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ОБОЗНАЧЕНИЯ И СОКРАЩЕНИЯ

	Å
	–
	Ангстрем

	а.е.м
	–
	Атомная единица массы

	АСМ
	–
	Атомно-силовой микроскоп

	ат.%
	–
	Атомных процентов, %

	ВЭС
	–
	Высокоэнтропийный сплав

	ГЦК
	–
	Гранецентрированная кубическая (решетка)

	КТ
	–
	Комнатная температура

	кэВ (keV)
	–
	килоэлектрон-вольт

	МэВ (MeV) 
	–
	мегаэлектрон-вольт

	мкм (µm)
	–
	микрометр

	нм (nm)
	–
	нанометр

	ОКР
	–
	область когерентного рассеяния

	ОЦК
	–
	Объёмно-центрированная кубическая (решетка)

	ПВА
	–
	первично-выбитый атом

	ПЭС
	–
	пороговая энергия смещения

	РОР (RBS)
	–
	Резерфордовское обратное рассеяние

	РСА
	–
	Рентгеноструктурный анализ

	РЭМ (SEM)
	–
	Растровая электронная микроскопия

	сна (dpa)
	–
	Смещение-на-атом

	СЭС
	–
	Среднеэнтропийный сплав

	эВ
	–
	электрон-вольт

	ЭДС, РЭМ-ЭДС
	–
	Энергодисперсионная рентгеновская спектроскопия

	ЭЦР
	–
	Электронно-циклотронный резонанс

	GIXRD
	–
	рентгеновская дифракция под скользящими углами (Grazing Incidence X-ray Diffraction)

	SRIM
	–
	Stopping and Range of Ions in Matter (Торможение и пробег ионов в веществе)


 

ВВЕДЕНИЕ

Актуальность диссертационного исследования
Ядерная энергия развивается и остается одной из самых эффективных технологий добычи энергии, но её безопасность остаётся важным критерием. Новые поколения реакторов требуют улучшенной защиты в активной зоне и это стимулирует изучение новых материалов, таких как высокоэнтропийные сплавы, циркониевые сплавы, композиты или улучшенные версии существующих материалов для использования в таких средах [1].
Реакторы IV поколения будут подвержены высоким нейтронным дозам облучения и высоким температурам, поэтому необходимы материалы с улучшенными механическими свойствами, устойчивые к высоким механическим нагрузкам, деформации, коррозионному растрескиванию, газовому расширению, охрупчиванию и другим эффектам деградации материалов, свойственным данным условиям. Прогнозируется, что конструкционные материалы реакторов будут противостоять радиационным повреждениям до 100 сна [1, 2] и температурам в диапазоне 300-1000°С [3-6]. Распространенные материалы, такие как аустенитные и ферритно-мартенситные стали сопротивляются деградации целостности и прочности при температурах до 400-500°С в течение длительного периода – более года для аустенитных сталей [7]. Однако при более высоких температурах, длительной радиационной нагрузке, и повышенном механическом напряжении, возникают фазовые нестабильности и образование преципитатов, которые приводят к уменьшению прочности [7].
Согласно ряду исследований, высокоэнтропийные сплавы (ВЭС) считаются перспективной альтернативой конструкционным материалам, использующимся в ядерных реакторах текущего поколения и разрабатываемых для реакторов четвертого поколения [8]. Интерес к ВЭС связан с их большей устойчивостью к гелиевому распуханию, упрочнению и другим явлениям, происходящим в результате высокодозового и/или высокотемпературного облучения, чем традиционные сплавы, например, аустенитные стали. К ВЭС причисляют сплавы из пяти и более главных элементов, присутствующих в эквимолярных пропорциях, где концентрация данных элементов равняется 5-35 ат.%, но четырехкомпонентные эквиатомные сплавы также относят к ВЭС в литературе [9]. Преимущество ГЦК ВЭС на основе переходных металлов Ni, Co, Fe, Cr, Mn в том, что они могут образовывать стабильные твердые растворы c простой структурой, являются более легкими и дешевыми по сравнению с ВЭС с ОЦК структурой решетки [10]. Результаты многочисленных исследований, посвящённых ВЭС Кантора (NiCoFeCrMn) и его производным [1, 4, 8, 11] свидетельствуют о том, что уникальный набор эксплуатационных характеристик ВЭС, включающий в себя сочетание твердости, сопротивление коррозии и радиационной деградации, обусловлен четырьмя главными особенностями: повышенной конфигурационной энтропией, искажением кристаллической решётки, уменьшенная скорость диффузии дефектов и улучшением свойств ВЭС по сравнению с отдельными элементами сплава [8, 12]. Согласно теоретическим моделям, в ВЭС благодаря наличию атомов различных радиусов и с различной электронной конфигурацией, возникают деформация решетки и локальные изменения энергетических барьеров дефектов [10]. Это приводит к замедлению диффузии атомов раствора и радиационных дефектов, усилению рекомбинации дефектов и в результате большей радиационной устойчивостью ГЦК ВЭС по сравнению с аустенитными сталями и чистым никелем [8]. 
Несмотря на большое количество исследований ГЦК ВЭС, наблюдается недостаток исследований влияния облучения высокими флюенсами ионов и высоких температур на их структуру, фазовый состав и распределение элементов. Облучение сплавов тяжёлыми ионами на ускорителе позволяет моделировать радиационные повреждения, вызываемые осколками деления ядер и продуктами трансмутации, такими как гелий. Облучение материалов низкоэнергетическими ионами криптона и гелия приводит как к изменениям микроструктуры и морфологии, распуханию приповерхностного слоя, так и к изменениям механических свойств поверхности и охрупчиванию. Радиационные эффекты в сплавах зависят от множества параметров, таких как энергия иона, доза радиационных повреждений, скорость набора дозы повреждений, температура, состав сплава. Но в существующих исследованиях используются разные частицы и условия облучения, а также проводится недостаточно сравнений ВЭС между собой и с другими сплавами. Исследователи установили, что радиационная стойкость может расти с усложнением состава ВЭС, но также значительное влияние оказывают и типы элементов в составе ВЭС. Таким образом, необходимо провести сравнение радиационной стойкости ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi и чистого Ni в одинаковых условиях облучения.
Цель диссертационного исследования
Исследование стойкости к радиационным повреждениям поверхностных слоёв высокоэнтропийных сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, обусловленных формированием газо-вакансионных комплексов, их коалесценции, радиационного блистеринга и флекинга. 
Задачи диссертационного исследования
На основе данной цели были определены следующие задачи в рамках выполнения диссертационного исследования:
1) Исследование изменений элементного состава, морфологии и структуры приповерхностного слоя CoCrFeNi и CoCrFeMnNi при облучении низкоэнергетическими ионами гелия при температуре 25°C;
2) Исследование изменений элементного состава, морфологии и структуры приповерхностного слоя CoCrFeNi и CoCrFeMnNi при облучении низкоэнергетическими ионами гелия при температуре 700°C;
3) Исследование изменений элементного состава, морфологии и структуры приповерхностного слоя CoCrFeNi и CoCrFeMnNi облученных низкоэнергетическими ионами криптона;
4) Исследование изменений элементного состава, морфологии и структуры приповерхностного слоя CoCrFeNi и CoCrFeMnNi последовательно облученных низкоэнергетическими ионами криптона и гелия.
5) Сравнение процессов разрушения приповерхностного слоя ВЭС в результате облучения ионами криптона и гелия в зависимости от состава, температуры и типа ионов.
Объекты исследования
Объектами исследования являются высокоэнтропийные сплавы CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, полученные с применением метода дуговой плавки и являющимися перспективными кандидатами для конструкционных материалов ядерной энергетики.
Предмет исследования
Предметом исследования является устойчивость к радиационным повреждениям и газовому распуханию ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi при облучении ионами гелия и криптона низких энергий с различными флюенсами ионов при 25°С и 700°С.
Методы исследования
Образцы исследуемых ВЭС и никеля были получены в Пекинском Технологическом Институте путём дуговой плавки чистых металлических порошков в защитной атмосфере аргона. Для достижения более однородного распределения компонентов и уменьшения уровня остаточных напряжений чередовались холодная прокатка и отжиг. Анализ морфологии поверхности образцов был проведен с помощью растровой электронной микроскопии, рельеф поверхности изучался методом атомно-силовой микроскопии. Структура и фазовый состав образцов изучались с помощью анализа дифрактограмм, полученных методом рентгеновской дифракции при скользящих углах. Внутренние напряжения материалов изучались с помощью методов Вильямсона-Холла и g-sin2ψ. Элементный состав поверхности образцов изучался методом энергодисперсионной рентгеновской спектроскопии. Профили распределения элементов по глубине были получены с помощью спектроскопии Резерфордовского обратного рассеяния ионов N2+ ускоренных до энергии 14 МэВ на циклотроне ДЦ-60. Облучение материалов выполнялось на данном ускорителе ионами Kr14+ (280 кэВ, флюенс ионов 5×1015 см-2) и He2+ (40 кэВ, флюенс ионов 5×1016 см-2 - 6×1017 см-2).
Научная новизна
Научная новизна данной диссертационной работы заключается в выполненных систематических и сравнительных исследованиях влияния облучения ионами гелия и криптона на сплавы CoCrFeNi, CoCrFeMnNi:
1) Установлено, что в результате облучении ионами гелия в ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi происходит значительное увеличение параметра кристаллической решетки, макронапряжений, микронапряжений и плотности дислокаций, а в чистом никеле данные показатели меняются в меньшей степени, что может свидетельствовать о способности ВЭС к подавлению миграции и роста дефектов, таких как гелий-вакансионные кластеры и дислокации. Наибольшие изменения внутренних напряжений и плотности дислокаций выявлены в области расчётного пика повреждений в CoCrFeMnNi, что может указывать на его большую радиационную устойчивость по сравнению с CoCrFeNi и Ni.
2) Установлено, что при облучении ионами гелия с энергией 40 кэВ при температуре равной 700°C, с увеличением флюенсов с 2×1017 см−2 до 6×1017 см−2, процессы блистеринга усиливаются относительно облучения при 25°C, образуя пористую поверхность. В ВЭС CoCrFeMnNi образуются блистеры, чей средний диаметр в 1,3 раз меньше, чем в CoCrFeNi и чистом Ni. Обнаружено образование вспучиваний под поверхностью CoCrFeMnNi что может указывать на накопление гелия под поверхностным слоем. По сравнению с Ni, при флюенсах 2×1017 см-2 в CoCrFeMnNi распределение диаметров блистеров уже и их средний диаметр меньше, что вероятно вызвано замедлением роста пузырьков из-за замедленной диффузии и улучшенной рекомбинации дефектов в ВЭС. При флюенсе 4×1017 см-2 и более в ВЭС обнаружены отдельные вскрытые блистеры, что может свидетельствовать о достижении критической концентрации гелия и преодолении прочности поверхностного слоя в данных областях ВЭС.
3) Выявлено, что облучение ионами гелия при 700°С, привело к большим изменениям параметра решётки, напряжений и плотности дислокаций в области имплантации гелия в ВЭС, чем в Ni, что свидетельствует о повышенной способности ВЭС к подавлению роста дефектов и замедлению их миграции. 
4) Установлено, что последовательное облучение ионами криптона и гелия при 25°С приводит к блистерингу Ni и CoCrFeMnNi, увеличению деформации решетки ВЭС по сравнению с облучением только ионами криптона. Установлено, что последовательное облучение приводит к увеличению сжимающих макронапряжений в ВЭС по сравнению с необлученным состоянием и меньшему росту плотности дислокаций относительно облучения ионами гелия.
Основные положения, выносимые на защиту:
1) [bookmark: _Hlk156381540]Установлено, что в результате облучения ионами He2+ (40 кэВ, 2×1017 см-2) при температуре 25°С, на поверхности Ni образуются блистеры с диаметром в диапазоне 7-11 мкм, а ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi проявляют устойчивость к радиационному блистерингу и образуют стабильные структуры в виде твердых растворов (Co, Cr, Fe, Ni) и (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) с ГЦК решеткой.
2) Выявлено, что дополнительное легирование ВЭС CoCrFeNi марганцем приводит к увеличению сжимающих макронапряжений до 650 МПа, параметра решетки на 0,33%, плотности дислокаций до 13,6×1012 см-2 (60 раз) в CoCrFeMnNi по сравнению с CoCrFeNi в области имплантации гелия (300 нм) в результате облучения He2+ (40 кэВ, 2×1017 см-2, 25°С), что обусловлено подавлением миграции радиационных дефектов, более высокими значениями размерного фактора (3,36%) и конфигурационной энтропии (13,34 Дж/(моль×К)) в CoCrFeMnNi.
3) Обнаружено, что в результате высокотемпературного облучения (Т=700°С) ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ионами He2+ (40 кэВ, 2×1017 см-2) в них происходит радиационный флекинг, связанный с образованием открытых блистеров в зерне, где их средний диаметр в CoCrFeMnNi в 1,3 раз меньше по сравнению с CoCrFeNi, и увеличением растягивающих макронапряжений в приповерхностном слое (100 нм) CoCrFeNi и CoCrFeMnNi в 1,7 и 1,4 раза соответственно. С увеличением флюенса с 4×1017см-2 до 6×1017см-2 происходит вскрытие блистеров и радиационно-индуцированная сегрегация Mn до 12 ат.% на крышках вскрытых блистеров в CoCrFeMnNi что обусловлено повышенной концентрацией имплантированного гелия, особенностями формирования, миграции и роста газо-вакансионных комплексов в приповерхностной области ВЭС, и давлением газа во внутренних областях блистеров, превышающем предел текучести ВЭС, а также преимущественной диффузией Mn через вакансии по обратному механизму Киркендалла.  
4) Выявлено, что последовательное облучение ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ионами Kr (280 кэВ, 5×1015 см−2) и He (40 кэВ, 2×1017 см−2) при 25°C приводит к образованию блистеров с диаметром около 1,3-3,6 мкм на поверхности CoCrFeMnNi, увеличению параметра решетки CoCrFeNi и CoCrFeMnNi на 0,17% и 0,37%, сжимающих макронапряжений до -300 МПа и -613,5 МПа, и росту плотности дислокаций в 11 и 15 раз соответственно в области имплантации гелия (300 нм), что превышает значения для раздельного облучения ионами Kr, и обусловлено увеличением повреждений и созданием дополнительных радиационных дефектов, способствующих росту гелий-вакансионных кластеров. 
Теоретическая и практическая значимость результатов исследования
Данные о развитии радиационных повреждений в ВЭС, полученные в ходе исследования, внесут вклад в понимание механизмов радиационной сегрегации, распухания, разрушения приповерхностного слоя в подобных сплавах и взаимосвязи процессов радиационной деградации с составом сплавов, температурой и дозой радиационных повреждений.
Результаты исследования позволят внести значительный вклад в оценку радиационной стойкости и рамок применимости ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi в качестве конструкционных материалов в ядерных реакторах нового поколения.  Полученные данные в дальнейшем могут быть использованы при разработке и оптимизации состава новых типов конструкционных материалов, таких как малоактивируемые ВЭС и высокоэнтропийные керамики.
Достоверность полученных результатов
Все экспериментальные работы были выполнены с помощью сертифицированного высокоточного оборудования. Анализ элементного состава был выполнен с помощью метода РЭМ-ЭДС как минимум в трёх точках поверхностного слоя образцов, а также был дополнен анализом состава и распределения элементов по глубине методом спектроскопии Резерфордовского обратного рассеяния со сравнением расчетных и экспериментальных спектров. Рентгенограммы были получены с применением метода рентгеновской дифракции при скользящих углах на схожих глубинах образцов, соответствующих расчётной области пика имплантации ионов и области, предшествующей пику. Изучение кристаллической структуры и параметров проводилось с применением программных пакетов PDXL и Profex. Поток ионов при облучении ионами гелия отличался менее, чем на 17%, и находился в пределах значений, приведенных в других исследованиях ВЭС. Перед облучением с нагревом выполнялась калибровка нагревателя мишени. Также было проведено сравнение с результатами имеющихся исследований данных ВЭС. Кроме того, результаты исследования были опубликованы в научных статьях, прошедших рецензирование и публикацию в высокорейтинговых журналах и были представлены в качестве тезисов международных конференций.
Личный вклад соискателя.
	Соискатель выполнял расчеты по оценке радиационных повреждений и концентраций имплантированных ионов, а также внутренних напряжений и распределений блистеров в ВЭС и никеле, участвовал в облучении и анализе образцов на циклотроне ДЦ-60, расположенном в Астанинском филиале Института ядерной физики (АФ ИЯФ) Агентства Республики Казахстан по атомной энергии (АРК АЭ). Анализ элементного состава, морфологических и структурных параметров образцов проводился совместно с сотрудниками Лаборатории физики твердого тела АФ ИЯФ АРК АЭ и кафедры физики твердого тела и нанотехнологий Белорусского Государственного университета. При проведении работ, связанных с анализом и интерпретацией данных, а также подготовке основных выводов по диссертации соискатель консультировался с научными консультантами: к.ф.-м.н., профессор Здоровец М.В., PhD, ассоциированный профессор Иванов И.А. и д.ф.-м.н., профессор кафедры физики твердого тела и нанотехнологий БГУ Углов В.В. (г. Минск, Беларусь).
Связь работы с научно-исследовательскими проектами, программами.
Диссертационное исследование выполнено в рамках проекта грантового финансирования МНВО РК «Структурно-фазовое состояние высокоэнтропийных сплавов на основе твердых растворов Ni-Co-Fe-Cr-Mn подвергнутых радиационному и термическому воздействию» (№ AP14872199, 2022-2024 г.).
Апробация работы.
Результаты диссертационного исследования были представлены на международных научных конференциях:
· 52-й Международной Тулиновской конференции по Физике Взаимодействия Заряженных Частиц с Кристаллами (Москва, 2023);
· 15-й Международной конференции «Взаимодействие излучений с твердым телом (ВИТТ-2023)» (Минск, 2023);
· ХIX-й Международной научной конференции студентов и молодых ученых «ǴYLYM JÁNE BILIM - 2024» (Астана, 2024);
· V-м Международном научном форуме «Ядерная наука и технологии» (Алматы, 2024).
Публикации.
Основные результаты диссертационного исследования были опубликованы в 3 статьях в рецензируемом научном журнале, индексирующемся в базах данных Scopus и Web of Science Core Collection, а также 1 статье в журнале из перечня, рекомендованного Комитетом по обеспечению качества в сфере науки и высшего образования МНВО РК:
1. Amanzhulov B., Ivanov I., Uglov V., Zlotski S., Ryskulov A., Kurakhmedov A., Koloberdin M., Zdorovets M. Composition and Structure of NiCoFeCr and NiCoFeCrMn High-Entropy Alloys Irradiated by Helium Ions // Materials. – 2023. – Vol. 16, №10. – P. 3695. (Web of Science Q3 – Materials Science, Q2 – Physics. Scopus percentile – 68% (Physics and Astronomy), 63% (Materials Science)).
2. Ivanov I., Amanzhulov B., Uglov V., Zlotski S., Kurakhmedov A., Koloberdin M., Sapar A., Ungarbayev Y., Zdorovets M. Structural Changes in High-Entropy Alloys CoCrFeNi and CoCrFeMnNi, Irradiated by He Ions at a Temperature of 700 °C // Materials. – 2024. – Vol. 17, №17. – P. 4383. (Web of Science Q2 – Materials Science, Q2 – Physics. Scopus percentile – 73% (Physics and Astronomy), 67% (Materials Science)).
3. Amanzhulov B., Ivanov I., Uglov V., Zlotski S., Ryskulov A., Kurakhmedov A., Sapar A., Ungarbayev Y., Koloberdin M., Zdorovets M. Radiation Resistance of High-Entropy Alloys CoCrFeNi and CoCrFeMnNi, Sequentially Irradiated with Kr and He Ions // Materials. – 2024. – Vol. 17, №19. – P. 4751. (Web of Science Q3 – Materials Science, Q2 – Physics. Scopus percentile – 73% (Physics and Astronomy), 67% (Materials Science)).
4. Аманжулов Б.С., Иванов И.А., Рыскулов А.Е., Углов В.В., Курахмедов А.Е., Сапар А.Д., Унгарбаев Е.О., Колобердин М.В. Применение метода Резерфордовского обратного рассеяния для исследования радиационной сегрегации высокоэнтропийных сплавов на основе никеля // Вестник НЯЦ РК. – 2024. – № 2. – С.74-83. (список КОКСНВО РК).
Структура и объем диссертационного исследования
Диссертационная работа представлена на 121 странице, включающих 64 рисунка, 12 таблиц и 133 источника литературы. Диссертация состоит из введения, девяти разделов, заключения и списка использованных источников. 
Во Введении обосновывается актуальность выбранного направления диссертационного исследования, определены объект и предмет исследования, сформулированы цель работы и задачи исследования, объясняются научная новизна и практическая значимость работы, представлены основные защищаемые положения.
В первом разделе приведён литературный обзор по теме радиационной стойкости ВЭС и сравнение с традиционными конструкционными материалами. Приведены данные об использовании ионных пучков для имитации эффектов реакторного облучения, механизмов радиационных повреждений твердых тел.
Во втором разделе приведена методика проведения экспериментов, включая синтез, анализ образцов с помощью методов РЭМ, РЭМ-ЭДС, РОР, GIXRD, АСМ и условия облучения.
В третьем разделе приведены результаты исследования морфологии, элементного состава, структурных характеристик исходных образцов. Обнаружено, что ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi образуют стабильные структуры в виде твердых растворов (Co, Cr, Fe, Ni) и (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) с ГЦК решеткой и обладают составом близким к эквиатомному.
В четвертом разделе приведены результаты исследования морфологии, элементного состава, структурных характеристик образцов при облучении ионами гелия при 25°C. Установлена устойчивость к блистерингу ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi в результате облучения с флюенсом ионов 2×1017 см-2 по сравнению с Ni, где образуются блистеры. Наибольшие изменения макронапряжений, микронапряжений и плотности дислокаций в результате облучения были обнаружены в области имплантации гелия для CoCrFeMnNi по сравнению с CoCrFeNi и Ni. Распределение элементов в приповерхностном слое ВЭС оставалось относительно равномерным.
В пятом разделе приведены результаты исследования характеристик образцов при облучении ионами криптона при 25°C. Установлено, что ВЭС проявили устойчивость к радиационной сегрегации и эрозии поверхности. Выявлено, что облучение ионами криптона приводит к уменьшению растягивающих напряжений в области имплантации ионов в ВЭС.
В шестом разделе приведены результаты исследования характеристик образцов, последовательно облученных ионами криптона и гелия при 25°C. Установлено, что в CoCrFeMnNi образуются закрытые блистеры меньшего диаметра по сравнению с Ni. Последовательное облучение увеличивает сжимающие макронапряжения, параметр решетки и плотность дислокаций в ВЭС по сравнению с одиночным облучением ионами криптона. Сжимающие макронапряжения в ВЭС приближенно равны значениям, полученным в результате облучения ионами гелия при 25°C.
В седьмом разделе приведены результаты исследования характеристик образцов при облучении ионами гелия при 700°С. Установлено, что высокотемпературное облучение приводит к усилению роста блистеров в Ni и CoCrFeMnNi, а также сегрегации в ВЭС. При флюенсе ионов 2×1017 см-2 в Ni и ВЭС обнаружено образование множества открытых блистеров. В CoCrFeMnNi при 4×1017 см-2 - 6×1017 см-2 образуются преципитаты и вскрытые блистеры, где обнаружена значительная сегрегация Mn и Cr.
В восьмом разделе приведены результаты исследования характеристик образцов при облучении ионами криптона при 700°С. Установлено, что элементный состав и параметры решетки ВЭС меняются незначительно.
В девятом разделе представлен сравнительный анализ влияния условий облучения, таких как тип ионов, флюенс и температура на изменения характеристик образцов. Наибольшие изменения внутренних напряжений в образцах были обнаружены в результате облучения ионами гелия при 25°С, в особенности для CoCrFeMnNi. Установлено, что радиационная сегрегация в CoCrFeMnNi была наибольшей при облучении ионами гелия и увеличивалась с ростом флюенса ионов и температуры.
В Заключении последовательно приведены итоговые выводы по всем результатам настоящего диссертационного исследования.


