораздо меньших флюенсах, что необходимо учитывать при прогнозировании потенциала использования данного типа керамик в качестве материалов инертных матриц. Таким образом, можно сделать вывод о том, что термическое воздействие при облучении в случае высоких флюенсом приводит к ускорению процессов дестабилизации поврежденного слоя, выражающейся в объемно-деформационном распухании и снижении прочностных характеристик выше допустимых значений (более 5% от начальных значений твердости и прочности на изгиб). 

Краткие итоги результатов проведенных исследований
Представлены результаты исследования влияния вариации фазового состава композитных (1-x)Si3N4–xAl2O3 керамик на сохранение устойчивости прочностных свойств в случае облучения тяжелыми ионами Xe23+ (230 МэВ) при флюенсах 1011–1014 ион/см2. Вариация концентрации компонент была выбрана с учетом возможности получения композитных керамик с различным соотношением фаз: Si3N4, Al2O3,а также Al2(SiO4)O и SiO2, формирование которых в составе керамик связано с процессами термического разложения Si3N4 при высокотемпературном отжиге в кислородосодержащей атмосфере и фазовых трансформаций по типу формирования твердых растворов. Выбор типа ионов для облучения обусловлен возможностями моделирования процессов структурных повреждений, приводящих к разупрочнению поврежденного слоя, сравнимых с воздействием осколков деления ядерного топлива в керамиках – материалах инертных матриц дисперсного ядерного топлива. 
В ходе проведенных исследований, установлено, что при флюенсах облучения 1011–1012 ион/см2 структурные изменения, связанные с формированием одиночных изолированных структурно-деформированных включений не приводит к существенным изменениям прочностных характеристик керамик, при этом малые изменения наблюдаемые связаны с деформационными искажениями, накопление которых приводит к дестабилизации поврежденного слоя. В случае более высоких флюенсов облучения (выше 1012 ион/см2) для которых характерно формирование эффектов перекрытия дефектных областей в поврежденном слое, наибольшей устойчивостью к разупрочнению обладают керамики 0.4 Si3N4–0.6 Al2O3, в которых согласно данным рентгенофазового анализа доминирующей фазой является Al2(SiO4)O, наличие которой обуславливает большое количество границ зерен, что в свою очередь приводит к дислокационному упрочнению и сдерживанию процессов разупрочнения, связанного с деформационными искажениями поврежденного слоя.
Определена прямая зависимость между изменениями степени разупрочнения твердости и прочности на изгиб от величины объемно – деформационного распухания кристаллической структуры, а также вклад термических эффектов в деградацию структурных и прочностных свойств керамик. Согласно полученным данным, установлено, что увеличение концентрации аморфных включений в поврежденном слое, наличие которых имеют прямую зависимость как от флюенса облучения, так и температуры, приводит к более выраженной деградации прочностных характеристик, свидетельствующих о дестабилизации устойчивости керамик к процессам разупрочнения при высокодозном облучении. При этом степень разупрочнения имеет прямую зависимость от температуры облучения, что в случае рассмотрения применимости данных керамик в качестве материалов инертных матриц требует учета при прогнозированию сроков их эксплуатации. 


ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В ходе проведенных исследований установлена динамика изменения фазовых трансформаций в xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамиках при вариации соотношения компонент, инициированная термическим отжигом образцов. С применением метода рентгенофазового анализа и рамановской спектроскопии были получены результаты влияния вариации соотношения компонент в составе xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик на изменение фазового состава, полученных с применением метода механохимического твердофазного синтеза. Согласно оценке фазовых трансформаций в при вариации соотношения компонент было установлено, что термический отжиг в воздушной среде при концентрации Al2O3 равной порядка 0.3-0.5 М происходит формирование орторомбической фазы Al2(SiO4)O, увеличение вклада при концентрациях выше 0.5 М которой обуславливает увеличение теплофизических параметров и устойчивости к высокотемпературной деградации. 
При определении теплофизических параметров было установлено, что формирование в составе керамик фазы Al2(SiO4)O, увеличение вклада которой приводит к снижению пористости обуславливает увеличение коэффициента теплопроводности на 10-60% в сравнении с теплопроводностью однокомпонентных Si3N4 и Al2O3 керамик, низкие значения для которых обусловлены высокой пористостью. В ходе проведенных испытаний установлено, что наличие в составе xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик фазы Al2(SiO4)O в совокупности с фазой Si3N4 приводит к увеличению устойчивости к высокотемпературному окислению, приводящему к разупрочнению керамик. При этом наличие фазы Al2(SiO4)O в составе керамик обуславливает увеличение прочностных и теплофизических свойств, что позволяет расширить потенциал применения данных керамик в качестве конструкционных материалов. 
В ходе проведенных испытаний на термостойкость было установлено, что формирование композитных керамик с фазовым составом Si3N4(SiO2)/Al2(SiO4)O/Al2O3 приводит к увеличению стабильности прочностных свойств к термически-индуцированному окислению, оказывающему негативное влияние на устойчивость к разупрочнению и снижению твердости. При этом наличие фазы Al2(SiO4)O в составе керамик обуславливает замедление процессов термического окисления фазы Si3N4 при длительном температурном воздействии, а также увеличению устойчивости к деградации прочностных свойств более чем в 4-7 раз в сравнении с данными разупрочнения, установленным для однокомпонентных керамик.
При оценке изменения оптической плотности исследуемых (1-x)Si3N4–xAl2O3 керамик было установлено, что доминирование в составе фазы Al2(SiO4)O при равном молярном соотношении компонент керамик, приводит к увеличению оптической плотности до 0.16, также доминирование фазы Al2O3 в составе (1-x)Si3N4–xAl2O3 керамик формируется дополнительные полосы поглощения, связанные с наличием кислородных вакансий в составе керамик. В ходе проведенных исследований было определено, что изменение фазового состава, связанное с формированием фазы Al2(SiO4)O, приводит к увеличению коэффициента теплопроводности с 1.8 до 2.8 Вт/(м×K), при этом вытеснение фазы Si3N4 из состава керамик, связанное с процессами термического разложения Si3N4→SiO2, приводит к снижению коэффициента теплопроводности, связанное с доминированием фазы Al2O3. 
Получены результаты исследования влияния вариации фазового состава композитных xAl2O3–(1-x)Si3N4 керамик на сохранение устойчивости прочностных свойств в случае облучения тяжелыми ионами Xe23+ (230 МэВ) при флюенсах 1011–1014 ион/см2. Вариация концентрации компонент была выбрана с учетом возможности получения композитных керамик с различным соотношением фаз: Si3N4, Al2O3, а также Al2(SiO4)O и SiO2, формирование которых в составе керамик связано с процессами термического разложения Si3N4 при высокотемпературном отжиге в кислородосодержащей атмосфере и фазовых трансформаций по типу формирования твердых растворов. Выбор типа ионов для облучения обусловлен возможностями моделирования процессов структурных повреждений, приводящих к разупрочнению поврежденного слоя, сравнимых с воздействием осколков деления ядерного топлива в керамиках – материалах инертных матриц дисперсного ядерного топлива. 
В ходе проведенных исследований, установлено, что при флюенсах облучения 1011–1012 ион/см2 структурные изменения, связанные с формированием одиночных изолированных структурно-деформированных включений не приводит к существенным изменениям прочностных характеристик керамик, при этом малые изменения наблюдаемые связаны с деформационными искажениями, накопление которых приводит к дестабилизации поврежденного слоя. В случае более высоких флюенсов облучения (выше 1012 ион/см2) для которых характерно формирование эффектов перекрытия дефектных областей в поврежденном слое, наибольшей устойчивостью к разупрочнению обладают керамики 0.4 Si3N4–0.6 Al2O3, в которых согласно данным рентгенофазового анализа доминирующей фазой является Al2(SiO4)O, наличие которой обуславливает большое количество границ зерен, что в свою очередь приводит к дислокационному упрочнению и сдерживанию процессов разупрочнения, связанного с деформационными искажениями поврежденного слоя.
На основе полученных данных зависимостей изменения прочностных параметров композитных (1-x)Si3N4–xAl2O3 керамик определено, что наиболее устойчивыми керамиками к радиационно-стимулированным процессам разупрочнения являются 0.4 Si3N4–0.6 Al2O3 керамики, в составе которых доминирует фаза Al2(SiO4)O (весовой вклад более 43 вес. %). При этом определено, что в случае высокодозного облучения наличие мультикомпонентного состава приводит к более выраженному сдерживанию эффектов разупрочнения, чем в случае одно- или двухфазных керамик, деградация которых имеет прямую зависимость от вариации весового вклада каждой фазы в составе. Наблюдаемый эффект упрочнения в данном случае объясняется наличием межфазных границ, которое приводит к увеличению сопротивляемости к разупрочнению за счет замедления процессов миграции точечных и вакансионных дефектов в поврежденном слое, наиболее проявленном при высокодозном облучении. 
Представлены результаты экспериментальных работ, связанных с изучением влияния температурных факторов на скорость деградации приповерхностного слоя Si3N4–Al2O3 керамик в случае облучения тяжелыми ионами Xe23+ с энергией 230 МэВ. В ходе проведенных экспериментальных работ было установлено, что наиболее выраженные структурные изменения наблюдаются при достижении флюенсов облучения выше 1012 ион/см2, при которых наблюдается увеличение плотности структурно-деформированных включений и их перекрытие, результатом которого является усиление процессов структурного разупорядочения, связанного с накоплением растягивающих микронапряжений и метастабильных аморфноподобных включений. В ходе проведенных исследований было установлено, что вне зависимости от вариации температуры облучения, основные структурные изменения обусловлены формированием в поврежденном слое деформационных напряжений растягивающего типа, а также накоплением концентрации метастабильных аморфноподобных включений, возникающих в случае сильного разупорядочения кристаллической решетки за счет деформационных искажений. При этом эффектов, связанных с образованием новых примесных фаз, в результате процессов полиморфных трансформаций или процессов рекристаллизации установлено не было, из чего можно сделать вывод о высокой стабильности кристаллической структуры Si3N4–Al2O3 керамик к процессам фазовых трансформаций вне зависимости от температуры облучения. 
Установлено, что увеличение температуры облучения ионами Xe23+ с 300 до 700 и 1000 К при флюенсе облучения 1013-1014 ион/см2 приводит к увеличению степени деградации структурных параметров, связанных с объемно-деформационным распуханием более чем в 1.5-2.6 раза, что в свою очередь свидетельствует о негативном влиянии термического расширения и диффузионных механизмах, способствующих ускорению процессов деструкции. 
Определено, что увеличение температуры облучения приводит к более выраженной дестабилизации прочностных свойств, в особенности, ухудшении твердости и прочности на изгиб при флюенсах 1013–1014 ион/см2, деградация которых превышает допустимые значения снижения в 5% от начальных значений. 
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ПРИЛОЖЕНИЕ А