1 ВЫСОКОЭНТРОПИЙНЫЕ СПЛАВЫ И КОНСТРУКЦИОННЫЕ МАТЕРИАЛЫ

1.1 Радиационные повреждения в конструкционных материалах
Разработка ядерных реакторов IV-го поколения, совершенствование реакторов поколения III+ включает в себя повышение мощности реакторов и увеличение их надежности и срока эксплуатации [2]. Например, сообщается, что реакторы поколения III+, такие как ВВЭР (Водо-водяной энергетический реактор), PWR (Реактор с водой под давлением в качестве теплоносителя) могут выдавать мощность в диапазоне 440-1200 МВт (мегаватт), работают при температурах теплоносителя около 300°C, скорости набора радиационных повреждений 10-7 сна/с [2] и дозах повреждений до 120 сна в компонентах активной зоны [13]. В то же время, в реакторах IV-го поколения возможно достижение более высоких КПД и мощности. Например, для реактора SFR (Sodium Fast Reactor, реактор на быстрых нейтронах с натриевым теплоносителем) возможно достижение генерируемой электрической мощности от 50 до 1500 МВт [14]. Но с этим вырастут и нагрузки на конструкционные материалы: для быстрых реакторов дозы повреждений могут превосходить 200 сна [15], а планируемая температура находится в диапазоне 300-1000°C [13].
Конструкционными материалами считаются материалы, которые предоставляют механическую опору, поддерживают стабильность формы и целостность элементов активной зоны, таких как ТВЭЛы (тепловыделяющие элементы) и ТВС (тепловыделяющие сборки) [16]. В зависимости от расположения в ядерном реакторе, компоненты испытывают разные радиационные и термические нагрузки.
Облучение в реакторах приводит к радиационным повреждениям и изменениям микроструктуры, которые вызывают повреждения и изменения свойств конструкционных материалов на макроуровне. Принято считать, что большинство таких повреждений вызываются смещением атомов решетки металлов и сплавов [17]. Из-за столкновений частиц и атомов материала-мишени возникают смещения атомов, точечные дефекты и каскады смещений [18]. Миграция, рост кластеров дефектов, перемещения атомов раствора и примесей приводят к радиационной сегрегации, объёмному распуханию и охрупчиванию сплава [17]. Образование и накопление значительной плотности кластеров дефектов, таких как дислокационные петли, газовые пузырьки, преципитаты приводит к возникновению препятствий для перемещения скользящих дислокаций. Это увеличивает твердость, но часто приводит к ухудшению пластичности и трещиностойкости [17]. Таким образом, возникает необходимость в разработке материалов, устойчивых к нежелательным изменениям микроструктуры и макроскопических свойств. 
В Таблице 1 приведено краткое сравнение материалов, использующихся в водо-водяных энергетических реакторах и имеющих перспективу для применения в реакторах поколения III+ и последующего поколения. Во многих энергетических реакторах для оболочек ТВЭЛов используются сплавы на основе Zr из-за малого сечения захвата нейтронов, совместимости с топливом и водой, достаточно высокой теплопроводности [19]. Однако ранние сплавы Zr были уязвимы к окислению паром при высоких температурах, накоплению водорода и ухудшении механических характеристик [8, 17].

Таблица 1 – Сплавы, использующиеся в качестве конструкционных материалов в ядерных реакторах и их альтернативы

	Материал
	Структура
	Состав 
(масс. %)
	H (ГПа)
	Тпл (К)
	Свойства
	Радиационная стойкость

	Никелевые суперсплавы (Inconel 718, 750)
	ГЦК + фаза Ni3(Ti, Al)
	14-17% Cr, 7,3% Fe, 2,5% Ti, менее 1% Al/Nb/Mn/C, Ni (баланс) (Inconel 750)
	2,5-2,9
	1600-1700
	высокая прочность, пластичность, коррозийная стойкость
	Уменьшение пластичности и прочности при облучении дозами нейтронов >20 сна и при температуре T> 500°C

	Аустенитные стали (AISI 304, 316H)
	ГЦК
	0,06% C, 0,5-2% Mn, 17,5-19% Cr, 8-11% Ni, Fe (баланс) (AISI 304)
	1,6-2
	1658-1727
	устойчивость к коррозии
	Уязвимость к охрупчиванию и растрескиванию; возможно использование при низких дозах и температурах (<400°C)

	Ферритно-мартенситные стали (EUROFER97, ЭП-450, HT-9)
	ОЦК
	9-12% Cr
	2,1-5,3 (EUROFER97)
	1773 (EUROFER 97)
	прочность, высокая устойчивость к тепловому расширению
	Устойчивость к пустотному распуханию выше, чем у ГЦК сталей (для нейтронов); но накопление H и He приводят к распуханию

	ДУО стали (ДУО EUROFER, FeCrAl-Y2O3)
	ОЦК/ГЦК + наночастицы Y2O3
	9-12% Cr и легирующие элементы, 0,2-0,5 % Y2O3 (ДУО Eurofer)
	6,7 ± 1,5
	≈1800 (ДУО EUROFER)
	сопротивление ползучести при высоких температурах, уязвимость к внутренней коррозии
	Меньшее распухание чему у Ф-М стали, выше устойчивость к упрочнению

	ГЦК ВЭС (NiCoFeCrMn)
	ГЦК
	близкие эквимолярные концентрации
	2,8
	1553
	устойчивость к коррозии, пластичность и прочность
	Устойчивость к упрочнению, пустотному распуханию, блистерингу относительно аустенитных сталей

	Примечания
1 Составлено по источникам [7, 10, 16, 17, 22-34]
2 H – твердость, Тпл – температура плавления, масс.% – массовых процентов



Сплавы на основе Ni могут использоваться для опорных конструкций и других элементов в реакторе, где радиационные дозы ниже [20]. Благодаря высокой прочности и коррозийной стойкости аустенитные стали и сплавы никеля использовались в основном для изготовления пружинных компонентов ТВЭЛ/ТВС, дистанционирующих решеток ТВС, облицовки внутренней стенки корпуса [2, 21], трубах теплоносителя и элементах парогенератора [17]. Ферритно-мартенситные (Ф-М) стали используются для корпусов реакторов, и также рассматривались как альтернатива аустенитным для элементов активной зоны и оболочек ТВЭЛов благодаря большей устойчивости к радиационному распуханию [2, 17]. Дисперсно-упрочненные оксидами (ДУО) стали являются развитием ферритно-мартенситных сталей, которые показали большую устойчивость к распуханию и упрочнению при радиационных нагрузках [17]. Никелевые суперсплавы применяются для оболочки поглотителей, пружин, болтов, деталей насосов, трубок теплоносителя АЭС [17, 22]. Высокоэнтропийные сплавы (ВЭС) изучаются как перспективный конструкционный материал для защитной оболочки ТВЭЛов [8]. Многие исследования ВЭС были посвящены сплаву NiCoFeCrMn, называемому сплавом Кантора, который показал существенную устойчивость к радиационным эффектам и коррозии [10].
Радиационное распухание также зависит от кристаллической структуры металла/сплава. В исследовании [7] было показано, что ОЦК сплавы могут быть более стойкими к радиационному распуханию, приводя в пример ферритно-мартенситную сталь 9-12 Cr и ГЦК аустенитную сталь 304 L. Это объяснялось более высокой скоростью диффузии точечных дефектов и меньшей склонностью к поглощению межузельных дефектов в дислокациях, что приводит к более длительному переходному режиму нуклеации пустотных дефектов и замедлению их роста. Но в ОЦК сплаве V-5Fe распухание было более выражено, чем во множестве других сплавах ванадия [7]. В тоже время, пик пустотного распухания в ОЦК сплавах часто расположен на более низкой гомологической температуре (T/Tплав), чем в ГЦК сплавах [8]. Поэтому предполагается, что в радиационной устойчивости ОЦК сплавов может значительную роль играть эффект состава. 
Кроме того, важен быстрый спад наведенной радиоактивности в конструкционных сплавах, например, менее 100 лет до уровня отходов низкого уровня активности. Многие ОЦК стали и высокоэнтропийные сплавы основаны на малоактивируемых элементах, таких как Ta, Ti, V, W, Zr, которые отвечают этому требованию [8, 35]. Среди ГЦК элементов малоактивируемыми считаются Cr, Mn, Fe. Ni, Co имеют большее время спада наведенной радиоактивности в зависимости от энергии нейтронов. Сечение захвата тепловых нейтронов (0,025-0,5 эВ) для Ni равно около 4,4-4,8 барн [36]. Для 10B сечение составляет около 3837 барн [18], для Be оно составляет 0,009 барн, для Fe – 2,53 барн, Al – 0,235 барн, Zr – 0,185 барн [16]. Таким образом, никель может влиять на потери нейтронов, и он также склонен к наведенной радиоактивности и образованию гелия, в связи с чем его концентрация в материалах активной зоны может быть ограничена [18]. Несмотря на то, что ВЭС, основанные на никеле, содержат Ni и Co, которые имеют продолжительную радиоактивность после активации, результаты, полученные при изучении сплава Кантора, могут быть применены для развития понимания радиационной стойкости ВЭС и разработке ВЭС из элементов с меньшей склонностью к наведенной радиоактивности [10] Поэтому, некоторые исследователи прилагают усилия по совмещению малоактивируемых ГЦК и ОЦК элементов для получения радиационно-устойчивых материалов с необходимыми характеристиками. Например, сплав VCrFeMn [37] показал высокую устойчивость к распуханию и упрочнению при облучении. 
	Из обзора исследовательской литературы и Таблицы 1 можно сделать вывод, что различные классы сплавов имеют определенные преимущества, но радиационная стойкость также зависит и от индивидуальной структуры, сложности состава и типа элементов. Таким образом, планируется изучение CoCrFeNi, CoCrFeMnNi, Ni как модельных систем для изучения влияния состава на радиационную стойкость ВЭС.

1.2 Высокоэнтропийные сплавы и их свойства
Одним из первых исследований высокоэнтропийных сплавов была работа Yeh и др. [38], где они определяют ВЭС как сплав из пяти и более главных элементов, в близких к эквиатомным пропорциях, где концентрация каждого типа атома находится в диапазоне 5-35 ат.%. 
Другое определение ВЭС связано с их энтропией смешения, а именно с её главным компонентом – конфигурационной энтропией ∆Sконф. Энтропия твердого раствора выше, чем у механической смеси, так как это избыточная энтропия и связана с большим количеством энергетически эквивалентных способов расположения атомов/ионов в решетке [12]. Конфигурационная энтропия, связана с взаимным распределением атомов разных элементов в структуре кристаллов, и она достигает высоких значений в ВЭС из-за отсутствия порядка в расположении атомов разных типов в узлах решётки кристалла [9]. Конфигурационная энтропия выражается уравнением Больцмана [9]: 

		(1.1)

где kB – постоянная Больцмана;
W – количество возможных микросостояний (возможных перестановок атомов в системе). 
Для твердого раствора из N типов (компонентов) атомов, идеальная конфигурационная энтропия на моль равна [9]:

	(1.2)

где xi – молярная концентрация компонента i;
R=8,31 Дж/(моль×К) - универсальная газовая постоянная.
Формула (1.2) может быть переписана для N типов атомов в одинаковых количествах, занимающих случайным образом выбранные узлы решётки [12]: 

		(1.3)

Таким образом, для высокоэнтропийных сплавов ΔSконф≥1.5R, а для среднеэнтропийных сплавов (СЭС): 1,0R ≤ ΔSконф≤1,5R [9].
Энтальпия смешения ΔHсмеш в данном случае обозначает изменение энтальпии при смешении отдельных элементов с образованием разупорядоченного твердого раствора (положительное значение) или его распада на отдельные фазы (отрицательное) [9]. Она может быть выражена как [9]:

		(1.4)

где ΔHAB – энтальпия смешения двойных эквиатомных сплавов AB;
xi, xj – концентрации элементов.
По данным определениям сплав NiCoFeCrMn является высокоэнтропийным сплавом, а NiCoFeCr – среднеэнтропийным сплавом со структурой ГЦК твердого раствора замещения [9]. Но в литературе сплавы FeCoNiCr также называют ВЭС [39]. 
На рисунке 1.1 показан пример структуры кристаллической решетки ВЭС NiCoFeCrMn. Атом каждого элемента в ВЭС имеет равную вероятность для занятия места в узле решетки [9]. Но так как из равного количества атомов пяти элементов составить элементарную ячейку невозможно, элементарные ячейки в ВЭС различаются по типу атомов, содержащихся в них, и в структуре ВЭС отсутствует дальний порядок [12]. Из-за различия размеров и силы связи атомов в ВЭС образуется деформация и искажение кристаллической решётки [9].
[image: ]

Рисунок 1.1 – Пример возможного расположения атомов в структуре кристаллической решетки ВЭС NiCoFeCrMn (без учёта искажения решетки)

Примечание – Составлено по данным источника [11]

Прежде всего, сплавы для конструкционных материалов ядерной энергетики должны обладать стабильностью фаз и сохранением прочностных характеристик при высоких температурах и радиационных дозах. Особые термические, механические свойства и радиационная стойкость ВЭС связаны с четырьмя их главными свойствами: высокой конфигурационной энтропией, искажением решётки, замедленной диффузией и эффектом коктейля (приобретения улучшенных свойств по сравнению с чистыми элементами, составляющими сплав) [12, 38].
Так как Ni, Co, Fe, Cr, Mn являются металлами с ГЦК структурой, минимальной разницей размеров атомов и обладают металлической связью, они формируют изоморфные структуры и могут образовать твердые растворы замещения [12]. Согласно правилам Юм-Розери, для образования стабильного твердого раствора из атомов разных элементов необходимо соблюдение определенных ограничений: ограничение по разнице размеров атомов, схожесть кристаллической структуры и электроотрицательности [12]. Основными факторами для подтверждения термодинамической стабильности твердых растворов ВЭС, которые следуют из правил Юм-Розери, были выбраны размерный фактор, энтропия смешения, энтальпия смешения, фактор омега и VEC (концентрация валентных электронов) [Gao]. 
Во-первых, размерный фактор, который обозначает разницу размеров атомов в растворе. Он вычисляется по формуле [9]:

	(1.5)

где xi, xj – концентрации элементов; 
ri, rj – атомные радиусы.
Размерный фактор должен быть менее 4% [12] или 6,6% [9], т.е. атомы составляющих элементов должны иметь схожие размеры. 
Во-вторых, для нахождения системы, т.е. ВЭС как разупорядоченного твердого раствора, в термодинамическом равновесии при постоянном давлении и температуре энергия Гиббса должна быть минимальной [12]. Изменение энергии Гиббса ΔG для изменения структуры и фаз сплава, таких как формирование сверхструктур и образование соединений с упорядоченной структурой удовлетворяет условию [Рогачев, 2020]: 

		(1.6)

где ΔHсмеш – энтальпия смешения;
ΔSсмеш – энтропия смешения.
Из этого следует, что прямая реакция, т. е. формирование упорядоченных структур в ВЭС, не происходит самопроизвольно при низких температурах, но при повышении температуры, такой процесс возможен. Условие термодинамической стабильности ВЭС (1.6) также может быть переписано как: 

	(1.7)

Уменьшение ΔHсмеш при выделении тепла и образовании более упорядоченной фазы при температуре T перевешивается уменьшением энтропии ΔSсмеш – это является эффектом высокой энтропии. При упорядочивании раствора ВЭС, только ΔSсмеш меняется и становится равной нулю. Неравенство (1.7) соблюдается если энтропия ΔSсмеш достаточно большая [12].
	Энтропия и энтальпия смешения могут быть объединены в фактор Ω [9]:

	(1.8)

где Tпл – температура плавления сплава.
В-третьих, важную поль играет электронная конфигурация атомов решетки ВЭС, потому что она наряду с деформацией решетки определяет диффузию атомов твердого раствора и дефектов при облучении [40]. Это может быть выражено через фактор VEC, что обозначает концентрацию валентных электронов. Он влияет и на стабильность фаз и кристаллическую структуру, что влияет на физические свойства, такие как большую пластичность или прочность [9]. При VEC≥8 стабильны ГЦК фазы, а при VEC<6,87 стабильны ОЦК фазы [9].

	(1.9)

Таким образом, диапазоны параметров для образования стабильных фаз твердого раствора ВЭС могут быть определены как: δ<6,6%, ΔSсмеш>1,5R, Ω>1,1, -15<ΔHсмеш<-5 кДж/моль, VEC>8 (ГЦК ВЭС) [9, p.20-42].

1.3 Радиационные повреждения и их моделирование на ускорителях
В целом предполагается, что ионное облучение может быть использовано для сравнительно быстрой оценки радиационной стойкости конструкционных материалов с достаточно высокой степенью схожести с нейтронным воздействием [41]. В данном исследовании рассматривается моделирование радиационных повреждений, возникающих в ядерных реакторах, при взаимодействии нейтронов с конструкционными материалами активной зоны. Как нейтроны, так и ионы создают радиационные повреждения путем баллистических столкновений с атомами решетки, образуя каскады атомных смещений [18]. В данном исследовании используются ионы криптона. 
Кроме того, в реакциях трансмутации вызванных облучением бора и никеля нейтронами возникает гелий, который осаждается в большинстве металлических систем из-за малой растворимости, и его эффекты здесь моделируются с помощью ионов гелия с высокими имплантационными дозами [18]. Гелий может образоваться в таких реакциях трансмутации, как например:
1) 9Be(n,2n) 2 4He [42];
2) 10B(n,α)7Li [18];
3) 58Ni(n,γ)59Ni(n,α)56Fe [18].
Столкновение частицы с материалом мишени может воздействовать на электронную оболочку и ядра атомов [43]. Частица с увеличением длины пути в глубь материала теряет энергию, передавая ее электронам и ядрам атомов мишени, и в конце концов останавливается [18]. В зависимости от сечения взаимодействия, энергии и типа частицы, преобладают Кулоновское или ядерное взаимодействие частицы с атомом мишени [43].
Для сопоставления радиационных повреждений при облучении в различных средах и при различных параметрах частиц используется концепция смещений-на-атом (сна, dpa) [44]. Первый атом, выбитый из решетки бомбардирующей частицей, называется первично-выбитым атомом (ПВА) [43]. Во-первых, смещение может привести к отсутствию атома в положенном узле решетки, что является вакансионным дефектом [43, 45]. Во-вторых, выбитый атом может застрять между атомами в узлах решетки, став межузельным дефектом [43, 45]. Собственные межузельные атомы – это смещенные атомы решетки мишени, образовавшие междоузлия [43, 45]. Также выбитый атом может вернуться в свой узел (положение в решетке) [45]. Третий вариант – он может заполнить вакансию в другом узле решетки, создав замену [18, 43]. Вакансия и междоузлие являются точечными дефектами и образуют пару Френкеля [18]. 
Принято рассчитывать количество атомных смещений через модифицированную модель Кинчина-Пиза, которую именуют модель Торренса – Робинсона – Норгетта (Norgett–Robinson–Torrens, NRT) [46]. Количество пар Френкеля νNRT(T), которое в каскаде производит ПВА с энергией T согласно модели NRT, определяется как [47]:

		(1.10)

где Td – энергия повреждений, переданная атому решетки (энергия ПВА за вычетом потерь на возбуждение электронов) (эВ); 
Ed – энергия смещения атома из узла решетки (эВ);
κ – коэффициент эффективности (меньше 1, обычно 0,8). 
Чтобы получить количество смещений-на-атом (dpa), необходимо проинтегрировать функцию повреждений NRT по спектру отдачи и времени [18, 44]:
 
	(1.11)

где ϕ(E) – поток нейтронов (см-2×с-1);
E – энергия частицы (эВ);
T – энергия отдачи, передаваемая частицей атому (эВ);
σ(E, T) – вероятность передачи энергии частицей.
Таким образом, мера смещений-на-атом позволяет с высокой степенью достоверности сравнивать влияние облучения на свойства материалов для разных условий, таких как тип частицы или флюенс [44]. Согласно уравнению (1.10), если энергии T достаточно для смещения атома из решетки кристалла, и он не возвращается в узел решетки, то это считается смещением [47]. При достаточной энергии ПВА они могут выбить атомы в других узлах решетки, а те могут выбить другие, таким образом образуя каскады смещений [18].
Однако ионы взаимодействуют с атомами мишени через Кулоновский потенциал, в то время как взаимодействие нейтронов описывается потенциалом твердой сферы [18, 48]. Из-за различий потенциалов ионы склоняются к созданию множества низкоэнергетических ПВА, а нейтроны генерируют минимальное количество ПВА с малой энергией (менее 10 кэВ), но создают относительно небольшое количество ПВА со схожей высокой энергией в конце пробега [18]. Например, при облучении мишеней из атомов средней массы, таких как Cu или Fe, собственными ионами с энергией 1 МэВ ионы производят до 80% ПВА с энергией менее 1 кэВ, в то время как нейтроны с энергией 1 МэВ создают такое же соотношение ПВА с энергией до 60 кэВ [49]. 
Облучение ионами на ускорителях позволяет создавать высокие значения радиационных повреждений в материалах, таких как стали, ВЭС, керамики, что позволяет предварительно тестировать материалы для работы в ядерных реакторах, космосе и других направлениях, где присутствует облучение частицами [48]. Вдобавок, облучение тяжёлыми ионами имеет несколько преимуществ, которые обуславливают их использование для имитации нейтронных повреждений.
Во-первых, тяжелые ионы, такие как ионы криптона, обладают большим сходством распределения энергии ПВА с распределениями для нейтронов, чем легкие ионы [18]. Но при этом на концах распределения энергий ПВА существуют значительные отличия для ионов и нейтронов в связи с особенностями взаимодействия [48]. 
Во-вторых, ионы криптона могут использоваться как тяжелый ион для эффективного создания каскадов смещений и кластеров дефектов, как при облучении нейтронами [48]. Облучение легкими ионами в основном генерирует отдельные пары Френкеля [18, p. 131]. Однако глубина пробега ионов достигает 10 мкм для Fe до 50 МэВ, что меньше, чем у нейтронов (до 10 мм) [49]. Объем каскадов для нейтронов одинаковой с ионами энергии в целом превышает таковой у ионов [18, p. 132]. При энергии ионов порядка десятков кэВ ядерные потери энергии преобладают над электронными, что позволяет более достоверно имитировать каскады смещений, вызываемые нейтронами [18].
В-третьих, облучение ионами позволяет достигать высоких доз радиационных повреждений за малое время. Например, в то время как на ускорителях ионов можно достичь дозы повреждений до 100 сна, на исследовательском реакторе можно достичь уровня радиационных повреждений в легководном реакторе равного 8 сна лишь за год [15, 50].
В-четвертых, возможно достаточно точно контролировать энергию ионов и разделять влияние различного излучения, например, продуктов трансмутации, осколков деления и нейтронов [41]. К плюсам ионов также можно отнести минимизацию активации материалов и инертность частиц в случае таких ионов как криптон и гелий [48].
В исследованиях нейтронной радиационной стойкости часто используют собственные ионы металлов/сплавов, например, Ni, так как это минимизирует имплантацию примесей в состав материала [41]. Но в этом случае возникает эффект дисбаланса дефектов, когда из-за пучка собственных ионов с равной энергией возникает разница в профилях вакансий и междоузлий, и в материал внедряются ионы как междоузлия [50].
Облучение ионами гелия используется для имитации совместных эффектов облучения в реакторах, как радиационных дефектов, так и распухания и охрупчивания в следствие накопления газовых продуктов трансмутаций [48]. Энергия ионов гелия равная 40 кэВ выбрана для обеспечения перекрытия его профиля с областью повреждений от ионов криптона [41]. Для сопоставления с результатами реакторного облучения часто используют соотношение appm(He)/dpa (частиц гелия на миллион к смещениям-на-атом), равную около 0,1 для реакторов деления [7], а в данном исследовании это соотношение превышает 100, что больше относится к быстрым реакторам.
Стоит отметить, что из-за высокой скорости генерации дефектов на ускорителях ионов, они могут рекомбинировать и не успевать образовывать дефекты структуры, которые равнозначны эффектам нейтронного облучения; процессы развития дефектов могут значительно отличаться от нейтронных, в особенности в сложных сплавах [51]. Поэтому было внедрено понятие «сдвиг температуры» радиационных эффектов, например, сегрегации или распухания, когда облучение ионами может проводиться при повышенной температуре для усиления диффузии, достижения необходимого соотношения производства и поглощения дефектов и воспроизведения, которое подобно реакторному [41]. Но в данном диссертационном исследовании скорости набора повреждений и потока ионов находятся в пределах условий, примененных в других подобных исследованиях ВЭС.
Точечные дефекты могут собираться в кластеры, линейные и объемные дефекты [43]. Смещения плоскостей решетки относительно правильных расположений в связи с возникновением дефектов создают линейные дефекты, называемые дислокациями [18]. Также, в облученных материалах могут образоваться дислокационные петли, которые являются дисками смещенных атомов (межузельный тип) или пустым пространством в виде диска (вакансионный тип) [7]. Накопление дислокационных петель может привести к увеличению твердости и ухудшению пластичности сплавов [7]. В свою очередь вакансии могут собираться и образовывать пустоты [18], что может привести к распуханию и нарушению геометрии материала [7]. Образование дефектов и их развитие зависят от энергий образования и миграции, а те зависят от локального состава материала, температуры облучения и наличия и силы стоков дефектов [8]. Скопления дефектов при достаточной концентрации могут привести к нарушению целостности материала и ухудшению его механических характеристик, что может привести к разрушению и опасности для окружающей среды и людей [43].
В настоящем исследовании для изучения радиационной стойкости ВЭС, исследование концентрировалось на следующих феноменах радиационных повреждений: радиационно-индуцированная сегрегация, газовое распухание, образование гелиевых пузырьков и блистеринг.
Радиационная сегрегация определяется как неравномерное перераспределение атомов твердого раствора в мишени при облучении, которое происходит из-за потока дефектов к стокам, таким как границы зерен и кластеры дефектов [18]. В вакансионном механизме сегрегации (также называемого обратным эффектом Киркендалла) атомы раствора движутся против потока вакансий. В межузельном механизме сегрегации атомы раствора перемещаются вместе с межузельными дефектами [2]. Преципитаты (на английском «precipitate») образуются при накоплении атомов определенных элементов около стоков [2].
Также для конструкционных материалов реакторов актуальна проблема образования гелиевых пузырьков и блистеров. Осаждение атомов гелия в конструкционных материалах способствует формированию гелий-вакансионных кластеров и пузырьков. Скопление этих пузырьков приводит к распуханию, ухудшению пластичности, блистерингу и отшелушиванию (флекингу, англ. «flaking») поверхности [18, 52, 53].
Атомы He диффундируют и образуют кластеры с вакансиями формируя пузырьки при достаточно высокой концентрации гелия. Подвижность и концентрация точечных дефектов влияет на образование пузырьков [39, 52]. В ВЭС искажение решетки влияет на образование точечных дефектов, и таким образом влияет на энергии миграции, образования дефектов и на сам коэффициент диффузии гелия. При больших концентрациях гелия или относительно низких температурах (например, <1/3 Тпл металла) роль диффузии в образовании гелиевых пузырьков менее значительна [54]. При низких температурах и большой скорости производства гелия, кластеризация гелия связана с нетепловыми процессами, такими как выталкивание междоузлий и пробивка дислокационных петель, а при высоких температурах и малой скорости производства гелия, кластеризация гелия связана с поглощением вакансий [54]. Из-за накопления атомов гелия в гелий-вакансионных кластерах, растет давление на кристаллическую решетку металла, и за счёт выталкивания атомов материала создаются пары Френкеля, состоящие из собственных междоузельных атомов и вакансий [55]. Это приводит к уменьшению соотношения атомов гелия к вакансиям и позволяет дальше накапливать гелий и расти пузырькам [55]. Вытесненные собственные междоузельные атомы скапливаются вокруг пузырьков гелия и могут образовать дислокационные петли [55, 56]. При высоких температурах равных 773-973 К и высокой энергии ионов гелия, диффузия гелия и образование пузырьков в ВЭС замедляется по сравнению с чистым Ni из-за подавления образования тепловых вакансий и усиления рекомбинации дефектов [39].
В литературе описываются разные методы роста гелиевых пузырьков, которые зависят от таких условий как температура облучения и материал. Например, рост размера гелиевых пузырьков объясняется через такие механизмы как миграция и коалесценция (МК) и Освальдово созревание (ОС) [57]. По МК пузырьки движутся сквозь решётку путём теплового движения и растут за счёт срастания друг с другом [58]. Этот механизм свойственен для температур 0,3-0,65 Тпл [59]. По ОС пузырьки увеличивают объём за счёт того, что малые пузырьки растворяются и атомы газов заново поглощаются более крупными пузырьками [58, 59]. ОС характерно для более высоких температур [59]. 
Гелиевые пузырьки могут расти в пустоты и соединяться, деформируя поверхность при достижении достаточного давления в пустотах под поверхностью [52]. Блистеринг – это образование крупных пузырей с диаметром порядка нескольких микрометров [52] и отшелушивание поверхностного слоя образца-мишени, облученного ионами газов [18]. При невысокой температуре образуются круглые пузырьки, а при более высокой температуре (>200C, в зависимости от материала) и больших энергиях пузырьки не имеют строгой формы и размера, они вздуваются и часть облученной поверхности отшелушивается [60, 52]. При низкой энергии ионов гелия, пузырьки гелия могут образовать каналы и поверхность может стать пористой [60]. 
В ходе обзора источников были выявлены исследования с облучением ионами гелия и криптона в схожем диапазоне энергий, доз повреждений и температур, что позволяет проверить достоверность результатов и проводить сравнения. Таким образом, использование низкоэнергетических ионов для изучения радиационной стойкости ВЭС является обоснованным.

1.4 Обзор исследований по радиационной стойкости ВЭС
Согласно исследованиям, никелевые ВЭС, в особенности сплавы NiCoFeCr и NiCoFeCrMn показали более высокую устойчивость к распуханию, образованию блистеров по сравнению с чистым Ni и аустенитными сталями.
Было обнаружено, что при облучении ионами He, в ВЭС FeCoNiCr образуются гелиевые пузырьки, как и в сталях, но их численная плотность больше, а размер меньше, чем в чистом никеле или сталях [10]. Было показано, что при облучении ионами гелия, размер гелиевых пузырьков растет с температурой в ВЭС на основе Ni/Co/Fe/Cr, а численная плотность данных пузырьков уменьшается [34, 39, 61]. При сравнительно низких температурах, диффузия гелия в ВЭС, чистом Ni и аустенитной стали происходит по схожему механизму замены собственных межузельных атомов и гелия, но доля гелия, диффундирующего в пузырьки в ВЭС меньше чем в Ni, что может вызываться искажением решетки и разупорядоченностью раствора [62]. 
При облучении ионами гелия с энергией около 275 кэВ с флюенсом 5,14×1016 см-2 и температурами от 523 К до 673 К, что соответствует диапазону температур работы легководных реакторов, в FeCoNiCr плотность гелиевых пузырьков уменьшается с ростом температуры, и пузырьки распределяются по большей глубине [62]. При облучении ионами He с увеличением температур от 523 К до 673 К средний размер пузырьков гелия в FeCoNiCr увеличивается с 0,6 до 1,0 нм [62], а при росте температур от 773 К до 973 К размер пузырьков в FeCoNiCr растет с 2 до 4 нм, но остается меньше, чем в чистом Ni [39]. Кроме того, при облучении ВЭС FeCoNiCr и чистого Ni ионами He с энергией 2МэВ в диапазоне температур 773-973 К размер пузырьков гелия в ВЭС оставался меньшим чем размер пузырьков в Ni, а их численная плотность в ВЭС была выше при всех температурах [39]. Исследования выявили, что диффузия гелия, и соответственно образование пузырьков, переходит от механизма, основанного на замене межузельных атомов (МУА) к вакансионному с повышением температуры [39, 62].  Предполагается, что при высоких температурах 773-973 К и высокой энергии ионов гелия, диффузия гелия и образование пузырьков в ВЭС замедляется из-за подавления образования тепловых вакансий и усиления рекомбинации дефектов [39]. 
[bookmark: _Hlk162439091][bookmark: _Hlk126501208]В пятикомпонентных ВЭС на основе никеля также размер гелиевых пузырьков растет с температурой, а численная плотность данных пузырьков уменьшается, а также была найдена зависимость численной плотности пузырьков от флюенса ионов и температуры при облучении [10]. Исследование пятикомпонентного ВЭС CrMnFeCoNi обнаружило наибольшую плотность пузырьков гелия и дефектов упаковки при облучении ионами He с ускоряющим напряжением 200 кВ с флюенсом 2×1017 см-2 при 723 К (450°C) по сравнению с нержавеющей сталью 304SS и чистым Ni [34]. При этом, при облучении при комнатной температуре размер гелиевых пузырьков в CrMnFeCoNi, стали 304 и Ni приблизительно равны и достигают около 2 нм, а при 723 К они вырастают до диаметра равного 4,0 нм, что почти в 1,8 раз меньше чем в Ni на глубине 400-700 нм, и меньше чем 5,3 нм в стали 304 [34]. Меньший размер пузырьков в CrMnFeCoNi при КТ объясняется тем, что атомы гелия движутся локально и соединяются с вакансиями для создания пузырьков He, но из-за деформированной решетки и более сложной структуры, гелий и вакансии менее подвижны, и пузырьки имеют малый размер, а при повышении температуры до 723 К, диффузия гелия усиливается и размер пузырьков растет [34]. Однако при облучении CoCrFeMnNi и нержавеющей стали 304 (SS304) низкоэнергетическими ионами He с энергией 5 кэВ при температуре 773 К (500°C) и пиковом повреждении 0,5 сна, плотность пузырьков He в CoCrFeMnNi была меньше чем в SS304 [61]. Было обнаружено, что плотность пузырьков гелия в CoCrFeMnNi росла с флюенсом ионов гелия при облучении, но падала с повышением температуры, и достигала 5,2×1023 м-3 при наибольшем флюенсе 2×1016 ионов/см2 [61], что сравнимо с результатами облучения FeCoNiCr при более низких температурах и большей энергии гелия [62]. Хоть вакансии, созданные облучением ионами He, менее подвижны в CrMnFeCoNi [34], но в CoCrFeMnNi могут образоваться стабильные гелий-вакансионные кластеры, которые ухудшают радиационную стойкость данных ВЭС [61]. В пятикомпонентных ВЭС FeCoNiCr с незначительным легированием Al/Cu/Ti в 0,2 мольного соотношения, при облучении ионами He с энергией 2 МэВ при температурах 673-973 К также был обнаружен рост пузырьков гелия и уменьшение плотности с ростом температур [63]. Наименьший размер пузырьков при облучении ионами He при 973 К был обнаружен в FeCoNiCrCu0.2, а наименьшая плотность пузырьков при тех же условиях была обнаружена в FeCoNiCrTi0.2 [63]. В сплаве Кантора, энергии миграции межузельных атомов и вакансий мало различаются или даже пересекаются [10] [64], благодаря чему ускоряется рекомбинация и увеличивается возможность аннигиляции дефектов, что приводит к уменьшению количества дефектов. Утверждалось, что разупорядочение в Сплавах Концентрированных Твердых Растворов (СКТР) и высокоэнтропийных сплавах и локальное атомное окружение влияют на энергии образования и миграции дефектов, созданных облучением, таким образом создавая распределения данных энергий [64] [39]. 
Коэффициент диффузии имплантированного гелия влияет на изменение размера и численной плотности пузырьков, и характеристики пузырьков гелия [56]. В ВЭС, искажение решетки влияет на образование точечных дефектов, и таким образом влияет на энергии миграции, образования дефектов и на сам коэффициент диффузии гелия [10]. Накопление атомов He и образование пузырьков гелия в металлах основано на диффузии гелия, на которую влияют условия облучения, включая температуру, скорость повреждений, скорость образования гелия [39]. Из-за малой растворимости гелия в металлических системах, атомы He диффундируют и образуют кластеры с вакансиями формируя пузырьки [56]. Подвижность и концентрация точечных дефектов влияет на поведения гелия и образование пузырьков [39].  И чистый Ni и FeCoNiCr обладают ГЦК структурой и схожими постоянными решетки, но в диапазоне температур 773-973 К энергия миграции вакансий в ВЭС уступает, а энергия миграции межузельных атомов превышает соответствующим энергиям в никеле [39]. Поэтому различие в подвижности дефектов в ВЭС будет меньше, чем в Ni, а из-за рекомбинации, концентрация вакансий в FeCoNiCr будет меньше, чем в никеле [39]. Также, с увеличением температуры, концентрация вакансий уменьшится еще больше [39]. Утверждается, что при температуре полуплавления ВЭС и скорости повреждений 10-4 сна/с (на пике), основным механизмом диффузии He является вакансионный, где коэффициент диффузии гелия пропорционален концентрации вакансий [39]. Из моделей развития пузырьков гелия [54, Trinkaus, 2003], было предложено использовать двухатомную модель нуклеации из-за температуры полуплавления ВЭС, которая считается сравнительно низкой температурой облучения и скорости имплантации гелия 2 appm/секунду (атомов на миллион в секунду) [39]. Таким образом, по двухатомной модели нуклеации, было подтверждено, что благодаря отличающимся энергиям миграции и образования вакансий, малой концентрации вакансий, коэффициент диффузии в ВЭС увеличивается с температурой [39, 54]. Благодаря влиянию коэффициента диффузии гелия, радиус пузырьков увеличивается, и численная плотность уменьшается с ростом температуры облучения, а уменьшенный коэффициент диффузии объясняет меньший размер пузырьков и их большую плотность в ВЭС, чем в чистом Ni [39]. Замедленную диффузию в ВЭС связывают с искажением решетки и полями напряжений между атомами в решетке [39]. С увеличением температуры облучения, увеличивается разрыв в энергии образования вакансий в Ni и FeCoNiCr, и тепловые вакансии больше влияют на диффузию гелия и производство пузырьков, а так как тепловые вакансии менее доступны в ВЭС, образование пузырьков гелия будет ослаблено в ВЭС [39].
Образование пузырьков гелия приводит к пустотному распуханию и увеличению твердости, что может привести к охрупчиванию и уменьшению пластичности [7]. При температурах 0,3-0,6 Тпл (466-932К, Тпл = 1553 К для сплава Кантора), интенсивнее проявляется объемное распухание, которое следует за скоплением радиационных вакансий и ростом пустот [10]. Утверждается, что в сплавах Кантора, объемное распухание существенно меньше, чем в обычных ГЦК сплавах и производных ВЭС, что может быть связано с более медленной миграцией больших вакансионных кластеров в NiCoFeCrMn, чем в двойных и четверных подсистемах [10]. Было обнаружено, что пустотное распухание, вызванное образованием гелиевых пузырьков, в CoCrFeMnNi при температуре 773 К и энергии ионов гелия 5 кэВ росло с 0,1 до 1,1% при увеличении флюенса с 3×1015 до 2×1016 ионов/см2, и было лишь на 0,1% меньше чем в стали SS304 во всем промежутке [61]. Однако в ВЭС FeCoNiCrTi0.2, где наблюдалось наибольшее распухание по сравнению с другими четырех- и пятикомпонентными ВЭС [63] при облучении ионами He с более высокой энергией 2МэВ при схожем флюенсе 1,52×1016 ионов/см2 и той же температуре 773 К, распухание достигает 0,192%, что меньше чем 1,1% в CoCrFeMnNi [61]. Исследователи Da Chen и др. [63] выявили, что в FeCoNiCr и сплавах на его основе с добавкой Ti, Al, Cu распухание, связанное с образованием пузырьков He растет с температурой с 673 К до 973 К, и в общем радиационное распухание в пятикомпонентных незначительно легированных ВЭС превышает распухание в четырехкомпонентном ВЭС FeCoNiCr, равное 0,314% при 973 К [63]. Но при температуре облучения 973 К в сплаве FeCoNiCrCu0.2 распухание равно 0,265%, что является наименьшим по сравнению с FeCoNiCr и ВЭС FeCoNiCr(Al/Ti)0.2, и это связывают с наименьшим размером пузырьков гелия в FeCoNiCrCu0.2 [63].
[bookmark: _Hlk126108720]Увеличение твёрдости ВЭС на основе никеля, при облучении ионами гелия, а также тяжелыми ионами, менее выражено, чем в чистых металлах или сталях. При облучении ионами He с ускоряющим напряжением 200 кВ при КТ с флюенсом 2×1017 ионов/см2, твёрдость всех образцов повысилась: сталь 304SS и ВЭС упрочнились на схожую величину – 57% и 69% соответственно, а Ni – на 103% от исходных; при облучении при 723 К твёрдость стали и ВЭС увеличилась на 5% и 11% от облученных при КТ, твёрдость никеля уменьшилась на 18%  [34]. Таким образом, CrMnFeCoNi проявил большую устойчивость к упрочнению при низкотемпературном облучении, чем Ni, однако меньшую, чем сталь 304SS и Ni при 723 К [34]. Было выдвинуто предположение, что увеличение твердости материалов связано с большим размером пузырьков гелия и их плотностью в материале после облучения так как пузырьки предотвращают скольжение дислокаций [34]. Увеличение твердости стали и CrMnFeCoNi также вероятно связано с более высокой плотностью дефектов упаковки [34]. При облучении ВЭС NiCoCrFePd ионами Xe3+ с энергией 1,05 МэВ и флюенсом 1-9×1016 ионов/см2, ГЦК структура сохранялась [65]. Было продемонстрировано, что твердость NiCoCrFePd при низком флюенсе 1×1016 ионов/см2 резко увеличивалась на 57% до около 4,6 ГПа по сравнению с необлученным образцом ВЭС, что объясняется генерацией вакансий при низком флюенсе, но при увеличении флюенса до 3× 1016 ионов/см2 и 9×1016 ионов/см2 твердость ВЭС упала до около 4 ГПа, что объясняется рекомбинацией дефектов и рекристаллизацией при высоком флюенсе [65]. Распухание в Al0.1CoCrFeNi с ГЦК структурой при облучении до 1×1016 ионов/см2 было наименьшим, хотя расчетное повреждение было выше, чем у Al0.75CoCrFeNi (ГЦК+ОЦК) и Al1.5CoCrFeNi (ОЦК), что противоречит тому, что в обычных материалах объёмное распухание больше в ГЦК структуре, чем в ОЦК структуре [5]. Было показано, что объёмное распухание при больших повреждениях в области 50 сна при КТ в данных трех сплавах AlxCoCrFeNi находится в диапазоне 1,25-6,25%, что существенно меньше чем в конструкционных материалах Fe-15Cr-20Ni (30%) при 675 °C, Zr при 450 °C (около 3%) стали M 316 при 500 °C (около 18%) [5]. 
Устойчивость к радиационной сегрегации у ВЭС CoCrFeNi, CoCrFeMnNi выше, чем у традиционных конструкционных материалов, таких как сталь 304 и сплав Fe-Ni-Cr [10, 48].  Но исследования радиационной сегрегации ВЭС при облучении ионами гелия встречаются реже, чем при облучении более тяжелыми ионами [10]. Например, при облучении Al1.5CoCrFeNi ионами Au большее распухание в нём по сравнению с тем же сплавом с меньшим содержанием алюминия исследователи связывают с сегрегацией элементов, на которую могут указывать множество тёмных пятен на снимках ПЭМ [5]. При облучении ионами Ni с энергиями 2-16 МэВ c флюенсами 1,16×1014 - 5×1014 ионов/см2 однофазных концентрированных твердых растворов (ОФ-КТР) на основе Ni, Co, Fe, Cr, происходит сегрегация атомов Ni около моновакансионных повреждений из-за асимметричной диффузии одного элемента и упорядочивания, уже при начальной дозе радиационных повреждений менее 1 сна [66]. Сегрегация, по границам зерен вызванная облучением приводит к уменьшению концентрации Mn и увеличению концентраций Ni/Co [10]. Метод РОР уже использовался для анализа распределения элементов по глубине и имплантированных атомов Au в высокоэнтропийной керамике (TiZrHfVNbTa)N [67] и является достаточно эффективным, точным и быстрым методом для неразрушающей оценки распределения элементов в подобных материалах.
В сплаве Кантора, плотность дислокационных петель после облучения выше, а их размер меньше, чем в двойных и четверных подсистемах и обычных ГЦК сплавах [10]. Было обнаружено, что при облучении сплавов CoCrFeMnNi, Al0.3CoCrFeNi и 316H ионами криптона Kr с энергией 1 МэВ при температуре 300С, размеры и плотность дислокационных петель оказались схожими в двух ВЭС и стали, что объясняется тем, что образование петель в ГЦК сплавах при этой температуре происходит в основном из-за каскадной конденсации, где ограничена дальняя диффузия точечных дефектов и медленная диффузия и высокая конфигурационная энтропия ВЭС не играют важной роли [68].
При нагреве без облучения, основная фаза NiCoFeCrMn стабильна, однако при определенных температурах могут образоваться дополнительные фазы и преципитаты, влияние которых на механические характеристики данных ВЭС пока мало изучены.  При отжиге при высоких температурах до 1073 К и 1173 К, сплав Кантора NiCoFeCrMn сохраняет свою структуру ГЦК твердого раствора до 500 дней [10, 69]. Однако в CrMnFeCoNi при длительном отжиге в 500 дней при температуре 773 К образуются три фазы с большой концентрацией Cr, Ni и Mn, Fe и Co [69], а при 973 К возникают преципитаты c большой концентрацией Cr со структурой сигма-фазы [8, 69].
Из обзора имеющихся исследований можно сделать вывод, что радиационная стойкость ВЭС зависит от условий облучения и состава. В некоторых случаях пятикомпонентные ВЭС не показывают явных преимуществ перед четырехкомпонентным энтропийным сплавом и обычными сталями. Таким образом, остается актуальным вопрос изучения радиационной стойкости ВЭС различной сложности и состава, и эталонного образца, такого как никель, при одинаковых наборах условий облучения.


2 МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Образцы сплавов CoCrFeNi, CoCrFeMnNi и никеля в виде слитков были изготовлены в Пекинском Технологическом Институте из металлических порошков высокой чистоты (до 99,9%) методом дугового переплава в атмосфере аргона [70]. Полученные слитки подвергались термической обработке (1150°С, 24 часа) для образования более однородной структуры. Затем материалы подверглись холодной прокатке для создания на 85% более тонких слитков. На завершающем этапе проводился дополнительный отжиг, обеспечивающий снижение остаточных напряжений и ослабление текстурных эффектов [70]. Исследуемые материалы представляли собой параллелепипеды с шириной и длиной 5,0 мм и высотой 1,5 мм [70].
Анализ параметров решетки и фаз был проведен с помощью двух рентгеновских дифрактометров. Первый – это Rigaku Ultima IV с характеристическим рентгеновским излучением CuKα длиной волны λ=0,154179 нм, где съёмка проводилась в режиме скользящих углов. Режим малых углов (скользящих углов) использовался для концентрации исследования на слое поверхности образцов, поврежденном облучением. Второй дифрактометр – это Bruker D8, где съёмка проводилась в режиме Брэгг-Брентано. Определение параметров кристаллической решетки и микродеформаций из данных, полученных на дифрактометре Rigaku, выполнялось с помощью программного обеспечения PDXL, а также для этого использовалось программное обеспечение Profex [71]. Идентификация фазового состава проводилась с использованием баз данных PDF-2 (2013) и Crystallography Open Database (COD). Микронапряжения были рассчитаны, используя метод Вильямсона-Холла [72].  Оценка макронапряжений проводилась методом g-sin2ψ [73]. Здесь микронапряжениями считаются внутренние напряжения на малых масштабах – например, внутри зерен или между зернами, а макронапряжениями считаются внутренние напряжения, которые равномерны на больших масштабах [74, p.264].
Морфологические особенности поверхности образцов изучались с использованием Растровой электронной микроскопии (РЭМ) с регистрацией вторичных электронов. Элементный состав поверхностного слоя был определен методом энерго-дисперсионной спектроскопии (РЭМ-ЭДС) опираясь на интенсивности характеристического рентгеновского излучения. Для этого использовался растровый электронный микроскоп LEO 1455VP сопряженный с полупроводниковым Si(Li) детектором Röntec. Режим работы: ускоряющее напряжение 20 кВ. Относительная погрешность составляла менее 5 %. Вторым микроскопом, использованным в исследовании РЭМ-ЭДС, был Hitachi TM3030 с ускоряющим напряжением равным 15 кВ. Оценка размеров блистеров при облучении была произведена с помощью программного обеспечения ImageJ (версия 1.54d) [75]. Также с помощью Атомно-силового микроскопа (АСМ) Smart-SPM (AIST-NT) был проведен анализ топографии поверхности.
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Рисунок 2.1 – Метод синтеза ВЭС

Примечание – Составлено по данным источника [70]

Для исследования радиационно-индуцированной сегрегации в ВЭС широко применяются методы, основанные на просвечивающей электронной микроскопии [76, 77], а также атомно-зондовая томография (АЗТ) [48] и РЭМ-ЭДС [48]. В настоящей работе параллельно с РЭМ-ЭДС использовалась спектроскопия Резерфордовского обратного рассеяния (РОР), которая вместе с определением элементного состава позволяет изучить распределение элементов по глубине. Метод РОР обеспечивает неразрушающий анализ поверхностных слоёв массивных образцов, позволяет проводить количественные измерения большого количества образцов без использования эталонов [78, 79]. 
Исследования сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi выполнялись на циклотроне ДЦ-60 (АФ ИЯФ, Астана, Казахстан) с использованием коллимированного пучка ионов 14N2+ с энергией 14 МэВ [80-82].  Обратно рассеянные частицы регистрировались поверхностно-барьерным Au-Si детектором при угле рассеяния 160°. Относительная погрешность определения концентраций элементов не превышала 6 % [70]. Площадь детектора РОР составляла 50 мм2, разрешение энергии равнялось 11 кэВ [81]. Использование ионов азота позволяет получить более высокое энергетическое и глубинное разрешение для металлов – от железа до более тяжелого вольфрама по сравнению с ионами гелия [78, 83].
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Рисунок 2.2 – Мишенная камера, используемая на ускорителе ДЦ-60 для анализа элементного состава образцов методом РОР

Примечание – Составлено по данным источника [82]

Обработка экспериментальных спектров проводилась с использованием программного пакета RUMP (Rutherford universal manipulation program) [84]. Описание экспериментальных данных с помощью расчётных спектров RUMP позволяет определять концентрации элементов, строить их профили распределения по глубине и оценивать глубину анализируемого слоя [84]. 
В Таблице 2.1 приведены параметры ионного пучка, применённые при облучении образцов. Облучение ВЭС CoCrFeNi, CoCrFeMnNi и чистого Ni производилось ионами He2+ 40 кэВ на циклотроне ДЦ-60 (Астана, Казахстан) [80], с флюенсом №1 (5×1016 см-2) и флюенсом №2 (2×1017 см-2) при 25°С, и облучение ионами Kr14+ с флюенсом 5×1015 см-2. Скорость набора радиационных повреждений и поток ионов были в пределах значений, приведенных в других исследованиях ВЭС облученных ионами гелия [39] [61] и криптона [68]. Флюенсы ионов гелия были подобраны в связи с порогом для образования блистеров и отшелушивания. Для никеля это составляет 2-3×1017 см-2, а для NiCoFeCr более 5×1017 см-2 [58, 60].
Рисунок 3 показывает схему расположения образцов при облучении при 25°С (КТ) и высокой температуре (ВТ). Также, с помощью мишенного держателя с керамическим нагревателем, показанным на рисунке 3, образцы были облучены ионами Не2+ с флюенсами (2-6)×1017 см-2 при 700°C, и Kr14+ с флюенсом 5×1015 см-2 при такой же температуре.