Таблица А.1 – Данные структурных параметров исследуемых xAl2O3-(1-x)Si3N4 керамик в зависимости от вариации соотношения компонент в составе при механохимическом смешивании и последующем термическом отжиге

	Концентрация Al2O3, M
	Параметр кристаллической решетки, Å

	
	Si3N4
	SiO2
	(SiAl)(ON)
	Al2(SiO4)O
	Al2O3

	1
	2
	3
	4
	5
	6

	0
	a=7.7632 ±0.0015 Å,
c=5.6247 ± 0.0014 Å
	a=4.9796 ± 0.0014 Å, c=6.9512 ± 0.0016 Å
	-
	-
	-

	0.05
	a=7.7417 ± 0.0011 Å, c=5.5937 ± 0.0018 Å
	a=4.9611 ± 0.0014 Å, c=6.9481 ± 0.0012 Å
	-
	-
	-

	0.10
	a=7.7433 ± 0.0016 Å, c=5.6157 ± 0.0014 Å
	a=4.9689 ± 0.0016 Å, c=6.9263 ± 0.0013 Å
	a=7.5981 ± 0.0014 Å, c=2.9060 ± 0.0013 Å
	-
	-

	0.15
	a=7.7204 ± 0.0018 Å, c=5.5761 ± 0.0013 Å
	a=4.9416 ± 0.0012 Å, c=6.9344 ± 0.0017 Å
	-
	-
	a=4.7354 ± 0.0017 Å, c=12.9598 ± 0.0014 Å

	0.20
	a=7.7493 ± 0.0016 Å, c=5.5981 ± 0.0014 Å
	a=4.9729 ± 0.0014 Å, c=6.9426 ± 0.0021 Å
	-
	-
	a=4.7468 ± 0.0017 Å, c=13.0005 ± 0.0022 Å

	0.25
	a=7.7478 ± 0.0025 Å, c=5.6136 ± 0.0021 Å
	a=4.9669 ± 0.0013 Å, c=6.9344 ± 0.0022 Å
	-
	-
	a=4.7466 ± 0.0016 Å, c=12.9751 ± 0.0013 Å

	0.30
	a=7.7463 ± 0.0016 Å, c=5.6155 ± 0.0012 Å
	a=4.9756 ± 0.0017 Å, c=6.9425 ± 0.0021 Å
	-
	a=7.5311 ± 0.0016 Å, b=7.6813 ± 0.0014 Å, c=5.7461 ± 0.0014 Å
	a=4.7531 ± 0.0017 Å, c=12.9825 ± 0.0026 Å

	0.35
	a=7.7281 ± 0.0015 Å, c=5.6003 ± 0.0014 Å
	a=4.9553 ± 0.0016 Å, c=6.9317 ± 0.0013 Å
	-
	a=7.5164 ± 0.0017 Å, b=7.5164 ± 0.0022 Å, c=6.7551 ± 0.0014 Å
	a=4.7382 ± 0.0015 Å, c=12.9904 ± 0.0013 Å

	0.40
	a=7.7645 ± 0.0017 Å, c=5.5959 ± 0.0021 Å
	a=4.9651 ± 0.0025 Å, c=6.9263 ± 0.0021 Å
	-
	a=7.7453 ± 0.0015 Å, b=7.6482 ± 0.0013 Å, c=5.7981 ± 0.0012 Å
	a=4.7578 ± 0.0017 Å, c=12.9292 ± 0.0014 Å