[image: C:\Users\eug\Бауыржан\ENU docs\ЕНУ диссер 2021\Диссер и положения\Даные диссер\TargetHolders Ру.jpg]
а – держатель для T=25°С, где 1-4 – образцы, 5 – область облучения, 6 – медная основа мишеннного держателя; б – фото держателя для облучения при T=700°C, где 1 – образцы Ni, CoCrFeMnNi, 2 – медная подложка, 3 – молибденовый экран, 4 – керамический нагреватель

Рисунок 2.3 – Схемы мишенных держателей для облучения

Таблица 2.1 – Параметры облучения образцов никеля и ВЭС

	Образцы
	Ион
	Энергия
	Флюенс, см-2
	Температура, °С
	Плотность потока ионов, см-2 с-1
	сна/с

	Все
	He2+
	40 кэВ (20 кэВ/заряд)
	5×1016, 2×1017
	25
	8,4×1012
	9,6×10-4

	Все
	He2+
	40 кэВ (20 кэВ/заряд)
	2×1017
	700
	7,2×1012
	8,3×10-4

	Ni, CoCrFeMnNi
	He2+
	40 кэВ (20 кэВ/заряд)
	4×1017
	700
	7,2×1012
	8,3×10-4

	Ni, CoCrFeMnNi
	He2+
	40 кэВ (20 кэВ/заряд)
	6×1017
	700
	1,03×1013
	1,2×10-3

	Все
	Kr14+
	280 кэВ (20 кэВ/заряд)
	5×1015
	25
	4,5×1011
	3,1×10-3 (Ni), 2,7×10-3 (CoCrFeNi, CoCrFeMnNi)

	Все
	Kr14+
	280 кэВ (20 кэВ/заряд)
	5×1015
	700
	2,4×1011
	1,7×10-3 (Ni), 1,5×10-3 (CoCrFeNi, CoCrFeMnNi)



Сначала был получен равномерный стабильный ток пучка на площади, покрывающей образцы полностью. Ток пучка ионов и флюенс ионов на мишени измерялись с помощью интегратора тока ORTEC модели 439. Мишень охлаждается с помощью трубок водяного охлаждения. Во время взаимодействия ионов с мишенью возникает вторичная электронная эмиссия. Для стабильности пучка ионов на мишени и правильного измерения дозы ионов, попадающих на мишень, используются магнитное поле (при КТ) или запирающее электрическое поле (при высокой температуре облучения). При ВТ облучении, мишень нагревается c помощью керамического нагревателя, который регулируется контроллером температуры Tectra HC 3500. Температура нагревателя измеряется с помощью термопары.
Для расчета радиационных повреждений, концентраций имплантированных ионов и пробега ионов гелия и криптона в ВЭС использовалась программа SRIM-2013 (Stopping and range of ions in Matter) [85]. Термодинамические параметры, включая энтропию смешения, энтальпию смешения, температура плавления, теплопроводность, и другие были рассчитаны в программе HEAPS (The High-Entropy Alloys Predicting Software) основываясь на правиле смесей [86].

3 РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ ИСХОДНЫХ ОБРАЗЦОВ

3.1 Термодинамические параметры
	Термодинамические параметры, влияющие на стабильность ВЭС были рассчитаны по формулам (1.1-1.9) вручную и с помощью программы HEAPS. Из Таблицы 3.1 видно, что данные параметры ВЭС находятся в диапазоне параметров стабильных ГЦК ВЭС, которые были приведены ранее [9]. 
Также, согласно Таблице 3.1, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi – СЭС и ВЭС со стабильной ГЦК фазой. Но при T→0,5 Тпл, могут происходить упорядочивание и образование новых фаз. При более высоких T, например, 800-1000 К основная фаза стабильна [10]. При отжиге при высоких температурах (до 1073 К), сплав Кантора NiCoFeCrMn сохраняет свою структуру ГЦК твердого раствора до 500 дней [69], но распадается на множество фаз при средних температурах (773-973 К) после 500 дней [8, 87]. 
CoCrFeNi и CoCrFeMnNi образуют твердые растворы замещения, так как все составляющие элементы имеют схожую ГЦК структуру кристаллической решетки и образуют твёрдый раствор замещения, соответствуя критериям Юм-Розери [12, 88]. Имеющаяся разница валентности, электроотрицательности и структуры составляющих элементов Ni, Co, Fe, Cr, Mn при различных условиях могут компенсироваться энтропией смешения [9, p.68]

Таблица 3.1 – Термодинамические параметры CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, рассчитанные в HEAPS при T=300 К и данные из исследований

	Сплав
	ΔSсмеш, Дж/(моль×К)
	δ, %
	ΔHсмеш, кДж/моль
	Ω
	VEC

	CoCrFeNi (HEAPS)
	11,39
	0,31
	-3,51
	6,10
	8,14

	CoCrFeMnNi (HEAPS)
	13,34
	3,36
	-4,16
	5,77
	7,96

	CoCrFeNi*
	11,53
	1,06
	-3,75
	5,71
	8,25

	CoCrFeMnNi*
	13,38
	0,92
	-4,16
	5,77
	8,00

	Примечания: 
* – Составлено по данным источника [9, p.25]
δ – размерный фактор, ΔHсмеш – энтальпия смешения, ΔSсмеш – энтропия смешения, Ω параметр, VEC – концентрация валентных электронов



Изучение теплофизических характеристик, таких как теплопроводность, удельная теплоемкость, теплопроводность актуально для материалов ядерных реакторов, так как важно просчитать взаимодействие конструкций при разных температурах, а также материалы в зависимости от свойств могут использоваться как проводники или изоляторы тепла [89].  При прохождении порога в 0,3-0,6 Тпл, где Tпл – температура плавления сплава, в сплавах усиливаются эффекты деградации, такие как радиационная сегрегация, пустотное распухание [7, 10].
Результаты расчётов теплофизических свойств, выполненных в программе HEAPS, были сопоставлены с экспериментальными данными для никеля и ряда сплавов, и представлены в таблице 3.2 и на рисунке 3.2.
Согласно расчётам и литературным данным, CoCrFeNi характеризуется более высокой температурой плавления по сравнению с CoCrFeMnNi, никелем [25] и аустенитной сталью 304 [90]. CoCrFeMnNi имеет вторую наибольшую теплоемкость после стали 304 [27]. В то же время CoCrFeNi демонстрирует теплопроводность сравнимую со сталью 304 [27]. Следует отметить, что расчётные значения теплопроводности ВЭС превышают экспериментально измеренные величины [89].

Таблица 3.2 – Теплофизические параметры ВЭС, расчет в HEAPS при T=300 К

	Сплав
	Tпл, К
	Cp, Дж/(кг×К)
	λ, Вт/(м×К)

	CoCrFeNi (исходный)
	1879
	443,59
	91,5

	CoCrFeMnNi (исходный)
	1796
	447,68
	73,3

	Примечание: Tпл – температура плавления, Cp – удельная теплоемкость при постоянном давлении, λ – теплопроводность



Как видно из Рис.3.1, экспериментальные Tпл ВЭС превосходят аустенитную сталь 304, но уступают сплаву циркония, Ni. Однако температуры плавления CoCrFeNi, CoCrFeMnNi варьируются в разных источниках (1600±25 К, 1700±40 К), но средние значения Tпл (по калориметрии) меньше, чем в рассчитанные по правилу смесей [91]. Стоит отметить, что у сплавов циркония (“zircaloy”) вместо температуры плавления приведена температура ликвидуса (перехода сплава в полностью жидкое состояние), которая может разниться в зависимости от состава, фаз, температуры содержания кислорода и метода измерения, но типовые значения достигают 2136-2243 К [92, p. 242]. Значения теплопроводности циркониевых сплавов тоже разнятся в исследованиях и начинаются около 12 Вт/(м×К) (при температуре среды, около 300 К) до 22,5 Вт/(м×К) (1023 К) [92, p. 225, 93], в некоторых достигая 22 Вт/(м×К) [94], что близко к значению теплопроводности циркония [16]. 
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Рисунок 3.1 – Температуры плавления ВЭС, чистого Ni, аустенитной стали 304 и сплава циркония при Т=300 К

Примечание – Составлено на основании источников [25, 27, 89, 92] и расчета в HEAPS

[image: ]

а – теплопроводность; б - удельная теплоемкость

Рисунок 3.2. – Термодинамические свойства ВЭС, чистого Ni, аустенитной стали 304 и сплава циркония при Т=300 К

Примечание – Составлено на основании источников [25, 27, 89, 92, 93, 95] и расчета в HEAPS

Завышенные значения λ и низкие Cp ВЭС обусловлены использованием правила смеси в HEAPS [86], которое не включает в себя особенности микроструктуры ВЭС. В действительности перенос тепла в ВЭС определяется не только составом, но и рассеянием электронов и фононов на дефектах и локальных искажениях кристаллической решётки [9, 89, 96].
В отличие от чистых металлов, теплопроводность ВЭС сравнительно слабо зависит от температуры, поскольку вклад тепловых колебаний атомов оказывается менее значимым по сравнению с характерными для ВЭС искажениями решётки [9]. Тем не менее для ГЦК-сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi сообщалось о росте теплопроводности примерно в два раза при нагреве от 300 до 1000 К [89].
На рисунке 3.3 представлены значения температуропроводности α, полученные расчётным путём и из литературных данных. Связь между температуропроводностью и теплопроводностью выражается в формуле [89]:

	(3.1)

где λ – теплопроводность (Вт×м-1×К-1); 
ρ – плотность (кг/м3);
c – удельная темлоемкость (Дж/(кг×К)). 
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Рисунок 3.3 – Температуропроводность ВЭС, чистого Ni, аустенитной стали 304 и сплава циркония

Примечание – Составлено на основании источников [25, 27, 89, 92, 93, 95] и расчета в HEAPS

Среди экспериментально исследованных материалов наибольшей температуропроводностью обладает циркониевый сплав. Значения α для CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ниже на 39 % и 45 % соответственно. Высокая температуропроводность циркониевых сплавов объясняет их широкое применение в оболочках твэлов водоохлаждаемых реакторов, однако они подвержены радиационной деформации [2, 7].
Таким образом, CoCrFeNi имеет более высокую температуру плавления, а CoCrFeMnNi превосходит его по теплоемкости. Повышенная температура плавления ВЭС может указывать на потенциально более высокую устойчивость их свойств к воздействию высоких температур и радиационного повреждения по сравнению с никелем и сталью 304. Однако для подтверждения данного предположения необходимы исследования механических и теплофизических свойств после облучения.

3.2 Результаты исследования морфологии и элементного состава исходных образцов
Согласно РЭМ-изображениям, представленным на рисунке 3.4, исходные образцы характеризуются крупнозернистой структурой. Зерна преимущественно представлены в виде многогранников со средним размером зерна, который уменьшается в следующем порядке: Ni> CoCrFeNi> CoCrFeMnNi (200 мкм> 80 мкм> 100 мкм) [70]. Существенных структурных дефектов не обнаружено, однако на поверхности отдельных зерен присутствуют незначительные загрязнения и локальные углубления, вероятно, термомеханического происхождения.
[image: C:\Users\eug\Бауыржан\ENU docs\ЕНУ диссер 2021\Диссер и положения\Даные диссер\Unirrad Ni HEA SEM.jpg]
а – Ni; б – CoCrFeNi; в – CoCrFeMnNi

Рисунок 3.4 – РЭМ-изображения поверхности исходных образцов

Примечание – Составлено по данным источника [70]

Карты распределения элементов, полученные методом РЭМ–ЭДС (рисунок 3.5), свидетельствуют об однородном распределении Ni, Co, Fe, Cr и Mn в приповерхностном слое сплава CoCrFeMnNi. Результаты количественного анализа подтверждают эквиатомный состав исследуемых ВЭС: концентрации элементов составляют около 25 ат.% в CoCrFeNi и 20 ат.% в CoCrFeMnNi [70].
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Рисунок 3.5 – Элементное распределение в исходном CoCrFeMnNi, согласно скану РЭМ-ЭДС

Примечание – Составлено по данным источника [81]

Как видно из карты на рисунке 3.6, полученной с АСМ, на поверхности ВЭСов присутствуют макродефекты. Средняя шероховатость образцов составляет 1,7 и 6,2 нм для сплавов NiCoFeCr и NiCoFeCrMn, соответственно. NiCoFeCr имеет меньший перепад высот до облучения.
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а, б – CoCrFeNi; в, г – CoCrFeMnNi

Рисунок 3.6 – АСМ изображения поверхности образцов

3.3 Результаты исследования структурно-фазового состава исходных образцов
На Рисунках 3.7 и 3.8 показаны рентгенограммы чистого Ni и ВЭС NiCoFeCr, NiCoFeCrMn (альтернативное написание CoCrFeNi и CoCrFeMnNi). ВЭС образуют твердые растворы (Co, Cr, Fe, Ni) и (Co, Cr, Fe, Mn, Ni). Пики ВЭС смещены в сторону меньших углов относительно пиков Ni, что означает деформацию решетки и большую величину параметра решетки. Все элементы имеют ГЦК структуру решетки. Пики твердого раствора на рентгенограммах согласуются с пиками, полученными в других исследованиях ВЭС [97, 98].
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Рисунок 3.7 – Рентгенограммы GIXRD необлученных Ni и ВЭС
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Рисунок 3.8 – Рентгенограммы GIXRD необлученных Ni и ВЭС: увеличение для наиболее интенсивных пиков

На рисунке 3.9 показана рентгенограмма CoCrFeMnNi. Пики твердого раствора (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) находятся между пиками составляющих элементов Ni (COD 00-901-3031), Co (COD 00-901-2934), Fe (COD 00-900-8469), Cr (COD 00-153-4885), Mn (COD 00-900-8589). Все элементы имеют ГЦК структуру решетки с группой Fm-3m, кроме Mn с кубической структурой, принадлежащей к пространственной группе I -4 3 m.
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Рисунок 3.9 – Участок рентгенограммы необлученного образца ВЭС CoCrFeMnNi, полученной при малом угле съемки равном 1°

В таблице 3.3 приведены значения глубины слоя, который анализируется методом GIXRD для углов дифракции 2θ до 100°. В таблице 4 првиедены параметры кристаллической решётки необлученных образцов. Наибольший параметр установлен для CoCrFeMnNi, что вероятно связано с наличием атомов с большим радиусом, чем у Ni, и большим искажением решетки ВЭС.

Таблица 3.3 – Максимальная глубина анализируемого слоя образцов для GIXRD

	Образец
	Угол скольжения (градусов) (глубина слоя (нм)) 

	Ni
	0,084° (77 нм)
	0,25° (228 нм)

	CoCrFeNi
	0,39° (78 нм)
	1,19° (234 нм)

	CoCrFeMnNi
	0,39° (77 нм)
	1,20° (234 нм)



Таблица 3.4 – Параметр кристаллической решётки исходных образцов

	Образец
	Ni
	CoCrFeNi
	CoCrFeMnNi

	Параметр решетки (нм)
	0,35217±0,00003 
	0,35716±0,00009 
	0,35987±0,00009 




4 ИССЛЕДОВАНИЕ МОРФОЛОГИИ, ЭЛЕМЕНТНОГО СОСТАВА, СТРУКТУРЫ И ФАЗОВОГО СОСТАВА COCRFENI, COCRFEMNNI, ОБЛУЧЕННЫХ ИОНАМИ ГЕЛИЯ ПРИ 25°C

С целью изучения развития радиационных дефектов, структуры и состава с флюенсом образцы ВЭС и никеля были облучены ионами He2+ с энергией 40 кэВ с флюенсами 5×1016 см-2 и 2×1017 см-2 при 25°С. Были проанализированы изменения элементного содержания, структурных параметров, макро- и микронапряжений в ВЭС в результате облучения. Далее в тексте могут использоваться альтернативное название сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi – NiCoFeCr и NiCoFeCrMn соответственно.
Предварительно была проведена оценка величины и профиля радиационных повреждений с помощью программы SRIM-2013 по модели Кинчина-Пиза [85]. Для расчета радиационных повреждений энергия смещения ионов была взята равной Ed=25 эВ, а энергия поверхностной связи и энергия связи решетки были приравнены к нулю [99]. Количество ионов, использованное в программе для оценки концентрации вакансий и смещений-на-атом составляло 10 000. На рисунке 4.1 представлены расчётные распределения имплантированных частиц и радиационных повреждений в образцах, облученных ионами He2+ с энергией 40 кэВ) [70]. 
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а – распределение имплантированного гелия; б – распределение дозы радиационных повреждений

Рисунок 4.1 – Результаты расчётов в программе SRIM для облучения Ni и ВЭС ионами He2+ (40 кэВ)

Примечания
1 Составлено по данным источника [70]
2 Область 1 соответствует глубине до расчетного пика повреждений, область 2 соответствует пику повреждений/имплантации гелия

Согласно расчётам (рисунок 4.1), увеличение флюенса от 5×1016 и 2×1017 см-2 приводит к к росту максимальной концентрации имплантированного гелия с 4,3 до 16 ат.% и повреждающей дозы с 5,7 до 23 сна. Пик радиационных повреждений локализован на глубине около 146 нм, соответствующей проективному пробегу ионов. Средние потери энергии составляют порядка 0,22 кэВ/нм, при этом основной вклад (~95 %) вносит электронное торможение [70].
На рисунке 4.2 показаны потери энергии ионов в ВЭС, рассчитанные в SRIM, которые показали, что при энергии 280 кэВ в ВЭС преобладают потери на ядерное торможение ионов в материале.
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а – Ni; б – CoCrFeNi; в – CoCrFeMnNi
Рисунок 4.2 – Удельные потери энергии ионов He 
Примечание – (dE/dx)e – электронные потери, (dE/dx)n – ядерные потери

Для рентгеноструктурного анализа (GIXRD) облученных ионами He2+ образцов Ni и ВЭС были выбраны две характерные области: область 1 с глубиной анализа около 100 нм и область 2 с глубиной анализа около 300 нм. Первая соответствует зоне повышенных радиационных повреждений, а вторая включает максимум концентрации имплантированного гелия [70].
Как показано на рисунке 4.3, сравнение морфологии поверхности исходных образцов и облученных ионами гелия с максимальным флюенсом (2×1017 см-2, 25°С) с помощью РЭМ выявило отсутствие следов радиационно-индуцированных эрозии и блистеринга ВЭС, что подтверждает устойчивость микроструктуры поверхности ВЭС к облучению ионами гелия [70]. Как показано на рисунке 4.3 (г), в образцах Ni при флюенсе 2×1017 см-2 обнаружено формирование блистеров с диаметром около 7-11 мкм [70]. При этом при флюенсе 5×1016 см-2 формирование блистеров в образцах никеля не обнаружено.
Анализ с помощью метода РОР (рисунок 4.4) установил, что в исходных сплавах CoCrFeNi и CoCrFeMnNi элементы распределены по глубине однородно. Точное описание экспериментальных спектров кривыми в RUMP, рассчитанными для однородного распределение Ni, Co, Fe, Cr и Mn в исследованных образцах подтверждает отсутствие выраженной сегрегации [70]. Незначительные расхождения между экспериментальными и расчётными спектрами обусловлены ограниченным разрешением метода при анализе многокомпонентных систем, содержащих элементы с близкими атомными массами [78]. Относительная погрешность определения концентраций элементов не превышала 6 % [70].
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а-в – исходные образцы; г-е – облученные ионами He2+ (2×1017 cm-2); а, г – Ni, б, д – CoCrFeNi; в, е – CoCrFeMnNi

Рисунок 4.3 – РЭМ-изображения поверхности образцов

Примечание – Составлено по данным источника [70]

Сравнение данных РОР и ЭДС (таблицы 4.1 и 4.2) демонстрирует удовлетворительное согласие результатов, подтверждая эквиатомный состав исходных сплавов [70, 81]. Наблюдаемые различия в концентрациях отдельных элементов могут быть связаны с различной глубиной анализа методов, особенностями обработки спектров, влиянием поверхностных загрязнений и близостью масс ряда компонентов ВЭС [78, 81].
Кроме того, на рисунке 4.5 представлено сравнение изменений концентраций в зависимости от флюенса ионов гелия (согласно методу РОР) с двумя другими исследованиями сегрегации в ВЭС, где было проведено облучение ионами Ni. Изменение концентрации элементов вычислялось по формуле:

	(4.1)

где cисх – концентрация элемента в необлученном образце (ат.%); 
cоблуч – концентрация элемента в облученном образце (ат.%).
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а-в – CoCrFeNi; г-е – CoCrFeMnNi; а, г – исходные; б, д – облученные ионами He2+ 40 кэВ с флюенсом 5×1016 см-2; в, е – 2×1017 см-2

Рисунок 4.4 – Спектры РОР

Примечания
1. Составлено по данным источника [70]
2. Красная линия – спектр RUMP, черная линия – экспериментальный РОР спектр

Таблица 4.1 – Элементный состав ВЭС CoCrFeNi, до и после облучения ионами He2+ с энергией 40 кэВ, измеренный с помощью РОР и ЭДС

	Образцы
	Концентрация элементов, ат.%

	
	Ni
	Co
	Fe
	Cr

	CoCrFeNi (исходный) (РОР)
	17,9±1,1
	28,9±1,7
	26,2±1,6
	26,0±1,6

	CoCrFeNi (5×1016 см-2) (РОР)
	19,8±1,2
	27,5±1,7
	27,7±1,7
	25,0±1,5

	CoCrFeNi (2×1017 см-2) (РОР)
	18,5±1,1
	31,0±1,9
	25,0±1,5
	25,5±1,5

	CoCrFeNi (исходный) (ЭДС)
	24,32±1,22
	24,69±1,23
	25,27±1,26
	25,72±1,29

	CoCrFeNi (5×1016 см-2) (ЭДС)
	24,41±1,22
	24,84±1,24
	24,98±1,25
	25,78±1,29

	CoCrFeNi (2×1017 см-2) (ЭДС)
	24,40±1,22
	24,61±1,23
	25,46±1,27
	25,52±1,28

	Примечание – Составлено по данным источника [81]




Таблица 4.2 – Элементный состав ВЭС CoCrFeMnNi, до и после облучения ионами He2+ с энергией 40 кэВ, измеренный с помощью РОР и ЭДС

	Образцы
	Концентрация элементов, ат.%

	
	Ni
	Co
	Fe
	Cr
	Mn

	CoCrFeMnNi (исходный) (РОР)
	17,9±1,1
	22,3±1,3
	17,9±1,1
	20,0±1,2
	21,9±1,3

	CoCrFeMnNi (5×1016 см-2) (РОР)
	19,6±1,2
	18,8±1,1
	18,3±1,1
	21,3±1,3
	22,0±1,3

	CoCrFeMnNi (2×1017 см-2) (РОР)
	21,0±1,3
	19,7±1,2
	20,6±1,2
	18,4±1,1
	20,3±1,2

	CoCrFeMnNi (исходный) (ЭДС)
	19,78±0,20
	19,52±0,20
	19,80±0,20
	20,34±0,20
	20,56±0,21

	CoCrFeMnNi (5×1016 см-2) (ЭДС)
	19,45±0,19
	19,73±0,20
	20,04±0,20
	20,36±0,20
	20,42±0,20

	CoCrFeMnNi (2×1017 см-2) (ЭДС)
	19,46±0,19
	19,63±0,20
	19,79±0,20
	20,49±0,20
	20,63±0,21

	Примечание – Составлено по данным источника [81]
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а – CoCrFeNi; б – CoCrFeMnNi

Рисунок 4.5 – Изменения концентраций при облучении ионами гелия (40 кэВ): сравнение результатов РОР с исследованиями

Примечания
1. Составлено по данным источников [76, 77, 81]
2. Флюенс 1 – 5×1016 см-2, флюенс 2 – 2×1017 см-2

Анализ облучённых образцов показал, что воздействие ионов гелия при 25 °C вызывает лишь незначительные изменения элементного состава. Диапазон изменений концентраций в CoCrFeMnNi составляет примерно 0,5-17 % (0,1-3,1 ат.%), тогда как в CoCrFeNi он ограничен 2-11 % (0,5-1,9 ат.%) [81]. Для CoCrFeNi отклонения концентраций не превышают 10 %, а для CoCrFeMnNi составляют 15-17%. С увеличением флюенса более выраженная радиационно-стимулированная сегрегация наблюдается в CoCrFeMnNi по сравнению с CoCrFeNi. Наиболее заметное изменение связано с увеличением содержания Ni в CoCrFeMnNi на 3,1 ат.% при флюенсе 2×1017 см-2 [81].
Относительно слабое изменение концентраций Cr и Mn при по сравнению с Ni, Co может быть связано с различиями в их диффузионной подвижности, связанной с радиационными дефектами, а также с влиянием высокого искажения решетки ВЭС, способствующей рекомбинации точечных дефектов и ограничению их миграции [10].
Отмеченные изменения существенно меньше, чем в ряде работ по облучению аналогичных сплавов ионами Ni при сопоставимых дозах [76, 77]. Это может быть связано с более низкой температурой эксперимента, различием каскадов смещений для гелия и более тяжелых ионов металлов, а также анализом сегрегации в поверхностном слое, а не локальных областей эффективных стоков дефектов [81].
Несмотря на указанные изменения, распределение элементов по глубине остаётся практически однородным, а состав сплавов сохраняется близким к эквиатомному. Это свидетельствует о высокой устойчивости CoCrFeNi и CoCrFeMnNi к радиационно-стимулированной сегрегации в исследованных условиях облучения [81].
В рамках исследования, рентгеноструктурный анализ показал, что при облучении ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ионами гелия, фазовый состав не меняется и сохраняется стабильная фаза ГЦК твердого раствора. Результаты исследования фазового состава исходных образцов представлены на рисунке 4.6. 
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а – Ni; б – CoCrFeNi, в – CoCrFeMnNi

Рисунок 4.6 – Рентгенограммы исходных и облученных He2+ (2×1017 см-2) образцов, снятые при различных углах падения рентгеновского излучения α

Примечания
1. Составлено по данным источника [70]
2. Звездочкой * отмечено плечо асимметричных дифракционных пиков

Рентгенограммы получены под малыми углом падения рентгеновского излучения α= 0,084, 0,25, 0,39, 1,19 и 1,20° для Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, соответственно. Углы α= 0,084, 0,39° соответствуют глубине проникновения излучения равной 100 нм, а α= 0,25, 1,19 и 1,20° – глубине 300 нм [70].
Рентгеноструктурный анализ установил стабильность фаз твердого раствора в обоих ВЭС. Дифракционные пики основных фаз твердого раствора (Co, Cr, Fe, Ni), (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) сохраняются, а дополнительные пики, соответствующие новым фазам, не обнаружены. Это свидетельствует о высокой радиационной стойкости фазового состава ВЭС к облучению ионами гелия с флюенсом до 2×1017 см-2 [70].
Но при облучении ионами гелия наблюдается сдвиг пиков основных фаз в сторону меньших углов для флюенса 5×1016 см-2, что указывает на деформацию кристаллической решетки, связанной с накоплением радиационных дефектов при облучении и имплантации атомов гелия [37]. 
Изменение параметра кристаллической решётки вычислялось по формуле:

		(4.2)

где aисх – параметр решётки в необлученном образце (нм); 
aоблуч – параметр решётки в облученном образце (нм).
Рассчитанные из рентгенограмм относительные изменения параметра решетки увеличивались с ростом флюенса от 5×1016 до 2×1017 см-2 и равнялись 0,16% и 0,24% при максимальном флюенсе для CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно [70]. В случае никеля фиксируется противоположный эффект — уменьшение параметра решётки на 0,15 % при максимальном флюенсе [70]. Увеличение параметра решетки ВЭС обусловлено процессами накопления радиационных дефектов и их кластеров, в том числе гелий-вакансионных комплексов. Более выраженное увеличение параметра решётки в CoCrFeMnNi по сравнению с CoCrFeNi согласуется с ранее опубликованными данными [100].
Анализ рентгенограмм (рисунок 4.6) показал появление асимметрии пиков в области больших глубин (α = 1,19–1,20°, область 2) при флюенсе 2×1017 см-2. Наблюдаемое «плечо» со стороны меньших углов 2θ предположительно обусловлено сигналом от сильно деформированной области, соответствующей максимальной концентрации имплантированного гелия [70]. Для никеля формирование асимметричного профиля дифракционного пика вероятно связано с вкладом как поверхностной зоны, так и более глубокой области имплантации. При этом из-за малого угла падения (0,084°) и наличия поверхностных блистеров точное определение эффективной глубины анализа для никеля затруднено [70].
Для оценки возможного изменения внутренних напряжений после облучения были проведены исследования макронапряжений в образцах, используя метод g-sin2ψ. Результаты определения остаточных напряжений в исходных и облученных образцах при α=0,084 и 0,39° (область 1) и 0,25 и 1,19, 1,20° (область 2), рассчитанные для ориентации (111), представлены на рисунке 4.7. Получено, что в необлученных Ni и сплавах CoCrFeNi и CoCrFeMnNi формируются растягивающие напряжения, составляющие 26±2, 103±10 и 44±5 МПа, соответственно. На рисунках 4.8 и 4.9 показано, что рассчитанные методом Холла микронапряжения и плотность дислокаций составили 1.05±0.12 ГПа и (0,33±0,04)×1012 см-2, 1,05±0,15 ГПа и (0,26±0,05)×1012 см-2, 0,88±0,15 ГПа и (0,234±0,05)×1012 см-2 для Ni и сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, соответственно. Образование растягивающих напряжений связано с холодной прокаткой в процессе формирования ВЭС [70].
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а – область 1 (100 нм); б – область 2 (300 нм)

Рисунок 4.7 – Макронапряжения в исходных и облученных ионами He2+ (40 кэВ) образцах Ni и ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi

Примечание – Составлено по данным источника [70]

Как видно из рисунка 4.7 облучение ионами гелия ВЭС приводит к изменению напряжений с растягивающих (исходные) на сжимающие (облученные). Уже при флюенсе 5×1016 см-2 уровень сжимающих макронапряжений составляет 100-150 МПа. С увеличением флюенса ионов 5×1016 см-2 гелия до 2×1017 см-2 уровень сжимающих напряжений увеличивается. Максимальные макронапряжения в области 1 составляют -268 МПа, а в области 2 они равны -657 МПа. Облучение же никеля приводит к уменьшению растягивающий напряжений, а при флюенсе 2×1017 см-2 к формированию невысокого уровня сжимающих напряжений около 30-50 МПа. Из рисунка 4.7 видно, что при флюенсе 5×1016 см-2 уровни напряжений в областях 1 и 2 близки, а при флюенсе 2×1017 см-2 напряжения в области 2 в 2.2-2.5 раз выше. Это свидетельствует о том, что в области максимальной концентрации гелия с ростом флюенса резко возрастает плотность гелий-вакансионных кластеров, что связано с увеличением концентрации имплантированного гелия [53, 56].
Важным моментом является сравнение поведения макронапряжений в ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi. Как видно из рисунка 4.7 уровень напряжений в сплавах CoCrFeMnNi выше, и они быстрее растут с увеличением флюенса, чем в CoCrFeNi. Это вероятно обусловлено более высокой плотностью и низкой подвижностью радиационных дефектов, включая гелий-вакансионные кластеры в ВЭС CoCrFeMnNi по сравнению с четырехкомпонентным эквиатомным сплавом, о чём сообщается в других исследованиях радиационной стойкости подобных ВЭС [100-104].

[image: ]

а – область 1 (100 нм); б – область 2 (300 нм)

Рисунок 4.8 – Микронапряжения в исходных и облученных ионами He2+ (40 кэВ) образцах Ni и ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi

Примечание – Составлено по данным источника [70]

Анализ микронапряжений облученных образцов, изображенных на рисунке 4.8, показал, что облучение ионами гелия ВЭС приводит к росту уровня сжимающих микронапряжений. Увеличение флюенса также приводит к росту уровня сжимающих микронапряжений. Поведение микронапряжений в облученных ВЭС коррелирует с изменениями макронапряжений. В области 1 микронапряжения в ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi в пределах погрешности совпадают, в области 2 значительно возрастают. При этом уровень микронапряжений в ВЭС CoCrFeMnNi выше, чем в CoCrFeNi, что хорошо согласуется с данными по макронапряжениям. Следует также отметить более низкий уровень микронапряжений в образцах Ni по сравнению с ВЭС при облучении ионами гелия с флюенсом 5×1016 см-2, что может быть связано с формированием более крупных гелий-вакансионных кластеров и низкой их плотностью [105]. Дальнейшее увеличение флюенса приводит к формированию гелиевых пузырей их росту и формированию блистеров (рисунок 4.3 г).
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а – область 1 (100 нм); б – область 2 (300 нм)

Рисунок 4.9 – Плотность дислокаций в исходных и облученных ионами He2+ (40 кэВ) образцах Ni и ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi

Примечание – Составлено по данным источника [70]

Облучение ионами гелия и увеличение флюенса ионов также приводит к росту плотности дислокаций во всех образцах (рисунок 4.9). Для приповерхностной области (до 100 нм) облучение с флюенсом 2×1017 см-2 приводит к увеличению плотности дислокаций в 4-5 раз от значений для необлученных образцов (рисунок 4.9а). При этом для области имплантации гелия (до 300 нм) плотность дислокаций возрастает в 30-60 раз (до 7,8×1012 см-2 и 13,6×1012 см-2) для 2×1017 см-2 (рисунок 4.9б). Значения плотности дислокаций в образцах Ni в 2-3 раза ниже, чем в ВЭС [70].
Результаты анализа макро- и микронапряжений, а также плотности дислокаций указывают на существенное накопление радиационно-индуцированных дефектов в ВЭС при облучении ионами гелия. Несмотря на это, структурно-фазовый состав, элементное распределение и морфология поверхности CoCrFeNi и CoCrFeMnNi остаются стабильными, что свидетельствует об устойчивости ВЭС к радиационной сегрегации и эрозии поверхности при данных условиях облучения (40 кэВ, 25 °C). Блистеры формируются только в никеле при высоких флюенсах, тогда как в ВЭС преобладают процессы накопления точечных дефектов и внутренних напряжений без выраженного поверхностного разрушения [70].
В целом установлено, что основные изменения связаны с формированием и эволюцией дефектной структуры, а также перераспределением внутренних напряжений. При увеличении флюенса наблюдается рост сжимающих макро- и микронапряжений и значительное увеличение плотности дислокаций, наиболее выраженное в области максимальной имплантации гелия. При этом CoCrFeMnNi демонстрирует более высокие уровни напряжений и плотности дислокаций по сравнению с CoCrFeNi, а также более сильную их зависимость от флюенса [70].
Отличия в поведении ВЭС и никеля объясняются особенностями дефектной кинетики и миграции гелия. В никеле гелий характеризуется большей подвижностью и распределяется в более широком объёме, что способствует росту и коалесценции гелий-вакансионных кластеров, и последующему образованию блистеров [106, 107]. В высокоэнтропийных сплавах, напротив, химическая неупорядоченность приводит к широкому распределению энергетических барьеров и усиленной рекомбинации точечных дефектов, а также к снижению подвижности гелия [10, 106]. В результате гелий более накапливается в дефектных областях, что способствует росту внутренних напряжений и плотности дислокаций [37, 70].
Сопоставление результатов выявило, что CoCrFeMnNi характеризуется более высокими значениями макро- и микронапряжений и плотности дислокаций, а также их более сильной зависимостью от флюенса по сравнению с CoCrFeNi.

5 ИССЛЕДОВАНИЕ МОРФОЛОГИИ, ЭЛЕМЕНТНОГО СОСТАВА, СТРУКТУРЫ И ФАЗОВОГО СОСТАВА COCRFENI, COCRFEMNNI, ОБЛУЧЕННЫХ ИОНАМИ КРИПТОНА ПРИ 25°C

На рисунке 5.1 представлены профили имплантированных криптона и гелия, и повреждающей дозы в образцах, последовательно облученных Kr14+ (280 кэВ) и He2+ (40 кэВ) с флюенсами 5×1015 см-2 и 2×1017 см-2 соответственно. Согласно расчётам в SRIM [85] проективный пробег ионов криптона в образцах составляет 59-65 нм, что соответствует проективным пробегам ионов (56-63 нм), а пробег ионов гелия – 137-146 нм [70, 108]. При этом для Kr потери энергии ионов составляют 3,5 кэВ/нм и преобладают ядерные потери (86%), а для ионов He потери энергии составляют 0,22 кэВ/нм и преобладают ионизационные потери (95%) [70, 108]. Аналогично расчёту для гелия, для расчета радиационных повреждений по модели Кинчина-Пиза энергия смещения ионов была взята равной Ed=25 эВ [99], а количество ионов составляло 4000.
Как видно из рисунка 5.1, максимальная концентрация имплантированного иона и повреждающая доза составляют около 1 ат.% и 33 сна, 16 ат.% и 23.2 сна для ионов криптона и гелия, соответственно [108]. На рисунке 5.2 показаны результаты расчёта в SRIM для потерь энергии ионов в ВЭС, которые показали, что при энергии 280 кэВ в ВЭС преобладают потери на ядерное торможение ионов в материале.
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а – Распределение имплантированных ионов; б – распределение дозы радиационных повреждений

Рисунок 5.1 – Результаты расчётов в программе SRIM для облучения Ni и ВЭС ионами криптона и гелия

Примечания
1. Составлено по данным источника [108]
2. Область 1 соответствует глубине расчетного пика повреждений криптона, область 2 соответствует пику имплантации гелия
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а – Ni; б – CoCrFeNi; в – CoCrFeMnNi

Рисунок 5.2 – Удельные потери энергии ионов Kr рассчитанные в SRIM

Примечание – (dE/dx)e – электронные потери; (dE/dx)n – ядерные потери

Рисунок 5.3 показывает снимки, полученные на РЭМ для поверхности образцов никеля и ВЭС после облучения ионами криптона. Результаты исследования элементного состава методом РЭМ-ЭДС исходных сплавов CoCrFeNi, CoCrFeMnNi и облученных ионами криптона приведены на рисунке 5.3 и в таблице 5.1. 
На снимках РЭМ (рисунок 5.3) на поверхностях никеля и ВЭС не были обнаружены крупные скопления дефектов после облучения низкоэнергетическими ионами Kr. Исходя из результатов РЭМ-ЭДС и РОР (рисунки 5.3, 5.4 и таблица 5.1) в поверхностном слое образцов распределение элементов оставалось относительно равномерным. 
Таблица 5.1 показывает, что в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi после облучения ионами Kr14+ возникли относительно небольшие изменения концентрации. При этом, облучение только Kr приводит к небольшому увеличению концентрации Ni (5,1% (1 ат.%)) и Fe (2,0% (0,4 ат.%)) для CoCrFeMnNi и увеличению концентрации Fe (5,1% (0,8 ат.%)) для CoCrFeNi. Концентрации остальных элементов уменьшаются. Изменения концентраций элементов в образцах после облучения могут быть обусловлены миграцией радиационно-индуцированных вакансий/междоузлий.  Атомы железа при достаточно высокой температуре склонны диффундировать через обмен с вакансиями [109]. Радиационная сегрегация в данных ВЭС все еще меньше, чем в других исследованиях [76, 77], где она достигала 8-70%. Однако в данном исследовании анализ РЭМ-ЭДС был ограничен большой глубиной сканирования (до 1 мкм) относительно поврежденного слоя, и схожими массами элементов ВЭС при анализе с помощью РОР. 
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а – Ni; б – CoCrFeNi; в – CoCrFeMnNi

Рисунок 5.3 – РЭМ снимки поверхности образцов, облученных ионами криптона (280 кэВ, 5×1015 см-2, 25°C) и их элементные карты

Примечание – Составлено по данным источника [108]

Таблица 5.1 – Элементный состав ВЭС: до и после облучения ионами криптона и гелия при 25°C, измеренный с помощью РЭМ-ЭДС

	Образец
	Концентрация элементов, ат. %

	
	Co
	Cr
	Fe
	Mn
	Ni

	CoCrFeNi (исходный)
	24,7±0,2
	25,7±0,1
	25,3±0,1
	-
	24,3±0,2

	CoCrFeNi (Kr14+, 5×1015 см-2)
	24,4±0,2
	25,4±0,1
	26,1±0,1
	-
	24,1±0,2

	CoCrFeNi (Kr14+, 5×1015 см-2) и (Не2+, 2×1017 см-2)
	25,8±0,2
	24,4±0,1
	24,9±0,1
	-
	25,1±0,2

	CoCrFeMnNi (исходный)
	19,5±0,2
	20,3±0,1
	19,8±0,1
	20,6±0,1
	19,8±0,2

	CoCrFeMnNi (Kr14+, 5×1015 см-2)
	18,7±0,2
	20,2±0,1
	20,2±0,1
	20,1±0,1
	20,8±0,2

	CoCrFeMnNi (Kr14+, 5×1015 см-2) и (Не2+, 2×1017 см-2)
	20,3±0,2
	21,1±0,1
	19,4±0,1
	20,8±0,1
	19,4±0,2

	Примечание – Составлено по данным источника [108]
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(а, г) – исходные, (б, д) – облученные ионами Kr, (в, е) – облученные Kr+He; (а-в) – CoCrFeNi и (г-е) – CoCrFeMnNi

Рисунок 5.4 –Спектры РОР

Примечания
1. Составлено по данным источника [108].
2. Красная линия – спектр RUMP, черная линия – экспериментальный РОР спектр.

Изменение элементного состава ВЭС после облучения ионами криптона, вероятно, обусловлено радиационно-стимулированной диффузией, связанной с интенсивной генерацией вакансий. Увеличение содержания Fe в сплаве CoCrFeNi может быть связано с вакансионным механизмом обмена атомов раствора и дефектов [76, 109]. Повышение концентрации Ni в сплавах CoCrFeNi и CoCrFeMnNi может быть обусловлено его накоплением в областях с повышенной плотностью радиационных дефектов, включая дислокационные петли [76, 77, 109]. 
Результаты малоугловой рентгеновской дифракции образцов Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi после облучения ионами криптона представлены на рисунке 5.5. Съёмка проводилась при углах падения рентгеновского излучения α = 0,25°, 1,19° и 1,20° для Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно, что обеспечивало анализ поверхностного слоя толщиной около 300 нм. На дифрактограммах облучённых образцов не обнаружено дополнительных дифракционных максимумов, свидетельствующих об образовании новых фаз. Для исследованных ВЭС сохраняется исходная однофазная структура твёрдых растворов.
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а – Ni; б – CoCrFeNi; в – CoCrFeMnNi

Рисунок 5.5 – Рентгенограммы исходных, облученных Kr и последовательно облученных ионами Kr и He образцов, полученных при угле падения рентгеновских лучей α

Примечание – Составлено по данным источника [108]

Вместе с тем облучение ионами Kr14+ смещает угловое положение дифракционных максимумов никеля в область больших углов (рисунок 5.5 а), а для твердых растворов ВЭС – в область меньших углов (рисунок 5.5 б, в). Согласно расчётам, после облучения параметр решётки никеля уменьшается на 0,16 %. В то же время для сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi установлено увеличение параметра решётки на 0,13 и 0,11 % соответственно [108].
Наблюдаемое расширение кристаллической решётки высокоэнтропийных сплавов может быть связано с накоплением радиационных дефектов, включая вакансии и их кластеры, формирующиеся в процессе ионного облучения [100]. Различие в величине изменения параметра решётки для CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, вероятно, обусловлено влиянием исходного искажения кристаллической решётки, характерного для многокомпонентных твёрдых растворов [100].
Для оценки развития дефектной структуры Ni и обоих ВЭС после облучения криптоном были проведены исследования макронапряжений и плотности дислокаций в области максимума повреждений криптона (область 1 — до 100 нм), и в области после данного пика (область 2 — от 100 до 300 нм) на рисунке 3.10. Для оценки макронапряжений в Ni и ВЭС был применен метод g-sin2ψ. На рисунке 5.6 показаны макронапряжения исходных синтезированных и облученных высокоэнтропийных сплавов Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi при α = 0,084°, 0,39° и 0,39° (область 1) и 0,25°, 1,19° и 1,20° (область 2), определенные для плоскости (111).
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а – глубина сканирования – 100 нм, б – 300 нм

Рисунок 5.6 – Макронапряжения в исходных, облученных Kr, облученных ионами He и последовательно облученных ионами Kr и He образцах

Примечание – Составлено по данным источников [70, 108]

Согласно рисунку 5.6а, в приповерхностном слое (до 100 нм) облучение криптоном приводит к увеличению растягивающих макронапряжений в Ni до 174 МПа и уменьшению растягивающих макронапряжений в ВЭС. В CoCrFeNi они снижаются до 62 МПа, в CoCrFeMnNi – до 71 МПа. 
Увеличение параметра решетки ВЭС вероятно связано накоплением точечных дефектов и небольших кластеров дефектов, дислокационных петель [10, 37, 110]. Разницу в изменениях напряжений в приповерхностном слое после облучения Kr можно объяснить накоплением радиационно-индуцированных дефектов в Ni и частичной релаксацией решетки в обоих ВЭС [108].
В области за пиком повреждений (до 300 нм) обнаружено увеличение сжимающих макронапряжений для всех образцов (рисунок 5.6б) в результате облучения Kr. Наибольшая величина сжимающих напряжений наблюдается в CoCrFeNi и составляет около −120 МПа [108]. Согласно расчётам SRIM, в данной области концентрация внедрённого криптона достигает ≈0,2 ат.%, а повреждающая доза не превышает 3 сна. Несмотря на относительно малую дозу повреждений, облучение тяжелыми ионами может привести к формированию кластеров дефектов на глубине, что способствует развитию сжимающих напряжений [10, 37].
Более высокие напряжения в CoCrFeMnNi по сравнению с CoCrFeNi могут быть связаны с замедленной дефектной кинетикой и накоплением большей плотности мелких дефектных кластеров в решётке [10, 37].
Результаты оценки плотности дислокаций (рисунок 5.7) показывают её снижение после облучения криптоном по глубине равной двукратной величине пробега ионов. Плотность дислокаций уменьшается для Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi в 1,2, 1,6 и 2,3 раза соответственно. При этом CoCrFeMnNi сохраняет более высокую плотность дислокаций по сравнению с CoCrFeNi. Значения плотности дислокаций для ВЭС на глубине до 100 нм близки и находятся в пределах погрешности.
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а – область 1 (100 нм); б – область 2 (300 нм)

Рисунок 5.7 – Относительная плотность дислокаций в исходных, облученных Kr, He и последовательно облученных ионами Kr и He образцах

Примечание – Составлено по данным источников [70, 108]

Снижение плотности дислокаций в обеих областях в результате облучения Kr может быть связано с ограниченной генерацией точечных дефектов, способных образовать дислокации и эффективной рекомбинацией тчоеченых дефектов в ВЭС [10]. Дополнительными факторами низкой плотности дислокаций могут служить эффективные стоки в виде исходных дислокаций, что ранее наблюдалось, например, при облучении стали 316L ионами Ne при 313 K [111], а также ограниченная диффузией точечных дефектов в Ni и ВЭС при низкой температуре [68]. 
В результате исследования, установлено, что облучение ионами криптона не приводит к сегрегации или образованию новых фаз, а также разрушению поверхности образцов. Выявлено, что облучение ионами криптона приводит к уменьшению растягивающих напряжений в ВЭС и увеличению в образце никеля в области максимума повреждений ионов криптона. В области за пиком повреждений криптона формируются сжимающие макронапряжения, обусловленные диффузией радиационных дефектов вглубь образца. Облучение ионами криптона приводит к уменьшению значения плотности дислокаций в обоих областях.


6 ИССЛЕДОВАНИЕ МОРФОЛОГИИ, ЭЛЕМЕНТНОГО СОСТАВА, СТРУКТУРЫ И ФАЗОВОГО СОСТАВА COCRFENI, COCRFEMNNI, ОБЛУЧЕННЫХ ИОНАМИ KR И HE ПРИ 25°C

В рамках исследования, было установлено, что при последовательном облучении Kr14+ (280 кэВ, 5×1015 см-2) и He2+ (40 кэВ, 2×1017 см-2) изменения поверхности стали более заметными, а напряжения увеличились по сравнению с результатами для облучения только ионами криптона [108]. 
Согласно данным, представленным в таблице 5.1, облучение ионами Kr и последовательное облучение Kr+He приводят лишь к незначительным изменениям элементного состава сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, не превышающим 6 %. При облучении только ионами криптона наблюдается небольшое увеличение содержания Fe в сплаве CoCrFeNi, а также Fe и Ni в сплаве CoCrFeMnNi [108].
По сравнению с одиночным облучением ионами Kr, при облучении Kr и He радиационная сегрегация в CoCrFeNi в целом усилилась, а в CoCrFeMnNi осталась на том же уровне. Последовательно облучение ионами криптона и гелия увеличивает концентрации Ni (3,3 %) и Co (4,5 %) для CoCrFeNi и концентрации Co (4,1%) и Cr (3,9 %) для CoCrFeMnNi. Накопление атомов Ni, Co вероятно связано с тем, что они движутся с межузельными дефектами и скапливаются около дислокационных петель [76, 109]. Согласно Рисунку 5.7 при последовательном облучении расчетная плотность дислокаций в ВЭС выше, чем при облучении криптоном. Снижение концентраций Cr и Mn вероятно связано с диффузией через радиационно-индуцированные вакансии к стокам, таким как границы зёрен и гелий-вакансионные кластеры [77].
Таким образом, последовательное облучение ионами криптона и гелия при 25°С не приводит к существенному отклонению элементного состава двух ВЭС от эквиатомного.
Анализ профилей распределения элементов методом РОР (рисунок 5.4) и расчёт в SRIM (рисунок 5.1) показывают, что концентрация внедрённого криптона составляет около 0,2–0,7 ат.%, тогда как содержание гелия достигает 4–10 ат.%. Это связано с преобладанием распыления на поверхности над имплантацией при облучении ионами криптона [18, 60].
Исходя из анализа спектров РОР, представленных на рисунке 5.4 значительной сегрегации по глубине образцов в результате последовательного облучения, не было обнаружено. Однако в отличие от систем VCr [112], Hastealloy [113], Ni–Ge–Al [114], в которых ранее наблюдалась выраженная радиационно-индуцированная сегрегация, в исследованных ВЭС после одиночного облучения Kr и последовательного облучения Kr+He существенных изменений формы спектров РОР, таких как существенное изменение выхода обратно рассеянных ионов не выявлено. Исключением является проявление ступенчатой структуры для сигналов Fe, Mn, что может свидетельствовать о незначительном перераспределении элементов в ВЭС после облучения Kr и He [78]. Это указывает на отсутствие развитой сегрегации в пределах чувствительности метода, что может быть обусловлено низкотемпературными условиями облучения и высокой химической неоднородностью исходной многокомпонентной решётки.
Как отмечалось ранее в работе Averback et al. [115], характер дефектообразования при облучении тяжёлыми и лёгкими ионами существенно различается: каскады смещения, формируемые тяжёлыми ионами (Kr), локализованы в более узкой области и сопровождаются более интенсивной рекомбинацией точечных дефектов, тогда как лёгкие ионы (He) формируют более распределённые дефекты с большей глубиной проникновения [108]. Эти особенности могут дополнительно снижать вероятность формирования выраженной радиационно-индуцированной сегрегации в исследованных условиях. 
Рисунок 6.1 демонстрирует формирование поверхностных дефектов после облучения ионами криптона и гелия. В случае никеля (рисунки 6.1а и 6.2) наблюдаются закрытые блистеры со средним диаметром порядка 3,8 мкм, что указывает на интенсивное накопление гелия и развитие подповерхностных газовых пузырьков [108].
В сплаве CoCrFeNi (рисунок 6.1б) блистеры не формируются: вместо этого обнаружены отдельные округлые тёмные области размером 1-1,5 мкм [108]. По данным локального анализа состава в этих областях понижена концентрация Co и повышена концентрация Cr, что может быть связано с радиационно-индуцированной сегрегацией, обусловленной более высокой диффузионной подвижностью Cr путём вакансионного обмена по сравнению с Ni/Co [10, 77].
В CoCrFeMnNi (рисунки 6.1в и 6.2) обнаружены единичные сферические дефекты размером менее 1,3 мкм, а также более крупный дефект (≈3,6 мкм), который может соответствовать вскрытому блистеру [108]. 
В литературе отмечается, что при повышенных температурах в никеле и ВЭС формируется значительное количество газовых пузырьков и блистеров вследствие ускоренной диффузии гелия и вакансий [58, 116]. Появление блистеров в ВЭС может быть связано с предварительным облучением ионами криптона, создающим дополнительный источник вакансий, способствующим образованию гелий-вакансионных кластеров и росту гелиевых пузырьков [117]. Аналогично, было установлено, что увеличение энергии облучения ионами гелия приводило к росту блистеров и образованию микротрещин в ВЭС TaTiNbZr вследствие перенасыщения приповерхностного слоя гелием и формирования подповерхностных пузырьков [118].
Формирование более крупных блистеров в никеле по сравнению с ВЭС может быть связано с большей дозой радиационных повреждений, что прогнозируется расчётами SRIM [108]. Малое количество крупных блистеров в ВЭС, вероятно, обусловлено искажением кристаллической решётки и сниженной подвижностью точечных дефектов, что ограничивает процессы зарождения и роста гелиевых пузырьков [58]. Следует отметить, что признаков отшелушивания поверхности в исследованных образцах не обнаружено. Дополнительные макродефекты на поверхности ВЭС могут быть связаны с присутствием остаточных преципитатов в виде оксида Cr, зафиксированных ранее в сплавах после синтеза [68].
Результаты согласуются с отсутствием выраженного блистеринга при облучении только ионами гелия при 25 °C в обоих ВЭС [70], что указывает на низкую вероятность формирования значительного числа блистеров при данных условиях даже после предварительного накопления повреждений под действием ионов Kr [108].
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а – Ni, б – CoCrFeNi, в – CoCrFeMnNi