	0.45
	a=7.7129 ± 0.0012 Å, c=5957 ± 0.0015 Å
	a=4.9592 ± 0.0016 Å, c=6.9263 ± 0.0012 Å
	-
	a=7.5018 ± 0.0012 Å, b=7.6633 ± 0.0016 Å, c=5.7936 ± 0.0017 Å
	a=4.7391 ± 0.0015 Å, c=12.9853 ± 0.0012 Å

	Продолжение таблицы А.1


	1
	2
	3
	4
	5
	6

	0.50
	a=7.7446 ± 0.0013 Å, c=5.6191 ± 0.0016 Å
	a=4.9737 ± 0.0023 Å, c=5.9327 ± 0.0012 Å
	-
	a=7.5311 ± 0.0015 Å, b=7.7114 ± 0.0014 Å, c=5.7845 ± 0.0019 Å
	a=4.7549 ± 0.0014 Å, c=12.9799 ± 0.0012 Å

	0.55
	a=7.7431 ± 0.0016 Å, c=5.6012 ± 0.0012 Å
	a=4.9629 ± 0.0013 Å, c=6.9466 ± 0.0019 Å 
	-
	a=7.5223 ± 0.0012 Å, b=7.7024 ± 0.0015 Å, c=5.7823 ± 0.0013 Å
	a=4.7484 ± 0.0012 Å, c=12.9851 ± 0.0016 Å

	0.60
	a=7.7889 ± 0.0015 Å, c=5.5893 ± 0.0017 Å
	a=4.9885 ± 0.0016 Å, c=6.9317 ± 0.0014 Å 
	-
	a=7.5487 ± 0.0016 Å, b=7.7054 ± 0.0012 Å, c=5.7823 ± 0.0013 Å
	a=4.7727 ± 0.0014 Å, c=12.9904 ± 0.0017 Å

	0.65
	a=7.7828 ± 0.0014 Å, c=5.6245 ± 0.0022 Å
	a=4.9807 ± 0.0024 Å, c=6.9426 ± 0.0021 Å
	-
	a=7.5605 ± 0.0015 Å, b=7.6964 ± 0.0013 Å, c=5.7799 ± 0.0017 Å
	a=4.7652 ± 0.0016 Å, c=12.9853 ± 0.0013 Å

	0.70
	a=7.7281 ± 0.0016 Å, c=5.6377 ± 0.0021 Å
	a=4.9709 ± 0.0023 Å, c=6.9454 ± 0.0021 Å
	-
	a=7.5458 ± 0.0016 Å, b=7.6904 ± 0.0012 Å, c=5.7845 ± 0.0019 Å
	a=4.7559 ± 0.0017 Å, c=12.9547 ± 0.0021 Å

	0.75
	-
	-
	-
	a=7.5252 ± 0.0015 Å, b=7.7084 ± 0.0012 Å, c=5.7709 ± 0.0014 Å
	a=4.7503 ± 0.0015 Å, c=12.9699 ± 0.0013 Å

	0.80
	-
	-
	-
	a=7.5237 ± 0.0013 Å, b=7.6977 ± 0.0015 Å, c=5.7562 ± 0.0021 Å
	a=4.7652 ± 0.0018 Å, c=13.0261 ± 0.0011 Å

	0.85
	-
	-
	-
	a=7.5252 ± 0.0017 Å, b=7.6904 ± 0.0013 Å, c=5.7777 ± 0.0012 Å
	a=4.7708 ± 0.0016 Å, c=13.0107 ± 0.0013 Å

	0.90
	-
	-
	-
	a=7.5164 ± 0.0015 Å, b=7.6994 ± 0.0012 Å, c=5.7755 ± 0.0016 Å
	a=4.7484 ± 0.0015 Å, c=12.9598 ± 0.0012 Å

	0.95
	-
	-
	-
	a=7.5047 ± 0.0013 Å, b=7.6937 ± 0.0017 Å, c=5.7981 ± 0.0012 Å
	a=4.7820 ± 0.0017 Å, c=13.0260 ± 0.0024 Å

	1
	-
	-
	-
	-
	a=4.7503 ± 0.0016 Å, c=12.9751 ± 0.0014 Å




однофазные керамики


низкая теплопроводность по сравнению с  металлами и сплавами


высокие покатели прочности и  сопротивляемости к радиационным повреждениям, обусловленные особенностямивыбранного материала 


композитные (многофазные) керамики


Более высокие покаталети теплопроводности, обусловленные возможностями совмещения теплофизических свойств различных типов керамик


увеличенная сопротивляемость к деструктивному распуханию за счет наличия межфазных границ,  а также буферных включений, препятствующих миграции точечных и вакансионных дефектов


увеличенные показатели прочности за счет наличие эффекта дисперсного упрочнения, обусловленного размерами зерен
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