Рисунок 6.1 – РЭМ снимки поверхности образцов, последовательно облученных ионами Kr и He, и их соответствующие элементные карты

Примечание – Составлено по данным источника [108]
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а – Ni, б – CoCrFeMnNi, соответствующие рисункам 6.1a и 6.1в

Рисунок 6.2 – Диаметры блистеров на основе анализа РЭМ снимков поверхности, после облучения ионами Kr и He

Примечание – Составлено по данным источника [108]

На рисунке 5.5 представлены рентгенограммы Ni и ВЭС после последовательного облучения ионами криптона и гелия. Измерения выполнены при углах падения α = 0,25°, 1,19° и 1,20°, что соответствует анализу поверхностного слоя толщиной порядка 300 нм для Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно [108]. На рентгенограммах не обнаружены новые рефлексы, что указывает на сохранение начальных однофазных систем.
Как показано на рисунке 5.5, последовательное облучение приводит к сдвигу пиков в сторону больших углов 2θ для никеля, и сдвигу в сторону меньших углов для CoCrFeNi и CoCrFeMnNi. Согласно расчётам, это соответствует уменьшению параметра решетки никеля на 0,15%, увеличению параметра CoCrFeNi на 0,17% и CoCrFeMnNi на 0,37% [108].
Увеличение параметра решётки ВЭС может быть связано с накоплением радиационно-индуцированных точечных дефектов и формированием кластеров вакансий [100]. Более значительное увеличение параметра решётки CoCrFeMnNi по сравнению с CoCrFeNi согласуется с ранее установленным эффектом ограничения расширения за счёт исходной деформации решётки [70]. Уменьшение параметра решётки Ni может быть обусловлено внутренним давлением, создаваемым гелиевыми пузырьками [118].
Для сравнения эволюции дефектных структур после облучения ионами криптона и гелия были изучены макронапряжения и плотности дислокаций в двух характерных областях: зона максимальных радиационных повреждений, формируемых ионами криптона (область 1, до 100 нм) и в области максимальной концентрации имплантированного гелия (область 2, 100–300 нм) [108]. 
Макронапряжения определялись методом g-sin2ψ. На рисунке 5.6 показаны макронапряжения синтезированных и облученных Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi при углах падения рентгеновского излучения α = 0,084°, 0,39° и 0,39° (область 1) и 0,25°, 1,19° и 1,20° (область 2), определенные для плоскости (111). Углы α = 0,084° и 0,39° представляют собой диапазон сканирования, равный 100 нм [108].
Результаты, приведенные на рисунке 5.6 иллюстрируют, что в результате облучения ионами криптона и гелия в приповерхностной области (до 100 нм) в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi растут сжимающие макронапряжения, достигая -54 и -258 МПа соответственно, а в никеле растягивающие макронапряжения уменьшаются до 31 Мпа [108]. Таким образом, вследствие последовательного облучения обнаруженные макронапряжения для Ni и CoCrFeNi приблизительно равны сумме растягивающих и сжимающих напряжений для криптона и гелия соответственно [70]. В то же время в CoCrFeMnNi предварительное облучение ионами криптона приводит к схожим значениям макронапряжений как при облучении только ионами гелия [108]. 
Установлено, что последовательное облучение существенно изменяет внутренние напряжения исследованных материалов. Рисунок 5.6б демонстрирует, что в отличие от одиночного облучения криптоном в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi наблюдается увеличение уровня сжимающих макронапряжений, наиболее выраженное в области максимальной имплантации гелия (до 300 нм) – в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi сжимающие макронапряжения увеличиваются до -300 и -613,5 МПа соответственно [108]. При этом величина сжимающих напряжений в CoCrFeMnNi превышает аналогичные значения для CoCrFeNi. В то же время в Ni сжимающие макронапряжения достигают -131,5 МПа [108].
Предполагается, что изменение напряжений при облучении криптоном и гелием в основном вызвано радиационными повреждениями и имплантацией атомов He. Причиной роста сжимающих напряжений в области имплантации гелия (до 300 нм) в ВЭС может служить совместное воздействие Kr и He, которое способствует росту плотности радиационных дефектов и более интенсивному образованию кластеров гелий-вакансия [115, 117], что в определенной степени аналогично эффекту увеличения флюенса ионов при облучении ионами гелия [70]. Более высокий уровень сжимающих напряжений в CoCrFeMnNi может быть обусловлен замедленной миграцией дефектов и повышенной склонностью к накоплению мелких дефектных кластеров, что ранее отмечалось для ВЭС [10, 37]. Преобладание растягивающих напряжений после облучения двумя типами ионов в Ni вероятно связано с более быстрой диффузией точечных дефектов и атомов гелия, а также образованием блистеров [58, 118].
Изменение плотности дислокаций в Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi в результате различных режимов облучения представлено на рисунке 5.7. Установлено, что воздействие ионов криптона приводит к снижению плотности дислокаций, тогда как облучение гелием вызывает её увеличение [108].
Наиболее значительные изменения наблюдаются после последовательного облучения ионами Kr и He. По сравнению с облучением только криптоном плотность дислокаций возрастает во всех исследованных материалах, причём максимальный эффект наблюдается в ВЭС, особенно в области максимальной имплантации гелия (область 2) [108]. В CoCrFeNi и CoCrFeMnNi плотность дислокаций вырастает в 11,3 раза и 15,3 раза для области имплантации гелия, в то время как в никеле величина вырастает в 2,4 раза от исходной (рисунок 5.7) [108]. Для CoCrFeMnNi значения плотности дислокаций оказываются выше, чем для CoCrFeNi [108].
Как было упомянуто ранее, облучение криптоном создаёт пары Френкеля и дислокации, а последующее облучение ионами гелия способствует развитию как гелий-вакансионных комплексов, так и дислокационных структур [108, 119]. Возможно, аналогично Ni, облученному ионами Kr и He в работе [117], при наличии дополнительных вакансий образование гелий-вакансионных комплексов в меньшей степени зависит от межузельных дефектов, что способствует образованию большего количества дислокаций. Дополнительным фактором может являться сильное искажение кристаллической решётки ВЭС, затрудняющее движение дислокаций и способствующее их накоплению [100].
Несмотря на последовательное облучение ионами криптона и гелия, ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi сохраняют исходный элементный и фазовый состав. На поверхности CoCrFeMnNi наблюдаются единичные блистеры, однако их размеры и количество существенно меньше по сравнению с никелем. 
По сравнению с облучением только ионами криптона последовательное облучение Kr и He приводит к увеличению параметра решётки, росту сжимающих макронапряжений и повышению плотности дислокаций в ВЭС. Наиболее выраженные изменения наблюдаются в области максимальной концентрации имплантированного гелия.
Сопоставление полученных результатов показывает, что сплавы CoCrFeNi и CoCrFeMnNi обладают более значительной способностью к сдерживанию миграции и роста дефектных структур по сравнению с никелем. При этом сплав CoCrFeMnNi характеризуется более высокими значениями макронапряжений и плотности дислокаций.


7 ИССЛЕДОВАНИЕ МОРФОЛОГИИ, ЭЛЕМЕНТНОГО СОСТАВА, СТРУКТУРЫ И ФАЗОВОГО СОСТАВА COCRFENI, COCRFEMNNI, ОБЛУЧЕННЫХ ИОНАМИ HE ПРИ 700°С

7.1 Результаты исследования свойств образцов, облученных ионами He при 700°С с флюенсом 2×1017 см-2
[bookmark: _Hlk190096824]Облучение ионами гелия при температуре 700°С [116], проведенное в рамках исследования, показало, что процесс образования блистеров на поверхности усиливается по сравнению с результатами для облучения ионами гелия при 25°С. В тоже время, макронапряжения являются растягивающими, а значения микронапряжений и плотности дислокаций уступают результатам при 25°С. Стоит отметить, что приведенные ранее расчеты SRIM для комнатной температуры не учитывают влияния нагрева на развитие радиационных повреждений, но определенные ранее области до и после пика имплантации гелия будут ориентировочными для анализа свойств.
Результаты исследования поверхности образцов после высокотемпературного облучения ионами гелия представлены на рисунке 7.1. Как видно из рисунков, на поверхности всех образцов присутствуют блистеры в виде закрытых (светлые пятна) и открытых (темные пятна) блистеров [116]. Это согласуется с утверждением, что в результате облучения ионами гелия при температуре полуплавления, возможно развитие каналов из пузырьков гелия и пористой поверхности вследствие коалесценции и выхода пузырьков на поверхность [60]. Как видно из рисунков 7.1 и 7.2, большая часть блистеров в сплаве CoCrFeNi имеет диаметр 100-400 нм (рисунок 7.2г), тогда как в CoCrFeMnNi большая часть блистеров имеет диаметр 100-300 нм и достигает 400 нм (рисунок 7.2д). Полученные данные свидетельствуют об уменьшении размеров блистеров в сплаве CoCrFeMnNi по сравнению с CoCrFeNi в 1,3 раза от среднего диаметра. При этом в этих сплавах присутствуют и блистеры c диаметром 100 нм и менее. Стоит отметить образование на поверхности ВЭС CoCrFeMnNi вспучиваний c диаметром около 1,4-2 мкм (рисунки 7.1е и 7.2е). Однако анализ изображений, полученных в режиме обратно рассеянных электронов, не указывает на образование под ними газовых полостей. На рисунке 7.1а, г показано, как ориентация зерен никеля влияет на образование в них блистеров (каналов). В левом зерне видны закрытые блистеры диаметром 50-250 нм (белые пятна). Также имеются редкие открытые блистеры (каналы) диаметром, достигающим 350 нм. В правом зерне наблюдаются более крупные блистеры, где значительная их часть имеет диаметр 500-700 нм. В нижнем зерне чаще встречаются блистеры диаметром 150-270 нм [116]. Таким образом, в ВЭС CoCrFeMnNi средний диаметр открытых блистеров (192±63 нм) в 1,3 раза меньше, чем в CoCrFeNi (247±114 нм) и Ni (254±91 нм).
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(а-в) – во вторичных электронах, (г-е) – в обратно рассеянных электронах; а, г – Ni, б, д – CoCrFeNi, в, е – CoCrFeMnNi

Рисунок 7.1 – РЭМ снимки поверхности образцов, облученных ионами гелия с флюенсом 2×1017 см-2 при 700°C

Примечание – Составлено по данным источника [116]
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а – левое зерно Ni (7.1г), б – правое зерно Ni (7.1г), в – нижнее зерно Ni (7.1г), г – CoCrFeNi (7.1д), д – CoCrFeMnNi (7.1е); е – диаметр вспучиваний CoCrFeMnNi (7.1е)

Рисунок 7.2 – Гистограммы диаметров блистеров и вспучиваний при флюенсе ионов гелия 2×1017 см-2 при 700°C

Примечание – Составлено по данным источника [116]
На рисунке 7.2 первые три гистограммы отображают размеры блистеров в различных областях одного образца. Гистограмма на рисунке 7.2г, по-видимому, представляет собой комбинацию двух распределений блистеров в образце CoCrFeNi. Целью построения гистограмм было главным образом сравнение различий в распределении размеров между высокоэнтропийными сплавами и чистым Ni [116].
Бимодальное распределение блистеров для CoCrFeNi облученного гелием может быть связано с комбинированием различных механизмов образования пузырьков в образце, например, газового роста и перенасыщения вакансиями [57] [54]. Часть пузырьков растут за счет поступления атомов гелия и имеют высокое давление, а другая может расти за счет большего количества вакансий и имеет меньшее давление [57] [54]. Например, в работе [120] при облучении двойных никелевых сплавов ионами гелия с энергией 40 кэВ и последующем отжиге при 650°С также обнаружено бимодальное распределение размеров гелиевых пузырьков с пересекающимися горбами для мелких и больших пузырьков.
Результаты исследования элементного состава ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi, облученных ионами He (40 кэВ, 2×1017 см-2, 700°С) представлены в таблице 7.1.

Таблица 7.1 – Элементный состав исходных ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi и облученных ионами гелия при 700°С

	[bookmark: _Hlk206020719]Образец
	Концентрация элементов, ат. %

	
	Co
	Cr
	Fe
	Mn
	Ni

	CoCrFeNi (исходные)
	24,70±0,25
	25,70±0,26
	25,30±0,25
	-
	24,30±0,24

	CoCrFeNi (Не2+, 2×1017 см-2, 700°C)
	24,80±0,25
	25,90±0,26
	24,90±0,25
	-
	24,40±0,24

	CoCrFeMnNi (исходные)
	19,50±0,20
	20,30±0,20
	19,80±0,20
	20,60±0,21
	19,80±0,20

	CoCrFeMnNi (Не2+, 2×1017 см-2, 700°C)
	20,80±0,21
	21,30±0,21
	21,10±0,21
	16,60±0,17
	20,20±0,20

	Примечание – Составлено по данным источника [116]



Как видно из таблицы 7.1, высокотемпературное облучение ионами гелия не приводит к существенному изменению элементного состава сплава CoCrFeNi. При этом облучение сплава CoCrFeMnNi приводит к увеличению концентрации Co, Cr и Fe, малому увеличению концентрации никеля, и уменьшению концентрации марганца на 4 ат.% [116].
На рисунке 7.3 показаны РЭМ-ЭДС карты образцов. На поверхности Ni и обоих ВЭС не обнаружены признаки значительной сегрегации, например, образования преципитатов. Но согласно рисункам 7.3б и 7.3в на поверхности CoCrFeNi и CoCrFeMnNi видны пустоты, которые связаны с образованием блистеров при облучении ионами гелия.
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а – Ni, б – CoCrFeNi, в – CoCrFeMnNi

Рисунок 7.3 – РЭМ изображения поверхности, облученной ионами гелия с флюенсом 2×1017 см-2 при 700°C и их соответствующие элементные карты

Предполагается, что изменения состава ВЭС связаны в основном с образованием радиационных дефектов и их взаимодействием с тепловыми вакансиями. Поскольку на заключительном этапе формирования образцы ВЭС отжигались при температуре 1150 °С в течение 72 ч, то ожидается, что, нагрев до 700°С во время облучения не приведет к существенному изменению их элементного состава (или эти изменения будут в пределах погрешности). Вышесказанное подтверждается результатами статьи [121], в которой показано, что длительный (96 ч) вакуумный отжиг при 1100 °С не приводит к изменению элементного состава ВЭС CoCrFeMnNi. Поэтому предполагается, что изменения состава ВЭС связаны в основном с образованием радиационных дефектов при облучении ионами гелия. В работе [70] авторы показали изменения состава ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi после облучения ионами гелия с энергией 40 кэВ и флюенсами до 2 × 1017 см-2 при 25°С. Величины этих изменений сопоставимы с данными, полученными при высокотемпературном облучении ионами гелия [116].
Незначительное уменьшение концентрации Fe в ВЭС CoCrFeNi (0,4 ат.%), вероятно, обусловлено миграцией атомов Fe из поверхностного слоя в глубь образца за счет обмена с вакансиями из большей глубины, как показано в [109] при облучении NiCoFeCr ионами Ni при температуре 500–580 °C. На диффузию атомов также могут влиять искажение решетки и конфигурация электронов d-оболочки [40]. Кроме того, дислокационные петли, пузырьки гелия и другие скопления дефектов в ВЭС могут влиять на скорость диффузии элементов [76, 122].
Уменьшение концентрации Mn в ВЭС CoCrFeMnNi (4 ат.%), вероятно, связано с радиационно-индуцированными сегрегационными процессами по границам зерен, как показано в [10], где в сплавах Ni–Co–Fe–Cr–Mn при облучении ионами никеля происходит уменьшение концентрации Mn и увеличение концентрации Ni/Co. Более того, в [76] показано, что коэффициенты диффузии по вакансионному механизму в ВЭС CoCrFeNiMn, облученных Ni при температуре 500 °C, уменьшаются от Mn к Cr, Fe и Ni, который наименее подвижен из них с Co, что вызывает резкое уменьшение Mn вблизи границ зерен.
Таким образом, высокотемпературное облучение ионами гелия не приводит к существенному изменению концентрации элементов в облученных образцах.
Результаты исследования кристаллической структуры и фазового состава ВЭС после высокотемпературного облучения ионами гелия представлены на рисунке 7.4. 
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а – Ni; б – CoCrFeNi; в – CoCrFeMnNi

Рисунок 7.4 – Рентгенограммы исходных и облученных ионами гелия при 700°C образцов, полученные при угле α

Примечание – Составлено по данным источника [116]

Рентгеновские дифрактограммы получены при малых углах падения рентгеновского излучения α = 0,25°, 1,19° и 1,20° для Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно, что соответствует глубине проникновения рентгеновского излучения 300 нм. Также для расчета напряжений была проведена съёмка при углах α = 0,084° и 0,39°, которые соответствуют глубине 100 нм. На рентгенограммах присутствуют дифракционные пики, соответствующие отражениям от плоскостей ГЦК-решеток. Для всех образцов преимущественной ориентацией является (111) [116].
Анализ рентгенограмм образцов после высокотемпературного облучения ионами гелия (рисунок 7.4) не выявил появления дифракционных пиков, соответствующих новым фазам, или исчезновения существующих, т.е. не произошло распада твердых растворов (Co, Cr, Fe, Ni) и (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) [116]. Это свидетельствует о высокой радиационной стойкости фазового состава ВЭС к высокотемпературному облучению ионами гелия с флюенсом 2 × 1017 см−2. 
Высокотемпературное облучение не изменяет угловое положение дифракционных пиков Ni в пределах погрешности (рисунок 7.4а), но приводит к смещению дифракционных пиков твердых растворов (Co, Cr, Fe, Ni) в область меньших углов 2θ (рисунок 7.4б), а твердых растворов (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) в область больших углов 2θ (рисунок 7.4в). Расчеты показали, что высокотемпературное облучение приводит к увеличению параметра решетки твердого раствора (Co, Cr, Fe, Ni) на 0,40% и уменьшению параметра решетки (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) на 0,53%. Точность определения параметра решетки составляет 0,02–0,03% [116]. Отсутствие сдвига пика в Ni, вероятно, связано с аннигиляцией радиационных дефектов и их кластеризацией в пузырьки гелия, которые конкурируют друг с другом [37].
Другое исследование показало, что деформация решетки в NiFeCoCr больше, чем в никеле при облучении ионами Ni [123]. На основании литературы, увеличение параметра решетки CoCrFeNi может быть вызвано накоплением точечных дефектов и их небольших кластеров, что ограничивается отжигом дефектов [124, 125], но это все равно будет оставаться микроскопическим типом распухания [126]. В то же время высокотемпературное облучение улучшает рекомбинацию дефектов и уменьшает деформации решетки при растяжении, поэтому в ВЭС CoCrFeMnNi сжатие решетки может быть связано с релаксацией искаженной решетки [123, 126]. Реакция ВЭС отличалась от реакции никеля при облучении, вероятно, из-за их искаженной решетки.
Для более детального понимания механизмов образования и эволюции радиационных дефектов при высокотемпературном облучении гелием были проведены исследования макро- и микронапряжений, и плотности дислокаций в области перед пиком имплантированных ионов гелия (область 1 – до 100 нм) и в области пика имплантированных ионов гелия (область 2 – до 300 нм). Исследования макронапряжений в образцах проводились с использованием метода g-sin2ψ для оценки изменения макронапряжений после высокотемпературного облучения. Результаты определения макронапряжений в исходных и облученных образцах ВЭС Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi при α = 0,084° и 0,25°, 0,39° и 1,19°, 0,39° и 1,20°, рассчитанные для плоскости (111), представлены на рисунке 7.5. 
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а – глубина 100 нм; б – 300 нм

Рисунок 7.5 – Макронапряжения в исходных и облученных ионами He2+ при 700°C образцах

Примечание – Составлено по данным источника [116]

Как видно из рисунка 7.5а, в области 1 высокотемпературное облучение ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ионами гелия приводит к увеличению в них растягивающих макронапряжений в 1,7 и 1,4 раза соответственно. При этом уровень растягивающих макронапряжений в Ni остается постоянным в пределах погрешности (103 МПа). Образование растягивающих макронапряжений в области 1, вероятно, связано с высокой температурой облучения и образованием большого количества термических вакансий, что могло привести к аннигиляции радиационных дефектов и формированию пористой структуры поверхности. Высокотемпературное облучение ионами гелия приводит к формированию пористой структуры поверхности никеля, что могло способствовать эффективному удалению радиационных дефектов и слабому их накоплению в области облучения ионами гелия. Это не привело бы к увеличению уровня макронапряжений в облученном Ni и сохранило бы его близким к значению исходного образца [116]. 
[bookmark: _heading=h.1ci93xb]В области 2 растягивающие макронапряжения в ВЭС Ni и CoCrFeNi увеличиваются в 3,6 раза (рисунок 7.5б). В то же время в ВЭС CoCrFeMnNi формируются сжимающие макронапряжения величиной -143 МПа. Полученные данные, по-видимому, свидетельствуют об образовании в ВЭС CoCrFeMnNi в области 2 гелий-вакансионных кластеров и гелиевых пузырьков, вероятно, приводящих к образованию сжимающих макронапряжений. В то же время для ВЭС CoCrFeNi макронапряжения остаются растягивающими. Это может указывать на высокую интенсивность процессов диффузии радиационных дефектов в этих сплавах. На основании аналогичных исследований [10] можно предположить, что в ВЭС CoCrFeMnNi может иметь место частичное накопление радиационных дефектов и замедление диффузии гелия из-за большого искажения решетки. Образование пузырьков гелия в CoCrFeMnNi может быть подтверждено образованием вспучиваний на поверхности этих сплавов [116].
Анализ микронапряжений облученных образцов (рисунок 7.6) показал, что высокотемпературное облучение ионами гелия приводит к изменению значений растягивающих микронапряжений по сравнению с исходными микронапряжениями. В области 1 микронапряжения в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi увеличиваются в 1,5 и 3,1 раза соответственно. В области 2 микронапряжения в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi увеличиваются в 2,4 раза. При этом уровень растягивающих микронапряжений в области 2 ниже, чем в области 1. Для образцов Ni уровень растягивающих микронапряжений в области 1 уменьшается на 28%, а в области 2 увеличивается на 7,6% [116].

[image: ]

а – глубина 100 нм; б – 300 нм

Рисунок 7.6 – Микронапряжения в исходных и облученных ионами He2+ при 700°C образцах

Примечание – Составлено по данным источника [116]

Полученные данные по микронапряжениям в области 1 аналогичны данным по облучению ионами гелия при 25°С [70], где уровень микронапряжений в ВЭС составил около 2 ГПа. Однако уровень микронапряжений в области 2 при высокотемпературном облучении в 2–2,5 раза ниже, чем при облучении ионами гелия при 25°С [70]. Вероятно, это связано с образованием и аннигиляцией радиационных дефектов при высокой температуре (700 °С). При этом искажение решетки ВЭС также могло повлиять на формирование микродеформаций [123] и микронапряжений. Так, для образца Ni мы видим снижение микронапряжений в 2–2,5 раза при высокотемпературном облучении по сравнению с облучением при 25°С [70]. 
Другая причина изменения микронапряжений могла заключаться во влиянии гелия. Согласно работе [39], при высоких температурах 773–973 К и большой энергии ионов гелия диффузия гелия и образование пузырьков в ВЭС CoCrFeNi, CoCrFeMnNi замедляются из-за подавления образования тепловых вакансий и усиления рекомбинации дефектов, но размер пузырьков увеличивается, хотя и остается меньше, чем в Ni.
Как видно из рисунка 7.7, высокотемпературное облучение ионами гелия приводит к увеличению плотности дислокаций в 4,9 и 6,3 раза в области 1 для ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно. В области 2 также обнаружено увеличение плотности дислокаций в 4,3 и 7,5 раза для ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно. В случае образцов Ni плотность дислокаций в области 1 уменьшается на 50%, а в области 2 увеличивается на 12%. Размер ОКР в образцах составил 18-65 нм [116].
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а – глубина 100 нм; б – 300 нм

Рисунок 7.7 – Плотность дислокаций в исходных и облученных ионами He2+ при 700°C образцах

Примечание – Составлено по данным источника [116]

Значения плотности дислокаций в области 1 для ВЭС близки к данным по облучению ионами гелия при 25°С [70], где значение плотности дислокаций составляет (2-2,5) × 1012 см−2. Однако значения плотности дислокаций в области 2 при высокотемпературном облучении в 8–10 раз ниже, чем при облучении ионами гелия при 25°С [70]. Это, как и в случае микронапряжений, может быть связано с образованием пористой структуры ВЭС при высокотемпературном облучении. При этом искажение решетки ВЭС также влияет на величину плотности дислокаций. Таким образом, для образца Ni мы видим уменьшение плотности дислокаций в 3-10 раз при высокотемпературном облучении по сравнению с облучением при 25°С [70]. Значительное падение плотности дислокаций в образцах Ni, вероятно, можно объяснить высокой температурой облучения. Было показано [61], что в Ni доминирует диффузия точечных дефектов в одном измерении на большие расстояния, что может приводить к уменьшению плотности дислокаций в Ni.
В CrFeCoNi образование дислокационных петель также ослаблено по сравнению с никелем, вероятно, из-за усиления вакансионной и межузельной рекомбинации [10]. В CrMnFeCoNi при облучении ионами никеля при 500°C до 38 сна плотность дислокационных петель была выше, чем в CrFeCoNi, и большинство петель были меньше [76]. Поскольку доза радиационного повреждения от гелия в CoCrFeNi/CrMnFeCoNi сопоставима и равна 23 сна, плотность дислокаций CrMnFeCoNi может быть выше, чем в четверном ВЭС, но это также зависит от их распределения по глубине и метода расчета [10]. Кроме того, увеличение плотности дислокационных петель, вероятно, связано с более высокой плотностью пузырьков гелия в CoCrFeMnNi, чем в Ni и CoCrFeNi, как сообщают другие авторы, из-за комбинации вакансий с гелием и уменьшения аннигиляции междоузлий [10, 61]. В то же время, плотности дислокаций в Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi все еще ниже, чем при облучении гелием при 25°С. Это, вероятно, связано с усилением рекомбинации дефектов, уменьшением количества пузырьков гелия и аннигиляцией дефектов в стоках [10, 62]. Таким образом, высокая температура и рост пузырьков уменьшают плотность дислокаций в Ni и CoCrFeNi, тогда как рост в CoCrFeMnNi незначителен.
Показано, что элементный и фазовый составы рассмотренных ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi устойчивы к облучению ионами гелия (40 кэВ, 2 × 1017 см–2) при температуре 700°С, образования новых фаз не обнаружено. Основные изменения, полученные в результате облучения образцов, связаны с изменением плотности дислокаций, а также образованием и перераспределением напряжений в сплавах [116]. 
Выявлено, что в области перед пиком имплантированного гелия высокотемпературное облучение CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ионами гелия приводит к увеличению в них растягивающих макронапряжений в 1,7 и 1,4 раза, увеличению растягивающих микронапряжений в 1,5 и 3,1 раза и увеличению плотности дислокаций в 4,9 и 6,3 раза соответственно [116].
В области пика имплантированного гелия растягивающие макронапряжения в CoCrFeNi увеличиваются в 3,6 раза, а в CoCrFeMnNi формируются сжимающие макронапряжения, составляющие -143 МПа. Микронапряжения в ВЭС увеличиваются в 2,4 раза, а величина плотности дислокаций увеличивается в 4,3 и 7,5 раза для ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно [116].
Установлено, что высокотемпературное облучение ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ионами гелия приводит к формированию пористой структуры поверхности за счет создания большого количества микроканалов (открытых блистеров). Диаметр блистеров в CoCrFeMnNi в 1,3 раза меньше, чем в CoCrFeNi [116].
Данные об изменении макро- и микронапряжений и плотности дислокаций свидетельствуют о высокой радиационной стойкости ВЭС при высокотемпературном облучении ионами гелия по сравнению с никелем. Анализ этих данных также показывает более высокую стойкость ВЭС CoCrFeMnNi к радиационно-индуцированным изменениям микроструктуры и напряжений по сравнению с CoCrFeNi.

7.2 Результаты исследования свойств образцов, облученных ионами He при 700°С с флюенсами 4-6×1017 см-2
Согласно многим исследованиям [39, 118] радиационные повреждения, такие как образование гелиевых пузырьков и блистеринг усиливаются с увеличением флюенса и температуры. С целью изучения влияния этих параметров на радиационную стойкость ВЭС, никель и CoCrFeMnNi были дооблучены до флюсенсов ионов гелия 4×1017 см-2, а затем до 6×1017 см-2 при температуре 700°С (973 К), которая близка к температуре полуплавления ВЭС (898К).
Результаты исследований морфологии поверхности, облученных низкоэнергетическими ионами He2+ с энергией 40 кэВ CoCrFeMnNi и образца Ni методом РЭМ представлены на рисунке 7.8. Анализ результатов РЭМ, представленных на рисунке 7.8, показал, что с увеличением флюенса ионов гелия с 2×1017 см-2 до 4×1017 см-2, на поверхности образца Ni образуются чётко различимые блистеры (рисунок 7.8 б и г). Согласно рисункам 7.8 и 7.10, в Ni размер блистеров на поверхности зависит от ориентации зёрен при флюенсе равном 2×1017 см-2, так и при более высоких флюенсах (4-6×1017 см-2). Средний диаметр блистеров в области их наибольшего размера при флюенсе ионов гелия равном 4×1017 см-2 увеличивается в 1,2 раза по сравнению с результатами для 2×1017 см-2 и равняется 446±76 нм, а при флюенсе ионов равном 6×1017 см-2 их средний диаметр становится в 1,4 раз меньше и равен 327±71 нм. Средневзвешенный диаметр блистеров в Ni увеличивается с флюенсом от 254±91 нм при 2×1017 см-2 в 1,1 раза при 4×1017 см-2, а затем уменьшается в 1,2 раза при 6×1017 см-2 относительно предыдущего флюенса. В целом, размер блистеров в зернах Ni увеличивается до 4×1017 см-2, а затем уменьшается при 6×1017 см-2. 
При 6×1017 см-2 поверхность Ni и границы блистеров становятся более размытыми, что вероятно связано с плавлением/распылением из-за значительного времени нагрева и дозы облучения [60, 118]. Численная плотность блистеров видимо уменьшается – разная глубина блистеров препятствует точной оценке их плотности. Возможно, стоит провести сканирование при разных напряжениях и в нескольких областях около стабильных макродефектов для ориентирования.
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(а-г) – Ni (4×1017 см-2), (д-з) – CoCrFeMnNi (4×1017 см-2); (и-м) – Ni (6×1017 см-2), (н-р) – CoCrFeMnNi (6×1017 см-2)

Рисунок 7.8 – РЭМ изображения поверхностей образцов, облученных ионами He при 700°C

[bookmark: _Hlk214611001]На рисунке 7.9 показаны распределения средних размеров блистеров в нескольких граничных областях, около границ зерен, на поверхности образцов, облученных ионами гелия с энергией 40 кэВ при 700°C. Из рисунков 7.9 и 7.12 следует, что в CoCrFeMnNi средний размер блистеров при 2×1017 см-2 равняется 192±63 нм и с увеличением флюенса до 4×1017 см-2 уменьшается в 1,1 раза, а при увеличении флюенса с 4×1017 см-2 до 6×1017 см-2 средний размер блистеров увеличивается в 1,5 раза достигая 256±70 нм. В CoCrFeMnNi при температуре 700°C при флюенсе 2×1017 см-2 60% блистеров имеет диаметр 210-296 нм. В CoCrFeMnNi 60% блистеров при флюенсе 4×1017 см-2 имеет диаметр 153-230 нм, а при флюенсе 6×1017 см-2 60% блистеров имеет диаметр 194-323 нм. В целом, тенденция противоположна происходящему в никеле, размер блистеров в CoCrFeMnNi уменьшается с увеличением флюенса с 2×1017 см-2 до 4×1017 см-2, а затем увеличивается при 6×1017 см-2.
При сравнении Ni и ВЭС CoCrFeMnNi, средний диаметр блистеров в Ni при флюенсах до 4×1017 см-2 при температуре 700°C больше, чем в ВЭС. Наибольшая разница в диаметрах равна 2.3 раза при флюенсе 4×1017 см-2.      
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а – Ni; б – CoCrFeMnNi

Рисунок 7.9 – Распределение средних размеров блистеров в нескольких граничных областях на поверхности образцов, облученных ионами гелия с энергией 40 кэВ при 700°C

Примечание: Ni (2) – на основе рисунка 7.1г; Ni (4а) – 7.8б; Ni (4б) –7.8в, Ni (6) – 7.8л

Из рисунка 7.10 заметно, что распределения диаметров блистеров отклоняются от Гауссового. Они асимметричны слева и большей степени похожи на гамма-распределение или логнормальное распределение. Проведя сравнение графиков вероятностей и тест Колмогорова-Смирнова [127] в программе OriginPro 2018, выяснилось, что для распределения блистеров в CoCrFeMnNi лучше подходит логнормальное распределение. Логнормальное распределение имеет плотность вероятности [59]: 

	(7.1)

где x – случайная величина;
μ – математическое ожидание (среднее значение логарифма величины x);
σ – среднее квадратичное отклонение (стандартное отклонение x).
Параметр μ влияет на смещение распределения вправо/влево и меняет среднее и медиану. Параметр σ влияет на сжатие/расширение и асимметрию распределения. Переменная x здесь обозначает конкретные значения диаметров блистеров, для значений которых мы вычисляем вероятность
Путём подгонки логнормального распределения к измеренным диаметрам блистеров были получены значения μ, σ, при которых распределения имеют относительно малые отклонения от измеренных результатов по сравнению с логнормальным. На рисунке 7.10 также показаны кривые логнормального распределения, которые могут соответствовать распределению диаметров.
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(а-в) – 2×1017 см-2; (г-и) – 4×1017 см-2; (к, л) – 6×1017 см-2

Рисунок 7.10 – Гистограммы размеров блистеров на поверхности Ni (He2+, 40 кэВ, 700°C)

Примечание: а – левая часть, б – правая, в – нижняя часть рисунка 7.1г; г – левая часть, д – правая, е – верхняя часть рисунка 7.8б; ж – левая часть, з – правая, и – нижняя часть рисунка 7.8в; к – левая часть, л – правая часть рисунка 7.8л

[bookmark: _Hlk198648725]Параметры распределений описывающих диаметры блистеров на снимках РЭМ (рисунки 7.8, 7.10), представлены на рисунке 7.11. Видно, что для образца Ni разброс значений параметра σ уменьшается с увеличением флюенса ионов гелия с 2×1017 см-2 до 6×1017 см-2, что указывает на вероятность более узкого распределения диаметров для больших значений флюенса ионов. Параметр σ уменьшается от 0,245-0,430 при 2×1017 см-2 до 0,174-0,277 при 4×1017 см-2, и до 0,210-0,211 при 6×1017 см-2. В то же время параметр μ остаётся высоким при трёх значениях флюенса, что может означать, что средний размер блистеров остаётся в начальном диапазоне. Данные о средних значениях диаметров, показанные на рисунке 7.9 подтверждают, что диаметры блистеров остаются близкими к значениям для флюенса 2×1017 см-2 в пределах погрешностей. Но наблюдается значительный разброс значений диаметров для каждого значения флюенса, что связано с тем, что диаметры меняются в зависимости от положения относительно границ зерен. В целом, можно сделать вывод, что распределение размеров блистеров становится более однородным при более высоком флюенсе. 
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а – параметр σ, б – параметр μ

Рисунок 7.11 – График параметров логнормального распределения для диаметров блистеров на поверхности Ni (He2+, 40 кэВ, 700°C)

На рисунке 7.12 представлены распределения диаметров блистеров и вспучиваний на поверхности CoCrFeMnNi после облучения ионами гелия при 700°C. Из рисунка 7.13 видно, что для распределений описывающих диаметры блистеров в CoCrFeMnNi значения параметра σ сначала падают, а затем растут, но остаются в пределах 0,200-0,325 с увеличением флюенса с 2×1017 см-2 до 6×1017 см-2. Параметр μ также падает незначительно с ростом флюенса от 2×1017 см-2 до 4×1017 см-2 на 1%, а затем растёт с 4×1017 см-2 до 6×1017 см-2 на 7% соответственно. Это соответствует тому, что средний размер блистеров уменьшается, а затем увеличивается при увеличении флюенса. Данные на рисунке 7.9 подтверждают, что приведенное уменьшение и затем увеличение диаметров блистеров в ВЭС, но показывают, что эти изменения находятся в пределах погрешностей. В целом, можно сделать вывод, что диаметры блистеров в ВЭС более однородны и меняются незначительно относительно чистого никеля.
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а-в – размер блистеров, г-е – вспучиваний; (а, г) – 2×1017 см-2, (б, д) – 4×1017 см-2, (в, е) – 6×1017 см-2

Рисунок 7.12 – Гистограммы размеров блистеров и вспучиваний на поверхности CoCrFeMnNi (He2+, 40 кэВ, 700°C)

Примечание: (а, г) соответствуют рисунку 7.1е, (б, д) – 7.8ж, (в, е) – 7.8о
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а – параметр σ, б – параметр μ

Рисунок 7.13 – График параметров логнормального распределения для диаметров блистеров на поверхности CoCrFeMnNi (He2+, 40 кэВ, 700°C)

В итоге, установлено, что в Ni и CoCrFeMnNi распределения диаметров блистеров близки к логнормальным. В никеле диаметры блистеров становятся схожими при более высоких флюенсах ионов гелия. Среднее значение диаметров блистеров сначала увеличивается, а затем уменьшается при наиболее высоком флюенсе. В CoCrFeMnNi средний диаметр блистеров колеблется с изменением флюенса, но остается в узком диапазоне. Диаметры блистеров ВЭС более однородны и меньше, чем в чистом никеле после облучения ионами гелия при 700°C. Но следует учесть, что в Ni измерения производились в области разных соседних зерен, и диаметр блистеров значительно менялся в зависимости от зерна, где измерялся. При этом блистеры внутри зерен были крупнее, чем на границе. Однако из-за отшелушивания, плавления поверхности при 6×1017 см-2 форма блистеров становится более неправильной, а часть блистеров находится на разной глубине. Другая проблема изучения развития роста блистеров с дозой радиационных повреждений заключается в том, что их диаметр зависит от ориентации зерен и места съемки. В дальнейшем рекомендуется увеличить выборку и использовать машинные методы для точности измерений.
В ходе изучения множества схожих исследований по влиянию гелия на материалы не было обнаружены источники, сообщающие о логнормальном распределение диаметров блистеров при облучении ионами гелия. Но в исследовании Ni и сплавов Ni-C и Ni-C-Ti облученных ионами гелия с энергией 40 кэВ с флюенсом 5×1016 см-2 при 25°C и подвергнутых отжигу было обнаружено, что большинство пор имеет малый диаметр (до 20 нм), и распределение диаметров гелиевых пузырьков имеет правостороннюю асимметрию [128]. 
Диаметры блистеров при облучении ионами гелия зависят от размера гелиевых пузырьков и их концентрации, так как блистеры возникают при объединении пузырьков и образовании каналов, ведущих к поверхности [60]. Таким образом, логнормальное распределение диаметров блистеров на поверхности облучаемой мишени может быть связано с подобным распределением размеров гелиевых пузырьков [42].
В других исследованиях также было обнаружено асимметричное или логнормальное распределение диаметров гелиевых пузырьков при облучении никеля, его сплавов и конструкционных материалов. При облучении двойных никелевых сплавов ионами гелия с энергией 40 кэВ с флюенсом 5×1016 см-2 и последующем отжиге при 650°С образовались поры, а размеры гелиевых пузырьков представляли собой бимодальное асимметричное распределение с преобладанием мелких пузырьков относительно больших [120]. В работе [59] после облучения вольфрама W гелиевой плазмой с энергией ионов равной 20 эВ и отжига при 773-973 К, образовались пузырьки, чьи размеры описывались распределением. Кроме того, было показано, что в природном минерале эуксените в результате альфа-распада урана и тория образуются гелиевые пузырьки, имеющие логнормальное распределение диаметров относительно численной плотности [129].
Также на размер гелиевых пузырьков и блистеров влияет температура. Например, в Ni, Ni-C и Ni-C-Ti при отжиге при 700°С образовались поры со средним диаметром 10-20 нм [128]. При отжиге с температурой 900°С размер пор увеличился до 100 нм в Ni и 140-160 нм в сплавах. Размеры пор связаны с образованием преципитатов TiC, Ni3Ti, где усиливается рост пузырьков [128].
Влияние состава на распределение гелиевых блистеров в данном исследовании согласуется с результатами других статей. В Ni, Ni-C и Ni-C-Ti облученных ионами гелия, добавлении углерода к никелю привело к уменьшению максимального диаметра блистеров, а добавление титана напротив привело к увеличению диаметров блистеров и уширению распределения диаметров относительно частоты по сравнению с чистым никелем [128]. При облучении двойных никелевых сплавов с легирующими добавками от Al к W было обнаружено, что увеличение концентраций добавок и использование элементов со значительным различием в радиусах атомов привели к уменьшению размера гелиевых пузырьков и увеличению их количества [120].
Другие исследования также сообщают о влиянии потока и флюенса ионов на размер дефектов при облучении ионами гелия. В статье [130] было показано, что при имплантации ионов гелия в боросиликатное стекло B-Si увеличение флюенса ионов приводит к смещению в сторону больших радиусов пузырьков и расширения распределения. Авторы считают, что это связано с большой концентрацией гелия (насыщением) и коалесценцией, где несколько пузырьков собираются вместе и образуют чуть вытянутые формы [130]. В работе [131] было показано с помощью моделирования, что при высоких значениях потока ионов (5×1022 см-2 с-1 и более) и низких температурах (473 К) может происходить само-захват атомов гелия и образование кластеров и пузырьков, а присутствие вакансий значительно увеличивает концентрацию пузырьков. Но в данном исследовании поток ионов меньше. Хотя влияние вакансий на образование пузырьков и соответственно блистеров за счёт повышенной температуры стоит учитывать.
Влияние границ зерен на размер гелиевых кластеров было также обнаружено для других металлов. В работе [42] было показано, что в бериллии, где гелий образуется в ходе облучения нейтронами и трансмутации, за счет динамической растворимости рост размеров пузырьков гелия на границах зерен и в самих зернах может различаться. То есть, в нашем случае вероятно, что за счет улучшенной диффузии и большей силе стоков, например, в виде кластеров дефектов и границам зерен, внутри некоторых зерен Ni пузырьки растут эффективнее за счет захвата гелия, большей концентрации вакансий и коалесценции, и размер блистеров после облучения различается между зернами при одинаковых условиях облучения Ni.
То, что распределение размеров блистеров в ВЭС остаётся согласуется с результатами других исследований. Например, в FeCoNiCr при повышенной температуре 250-400°C распределение имплантированного гелия по глубине более однородное и имеет менее выраженный пик, чем в расчетах SRIM [62]. Уменьшение диаметров блистеров и достижение большей однородности диаметров при флюенсе 4×1017 см-2 вероятно связано с достижением критической дозы радиационных повреждений, где процессы радиационной и термической диффузии и восстановления дефектов уравновешиваются [39, 57]. Дальнейшее смещение к большим диаметрам вероятно связано с преобладанием процессов дефектообразования над восстановлением дефектов и перераспределением гелиевых кластеров [56, 61].
По сравнению с чистым Ni, при флюенсах 4×1017 см-2 и 6×1017 см-2 в CoCrFeMnNi разброс диаметров блистеров и их средний диаметр меньше. Это показывает отличие поведения образования гелиевых блистеров в ВЭС относительно никеля и обычных сплавов на его основе. Причиной вероятно является замедление роста пузырьков и образования блистеров из-за искаженной решетки ВЭС [39, 61]. 
Как видно из рисунка 7.8 при флюенсах более 2×1017 см-2 на поверхности чистого Ni образуются закрытые блистеры. Согласно анализу диаметров блистеров, приведенных на рисунке 7.14, средний диаметр блистеров при флюенсе 4×1017 см-2 равен 5,2 мкм, а при 6×1017 см-2 он также остается равным 5,2 мкм. С увеличением флюенса до 6×1017 см-2, на поверхности Ni образуется большее количество блистеров и наблюдается отшелушивание поверхностного слоя (рисунок 7.8к). Но при 4×1017 см-2 на снимке с масштабом 200 мкм обнаружены 7 блистеров с максимальным диаметром равным 7,3 мкм, а при 6×1017 см-2 на той же площади обнаружены 10 блистеров с максимальным диаметром 6 мкм. В то же время, при наибольшем флюенсе в Ni на рисунке 7.8к наблюдается большое количество вскрывшихся блистеров.
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а – 4×1017 см-2 (для РЭМ снимка 7.8а); б – 6×1017 см-2 (для РЭМ снимка 7.8и)

Рисунок 7.14 – Гистограммы размеров блистеров на поверхности Ni (He2+, 40 кэВ, 700°C)

По сравнению с облучением ионами гелия с энергией 40 кэВ с флюенсом 2×1017 см-2 при 25°C, диаметр блистеров в никеле при температуре 700°C и флюенсе 4×1017 см-2 уменьшается в 2 раза. Уменьшение размеров блистеров вероятно связано с образованием пористой поверхности и уменьшением напряжений, а также большим распылением как атомов гелия, так и атомов мишени в поверхностном слое [60].
Существует критическая доза облучающих ионов, при которой происходит блистеринг [60]. С ростом температуры поверхности образца, падает предел текучести, что влияет на деформацию крышек блистеров [118]. Также меняются распределения радиационных дефектов и имплантированных атомов гелия в следствие роста коэффициентов тепловой диффузии вакансий и атомов гелия [39] [60]. В стали 01Х18Н40М5 с высоким содержанием никеля (до 40%) (углерод 0.01%, хром 18%, молибден 5%) при облучении ионами гелия с энергией 40 кэВ и флюенсом 3×1018 см-2, при комнатной температуре образуются блистеры размером более 5 мкм, а с ростом температуры происходит отшелушивание, повторный блистеринг, уменьшение размеров блистеров и появления пористой поверхности при 600°C (T>0.51 Тпл) [60]. С увеличением энергии ионов, температура образования пористой поверхности растет [60].
Элементный анализ поверхности никеля указывает на образование пустот в области блистеров в никеле. Из сравнения РЭМ-ЭДС карт рисунка 7.3а (флюенс 2×1017 см-2), рисунка 7.15 (4×1017 см-2 и 6×1017 см-2), видно, что в чистом Ni при облучении ионами гелия при 700°C на месте образования блистеров видны тёмные области, не содержащие Ni, C, O. Это вероятно связано с накоплением вакансий, образующих пустоты, и оттоком атомов никеля за счёт миграции через вакансионные дефекты. В работе [39] было показано, что энергия миграции междоузлий в чистом Ni меньше, чем энергия миграции вакансий, что приводит к меньшей степени рекомбинации, чем в ВЭС FeCoNiCr. Также с увеличением флюенса может идти рост плотности дислокаций [70], который может привести к увеличению оттока атомов Ni с междоузлиями [109] к стокам или местам их скопления, таким как дислокационные петли.
На рисунке 7.8 видно, что на поверхности CoCrFeMnNi не наблюдаются блистеры. Но обнаружены макродефекты, такие как преципитаты, вспучивания поверхности и вскрытые блистеры, чьи размеры варьируются в зависимости от флюенса ионов гелия. Как видно из рисунка 7.12 (г-е), с ростом флюенса ионов гелия с 2×1017 см-2 до 4×1017 см-2 средний диаметр вспучиваний уменьшается с 1,8±0.3 мкм до 1,4±0.1 мкм соответственно, а затем при 6×1017 см-2 увеличивается незначительно до 1,5±0.1 мкм. Таким образом, средний размер вспучиваний в CoCrFeMnNi меньше, чем средний размер блистеров в чистом Ni до 3 раз.
Выпучивание поверхности CoCrFeMnNi при облучении ионами гелия может происходить двумя путями. Первый: из-за накопления определенного количества внедренных атомов газа (например, около 10% от внедренного для критической дозы), давление газа в полости под поверхностным слоем приводит к пластической деформации крышек образующихся блистеров [60]. Второй путь связан с внутренним боковым напряжением участка поверхности (пластины) из-за имплантации и накопления атомов гелия, приводящем к деформации участка [60]. При облучении ВЭС TaTiNbZr гелиевой плазмой с энергией ионов 0-70 эВ также наблюдалось образование на поверхности [118]. Но распределение размеров блистеров соответствовало Гауссову распределению [118].
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а – 4×1017 см-2; б – 6×1017 см-2

Рисунок 7.15 – РЭМ изображения поверхностей Ni, их соответствующие элементные карты и спектры ЭДС (He2+, 40 кэВ, 700°C)

Примечание: 1, 2 – блистеры

На рисунке 7.8 видны макродефекты на поверхности ВЭС при флюенсах 4×1017 см-2 и 6×1017 см-2, предположительно крышки вскрытых блистеров, под которыми видна пористая структура. На рисунке 7.8 (д, з) видно, что при облучении с флюенсом 4×1017 см–2, их диаметры находятся в диапазоне 11,0-17,5 мкм, и был обнаружен одиночный блистер с диаметром 1,9 мкм. На рисунке 7.8 (п, р) видно, что при облучении с флюенсом 6×1017 см-2 вскрытые блистеры имеют диаметры равные 3,7 и 8,5 мкм. Если не учитывать отсутствие снимка РЭМ в масштабе 200 мкм и более для CoCrFeMnNi, облученных с флюенсом 6×1017 см-2, то размер вскрытых блистеров в приведенных снимках РЭМ уменьшается с увеличением флюенса.
На рисунках 7.16а и 7.17б видно, что под вскрывшимися блистерами, структура поверхности повторяет структуру окружающей поверхности, и имеются тёмные точки. Результаты ЭДС анализа на рисунке 7.17б указывают на присутствие в данных областях пустот с низким содержанием всех элементов сплава, кроме марганца. Образование подобных дефектов соотносится с тем, что при низкой энергии ионов гелия и высокой температуре, пузырьки гелия не имеют четкой формы и размера, они вздуваются и идет отшелушивание части облученной поверхности, пузырьки гелия могут образовать каналы и поверхность может стать пористой [60] [118]. 
Исходя из данных результатов, за исключением отдельных вскрытых блистеров, то ВЭС CoCrFeMnNi показал себя сравнительно более устойчивым к развитию блистеров по сравнению с никелем.
В таблице 7.2 показаны концентрации элементов CoCrFeMnNi полученные с помощью метода РЭМ-ЭДС до и после облучения ионами гелия с энергией 40 кэВ при нагреве с температурой 700°C. На рисунке 7.18 показаны средние значения концентрации элементов для поверхности ВЭС до и после облучения ионами гелия 2×1017 см-2 - 6×1017 см-2 на участках удаленных от макродефектов измеренные с помощью РЭМ-ЭДС.
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а – вскрытый блистер, б – оксиды и преципитаты

Рисунок 7.16 – РЭМ изображения поверхности CoCrFeMnNi, облученного ионами гелия с флюенсом 4×1017 см-2 при 700°C, их соответствующие элементные карты и спектры ЭДС

Согласно Рисункам 7.8 (д, ж) и 7.16б на поверхности CoCrFeMnNi при облучении с флюенсом 4×1017 см-2 образуются преципитаты с длинами 2,1 и 6 мкм в наиболее широкой части. На рисунках 7.8п и 7.17а также показано присутствие преципитатов с длиной в диапазоне 2,2-10,6 мкм после облучения с флюенсом 6×1017 см-2 на поверхности ВЭС. Согласно картам ЭДС на Рисунках 7.16б и 7.17а, подобные преципитаты на поверхности CoCrFeMnNi в основном состоят из сегрегировавших Mn и Cr, и частично из кислорода.
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а – оксиды и преципитаты, б – вскрытый блистер, в – границы зерен

Рисунок 7.17 – РЭМ изображения поверхности CoCrFeMnNi, облученной ионами гелия с флюенсом 6×1017 см-2 при 700°C, их соответствующие элементные карты и спектры ЭДС

Крупные дефекты, обнаруженные в CoCrFeMnNi при флюенсах 4×1017 см-2 и 6×1017 см-2, содержат высокую концентрацию марганца Mn и Cr. Эта сегрегация вероятно связана с замедленной диффузией данных типов атомов относительно Ni/Co/Fe и накоплением около данных кластеров дефектов [10].

Таблица 7.2 – Элементный состав поверхностного слоя исходных и облученных ионами гелия при 700°С ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi

	Образец
	Концентрация элементов, ат. %

	
	Co
	Cr
	Fe
	Mn
	Ni

	CoCrFeMnNi (исходные)
	19,50±0,20
	20,30±0,20
	19,80±0,20
	20,60±0,21
	19,80±0,20

	CoCrFeMnNi (Не2+, 2×1017 см-2, 700°C)
	20,54±0,16
	20,87±0,15
	20,73±0,15
	17,72±0,15
	20,14±0,16

	CoCrFeMnNi (Не2+, 4×1017 см-2, 700°C)
	20,47±0,08
	22,52±0,09
	21,18±0,08
	16,98±0,05
	18,84±0,07

	CoCrFeMnNi (Не2+, 6×1017 см-2, 700°C)
	20,10±0,08
	22,65±0,09
	20,91±0,08
	17,56±0,06
	18,78±0,07



Согласно рисунку 7.18 наименьшая сегрегация поверхности по сравнению с исходным составом в ВЭС CoCrFeMnNi была обнаружена для никеля – увеличение на 2% в результате облучения с флюенсом 2×1017 см-2. Наибольшие изменения концентраций Δc после облучения относительно исходных значений были обнаружены для Cr и Mn. При флюенсе 6×1017 см-2 концентрация хрома увеличилась на 12% (2,35 ат.%), а концентрация марганца уменьшилась на 15% (3,04 ат.%). Максимум сегрегации Mn был обнаружен при флюенсе 4×1017 см-2 и был равен -18% (-3,62 ат.%). С увеличением флюенса ионов с 2×1017 см-2 до 4×1017 см-2 сегрегация всех элементов ВЭС увеличивается. Но при флюенсе 6×1017 см-2 значения Δc сравнимы со значениями при флюенсе 4×1017 см-2 в пределах погрешностей для большинства элементов. Таким образом на поверхности ВЭС на удалении от дефектов в результате облучения ионами гелия незначительно увеличивается содержание Co, Fe, Cr, и уменьшается содержание Ni и Mn.
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а – элементный состав; б – изменения концентрации

Рисунок 7.18 – Элементный состав исходного CoCrFeMnNi и облученного He2+ (40 кэВ, 700°С) в удаленных от макродефектов участках поверхности

Примечание: * – 2×1017 см-2, ** – 4×1017 см-2, *** – 6×1017 см-2 (флюенс ионов гелия)

[bookmark: _Hlk206775218]На рисунках 7.19 и 7.20 представлены графики отклонения концентраций в CoCrFeMnNi в области вскрытых блистеров и преципитатов (рисунки 7.16 и 7.17) от средней концентрации элементов на участках поверхностного слоя, где данные макродефекты не были обнаружены. 
В результате облучения CoCrFeMnNi ионами He (40 кэВ, 4×1017 см-2, 700°C) концентрация Mn около преципитатов («precipitate») увеличивается 65-92% (11,1-15,6 ат.%), а в области вскрытых блистеров увеличивается на 59% (9,9 ат.%) (без учета C, O). Концентрация Cr около преципитатов увеличивается на 60% (13,6 ат.%), около вскрытых блистеров увеличивается незначительно – на 4% (0,8 ат.%) (без C, O). 
Учитывая C, O при 4×1017 см-2 концентрация Mn около преципитатов увеличивается 62-117% (7,4-14,0 ат.%), а в области вскрытых блистеров увеличивается на 67% (7,9 ат.%).  Концентрация Cr около преципитатов варьируется, уменьшаясь на 23% (4,0 ат.%) и увеличиваясь на 57% (9,9 ат.%), около вскрытых блистеров Cr уменьшается на 7% (1,2 ат.%) (с учетом C, O).  
В области преципитатов концентрация O вырастает в 1,3-2,5 раза (на 4,6-24,0 ат.%), а концентрация C меняется незначительно, колеблясь на 16-58% (1,5-5,6 ат.%). В области вскрытых блистеров концентрация O увеличивается на 50% (7,8 ат.%), а концентрация C увеличивается на 23% (2,2 ат.%). 
При 6×1017 см-2 без учета C, O концентрация Mn около преципитатов увеличивается на 63-82% (11,1-14,5 ат.%), а в области вскрытых блистеров увеличивается на 72-87% (12,7 – 15,3 ат.%). Концентрация Cr около преципитатов увеличивается на 17-52% (3,7 -11,9 ат.%), около вскрытых блистеров уменьшается на 10-15% (2,3-3,5 ат.%) (без C, O). 
Учитывая C, O при 6×1017 см-2 концентрация Mn около преципитатов увеличивается на 47-90% (5,2-10,0 ат.%), а в области вскрытых блистеров увеличивается на 92-112% (10,1-12,4 ат.%). Концентрация Cr около преципитатов увеличивается на 19-48% (3,1-7,8 ат.%), около вскрытых блистеров уменьшается на 23-39% (3,7-6,3 ат.%) (с учетом C, O).  
В области преципитатов концентрация O вырастает в 1,02-1,35 раз (на 24,0-31,6 ат.%), а концентрация C меняется незначительно – уменьшается на 17-52% (1,5-4,7 ат.%). В области вскрытых блистеров концентрация O увеличивается на 21-56% (5,0-13,3 ат.%), а концентрация C увеличивается на 10-23% (0,9-2,1 ат.%).
Таким образом, в CoCrFeMnNi при 4×1017см-2 - 6×1017см-2  образуются преципитаты и вскрытые блистеры, где обнаружена значительная радиационная сегрегация Mn Cr. Изменение концентрации Mn около крышек вскрытых блистеров растет с флюенсом от 67% (8 ат.%) до 112% (12 ат.%), а концентрация Cr в преципитатах увеличивается на 19-48% (3,1-7,8 ат.%) при 6×1017см-2.
Подобная сегрегация часто связана с потоком дефектов к границам зерен, образованием пузырьков и блистеров при облучении ионами гелия [10]. Также в подобных ВЭС на основе Cr, Fe, Ni образуются оксиды элементов при высокотемпературном облучении, образуя оксидную пленку [132]. Сегрегация Mn на крышках блистеров вероятно обусловлено преимущественной диффузией Mn через вакансии по обратному механизму Киркендалла [10], в то время как  миграция и коалесценция гелий-вакансионных кластеров и соответственно рост блистеров также связаны с диффузией вакансий [58].
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а – элементы сплава; б – элементы сплава и C, O

Рисунок 7.19 – Изменения концентраций в зоне макродефектов относительно поверхности в CoCrFeMnNi облученных He2+ (40 кэВ, 4×1017 см-2, 700°С)
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а – элементы сплава; б – элементы сплава и C, O

Рисунок 7.20 – Изменения концентраций в зоне макродефектов относительно поверхности в CoCrFeMnNi облученных He2+ (40 кэВ, 6×1017 см-2, 700°С)

Результаты анализа спектров РОР на рисунке 7.21 и соответствующих распределений элементов на рисунке 7.22 также показали сегрегацию марганца и хрома. В CoCrFeMnNi при облучении с флюенсом 6×1017 см-2 концентрация Mn увеличилась с 22 ат.% в исходном образце до 50 ат.% (более 2 раз) в облученном, концентрация хрома выросла на 10 ат.% (на 50%) на глубине 150-450 нм, и концентрация железа увеличилась в 2 раза на глубине 500-600 нм. Но из-за схожести каналов Fe и Mn и ограниченному массовому разрешению РОР изменение содержания железа подлежит дальнейшей проверке.
Анализ рельефа поверхности, проведенный с помощью АСМ, представленный на рисунке 7.23, подтверждает результаты РЭМ, и показывает, что на поверхности никеля множество мелких блистеров глубиной до 200 нм. Это вероятно связано с накоплением гелиевых пузырьков и образованием каналов к поверхности [60]. В CoCrFeNi видна волнистая поверхность и различить отдельные блистеры затруднительно. Причиной этому вероятно является меньший флюенс 2×1017 см-2, более низкая температура плавления (на 33 К). К тому же исследования указывают на более равномерное распределение гелиевых пузырьков по глубине ВЭС по сравнению с никелем [39], а снимки РЭМ на более равномерное распределение блистеров по поверхности. 
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а, г – необлученные CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно; б, д – CoCrFeNi и  CoCrFeMnNi (40 кэВ, 2×1017 см-2, 25°C) соответственно; в – CoCrFeNi (40 кэВ, 2×1017 см-2, 700°С); е – CoCrFeMnNi (40 кэВ, 6×1017 см-2, 700°С)

Рисунок 7.21 – Спектры РОР
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Рисунок 7.22 – Концентрации элементов в CoCrFeMnNi, облученном ионами гелия с флюенсом 6×1017 см-2, при 700°С согласно анализу спектров РОР.
[image: C:\Users\eug\Бауыржан\ENU docs\ЕНУ диссер 2021\Диссер и положения\Даные диссер\AFM\AFM Ni-mn 700C.jpg]
а, б – Ni (6×1017 см-2); в, г – CoCrFeNi (2×1017 см-2); д, е – CoCrFeMnNi (6×1017 см-2)

Рисунок 7.23 – АСМ изображения поверхности после облучения ионами гелия при 700°С

Согласно рисунку 7.23 (д,е) в CoCrFeMnNi подтверждено присутствие сферических вспучиваний c диаметром до 2-2,5 мкм. Это вероятно формирующиеся блистеры, которые не успели сформироваться [118]. На снимках РЭМ на Рисунках 7.16 и 7.17 наблюдались структуры, похожие на треснутые блистеры. Однако в Ni согласно РЭМ преобладают сферические блистеры. Поэтому положительное влияние искаженной решетки ВЭС на замедление образования блистеров является спорным и может означать лишь сдвиг образования большего количества блистеров к большим флюенсам.
Таким образом, обнаружено, что увеличение флюенса ионов гелия при облучении с нагревом 700°C приводит к росту блистеров и усилению сегрегации на макродефектах, таких как блистеры, преципитаты, в CoCrFeMnNi.
В данной работе изменения структурно-фазового и элементного состава при нагреве без облучения не исследовались. В будущих экспериментах планируется провести подобные исследования для отделения термических эффектов миграции.



8 ИССЛЕДОВАНИЕ МОРФОЛОГИИ, ЭЛЕМЕНТНОГО СОСТАВА, СТРУКТУРЫ И ФАЗОВОГО СОСТАВА COCRFENI, COCRFEMNNI, ОБЛУЧЕННЫХ ИОНАМИ KR ПРИ 700°С

В рамках исследования, образцы чистого Ni, CoCrFeNi, CoCrFeMnNi предварительно облученные ионами криптона Kr14+ с энергией 280 кэВ с флюенсом 5×1015 см-2 при 25°С, были также облучены при температуре 700°С.
Результаты анализа методом РЭМ, отображенные на рисунке 8.1 указывают на увеличение эрозии поверхности по сравнению с облучением ионами Kr при 25°C. На поверхностях Ni, CoCrFeNi образуются сколы и блистеры диаметром менее 1 мкм. Также во всех образцах присутствуют пузырьки, которые могут быть включениями и оксидами хрома в ВЭС [68], а также другими дефектами, появляющимися при синтезе образцов. Согласно ЭДС анализу, темные точки в Ni похожи на пустоты или открытые блистеры, не содержащие никель или углерод/кислород. В CoCrFeNi, CoCrFeMnNi часть области около темных точек обогащены хромом, что вероятно связано с локальной сегрегацией или оксидами, присутствовавшими при синтезе [69].
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а – Ni, б – CoCrFeNi, в – CoCrFeMnNi

Рисунок 8.1 – РЭМ снимки поверхности образцов, последовательно облученных Kr (25°С и 700°С) и соответствующие элементные карты

Результаты анализа РЭМ-ЭДС, представленные в Таблице 8.1 показали, что при облучении Kr при 700°С тренд сегрегации меняется в обратную сторону по сравнению с облучением ионами Kr при 25°C. При высокотемпературном облучении, в обоих ВЭС концентрация Co и Cr растет. Наибольшее изменение происходит в концентрации никеля Ni, которая в CoCrFeMnNi падает на 5,1% (1,0 ат.%) от необлученного значения. Это возможно связано с накоплением никеля вместе с межузельными дефектами на границах зерен [77]. При облучении криптоном при 25°C и 700°С, концентрация железа в CoCrFeMnNi меняется незначительно. Уменьшение концентрации Mn усиливается, достигая -3,4% от исходного, что может быть вызвано усилением потока вакансий и соответственно обратным потоком атомов Mn при повышении температуры облучения [10].

Таблица 8.1 – Элементный состав исходных ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi и облученных ионами Kr при 25°C и 700°C

	Образец
	Концентрация элементов, ат. %

	
	Co
	Cr
	Fe
	Mn
	Ni

	CoCrFeNi (исходный)
	24,7±0,2
	25,7±0,1
	25,3±0,1
	-
	24,3±0,2

	CoCrFeNi (Kr, 25°C)
	24,4±0,2
	25,4±0,1
	26,1±0,1
	-
	24,1±0,2

	CoCrFeNi (Kr, 25°C + Kr, 700°C)
	25,5±0,2
	26,1±0,2
	24,9±0,2
	
	23,5±0,2

	CoCrFeMnNi (исходный)
	19,5±0,2
	20,3±0,1
	19,8±0,1
	20,6±0,1
	19,8±0,2

	CoCrFeMnNi (Kr, 25°C)
	18,7±0,2
	20,2±0,1
	20,2±0,1
	20,1±0,1
	20,8±0,2

	CoCrFeMnNi (Kr, 25°C + Kr, 700°C)
	20,0±0,1
	21,0±0,1
	20,2±0,1
	19,9±0,1
	18,8±0,1



Сегрегация в пятикомпонентном ВЭС более выражена. Расчеты SRIM приведенные в рисунке 5.1 для облучения CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ионами криптона показывают схожие дозы повреждения и дозы имплантации для обоих ВЭС. Но SRIM не учитывает влияние температуры мишени при облучении, а CoCrFeMnNi имеет более высокую энтропию смешения и искажение решетки по сравнению с CoCrFeNi. Повышение температуры вероятно усиливает поток дефектов к стокам и сегрегацию в ВЭС. Но устойчивость к сегрегации зависит не только от сложности, но и от состава ВЭС. В целом, радиационная сегрегация в ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ниже, чем в других исследованиях [10].
Исходя из анализа спектров РОР, изображенных на рисунке 8.2, было показано, что ВЭС сохраняют близкое к однородному распределение атомов элементов по глубине после облучения ионами криптона при 700°C. Из анализа спектров помощью программы RUMP было установлено, что на поверхности обоих ВЭС происходит незначительное перераспределение элементов и имплантация атомов криптона (менее 0,02 ат. %).
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(а, г) – исходные, (б, д) – облученные ионами Kr при 25°C, (в, е) – дополнительно облученные Kr при 700°С; (а-в) – ВЭС CoCrFeNi, (г-е) – CoCrFeMnNi

Рисунок 8.2 –Спектры РОР исходных и облученных ионами криптона ВЭС

Примечания
1. Составлено по данным источника [108]
2. Черные кривые – экспериментальные данные, красные – результаты расчета RUMP

На рисунке 8.3 представлены рентгенограммы Ni и ВЭС после облучения ионами криптона при 25°С и последующего облучения при 700°С. Рентгенограммы исходных образцов были получены на дифрактометре Rigaku Ultima IV в диапазоне рентгеновского анализа до 1 мкм в никеле, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно. Рентгенограммы облученных ионами криптона образцов были получены на дифрактометре Bruker D8 Advance Eco в геометрии Брэгг-Брентано на глубине до 1 мкм. Новые фазы не были обнаружены, а исходные фазы твердого раствора (Co, Cr, Fe и Ni) и (Co, Cr, Fe, Mn и Ni) сохранились. Но был обнаружен пик на 79,32°, отмеченный звездочкой и имеющий малую интенсивность, который приблизительно соответствует фазе NiMn0.5Cr1.5O4 (COD 00-152-6357). Этот пик также вероятно связан с сигма-фазой, содержащей хром, которая образовывалась при длительном нагреве при данной температуре в другой работе [133] или часто присутствует после синтеза ВЭС [69].  
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а – Ni; б – CoCrFeNi; в – CoCrFeMnNi

Рисунок 8.3 – Рентгенограммы исходных и облученных ионами Kr при 25°C и при 700°C

	Примечание: * – фаза хрома (NiMn0.5Cr1.5O4)

На рисунке 8.3 также видно, что при последовательном облучении ионами Kr при 25°C и при 700°C положения дифракционных пиков смещаются: в CoCrFeNi – в сторону больших углов, а затем в сторону меньших углов, CoCrFeMnNi – в сторону больших, а затем в сторону меньших углов от исходных значений. Как показано на рисунке 8.4, относительное изменение параметра решетки Δa в никеле достигает 0,16% после облучения Kr при 700°C. В CoCrFeNi и CoCrFeMnNi решетка сначала сжимается при облучении Kr при 25°C на 0,16% и 0,10%, а затем расширяется после облучения Kr при 700°C на приблизительно 0,01% и 0,03% соответственно. 
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Рисунок 8.4 – Изменение параметра кристаллической решетки Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ВЭС, облученных ионами Kr при 25°C и при 700°C
Рисунок 8.5 показывает, что микронапряжения, рассчитанные методом Вильямсона-Холла, являются растягивающими и в целом находятся на схожем уровне в пределах погрешностей до и после облучения ионами криптона. В Ni микронапряжения сначала растут при облучении Kr при 25°C до 0,95 ГПа, а затем уменьшаются при облучении Kr при 700°C до 0,60 ГПа. В CoCrFeNi микронапряжения растут, достигая 1,02 ГПа при облучении Kr при 700°C, а в CoCrFeMnNi они падают до 0,45 ГПа при высокотемпературном облучении. Колебания микронапряжений в Ni вероятно связаны с накоплением точечных дефектов и кластеров дефектов при 25°С облучения, которое конкурирует с усиленной миграцией дефектов при повышенной температуре облучения [37]. В ВЭС CoCrFeNi к перечисленным эффектам вероятно прибавляется накопление дефектов из-за искаженной решетки, а в CoCrFeMnNi микронапряжения уменьшаются вероятно из-за ослабления исходных напряжений решетки, характерных для ВЭС, за счет аннигиляции дефектов при 700°C [37].

[image: ]

Рисунок 8.5 – Микронапряжения в Ni, CoCrFeNi и CoCrFeMnNi ВЭС, исходных и облученных ионами Kr при 25°C и при 700°C

Таким образом, облучение ионами Kr при 25°C и при 700°C приводит к схожим последствиям как при облучении ионами гелия при 700°C и последовательном облучении ионами криптона и гелия. Элементный состав меняется незначительно, фазовый состав стабилен, а микронапряжения в целом уступают значениям при 25°С.



9 СРАВНИТЕЛЬНЫЙ АНАЛИЗ ПОЛУЧЕННЫХ РЕЗУЛЬТАТОВ

В итоге анализа результатов, было проведено сравнение радиационной стойкости Ni и ГЦК ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi. С целью изучении радиационной стойкости состава и структуры образцы были облучены низкоэнергетическими пучками ионов гелия (40 кэВ) и криптона (280 кэВ) c высокими дозами радиационных повреждений (до 40 сна) и имплантации (~20 ат.%) при комнатной и высокой температурах (700°С).
Согласно результатам анализа поверхности образцов методом РЭМ, блистеры наибольшего размера образовались при 25°С облучения (КТ) в никеле. При облучении ионами гелия при 25°C малое количество блистеров образовалось только в чистом никеле и имели диаметр 7-11 мкм. При последовательном облучении ионами криптона и гелия при 25°C, в Ni средний диаметр блистеров был равен около 3,8 мкм, а в CoCrFeMnNi их диаметр был равен 1,3 мкм. При облучении ионами гелия при 700°С, блистеры в Ni имели диаметр 50-700 нм, а в ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi они достигали диаметра 100-400 нм и 100-300 нм соответственно. В Ni размер блистеров в таких условиях зависит от ориентации зерен. Уменьшение размеров блистеров с повышением температуры вероятно связано с увеличением роли вакансионного механизма образования гелиевых пузырьков вместо межузельного, усилением диффузии атомов твердого раствора и подвижности вакансий, а также понижением жесткости крышек блистеров [60]. В ВЭС за счет искажения решетки пузырьки гелия образуются меньшего размера, и подвижность дефектов снижена [39], что приводит к меньшему размеру блистеров и блистеров, чем в никеле. Таким образом, ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi показали устойчивость к образованию и росту блистеров.
Анализ поверхностного слоя образцов методом РЭМ-ЭДС указал на то, что наибольшая радиационная сегрегация происходила при облучении ионами гелия при 25°С по сравнению с облучением ионами криптона. При облучении ионами He при 25°C сегрегация в двух ВЭС усилилась с увеличением флюенса с 5×1016 см-2 до 2×1017 см-2 и достигла максимума для никеля в CoCrFeMnNi, где концентрация увеличилась на 17,3% (3,1 ат.%) от исходной. Наиболее сильное уменьшение концентрации было обнаружено в Mn в CoCrFeMnNi и равнялось -19,4% (4 ат.%) при облучении ионами He при 700°С. Также при высокотемпературном облучении ионами He была обнаружена сегрегация Cr на приблизительно 4,9% (1 ат.%) около скоплений дефектов и около границ зерен. Наибольшая сегрегация при облучении ионами криптона была обнаружена в CoCrFeMnNi, где концентрация Ni увеличилась на 5,1% (1 ат.%). При последовательном облучении ионами Kr и He при 25°C, а также ионами Kr при 25°C и 700°С, уровень сегрегации менялся незначительно, но обогащение сменялось обеднением атомами элементов, и наоборот. При обоих последовательных видах облучения была обнаружена сегрегация хрома Cr, которая была показана и в картах ЭДС. Предполагается, что рост концентрации никеля в ВЭС при облучении связан меньшей скоростью диффузии по сравнению с другими элементами ВЭС согласно другим исследованиям, и с накоплением около кластеров дефектов и границ зерен [76, 77]. Сегрегация Mn и Cr вероятно также связана с неравномерным потоком атомов раствора и дефектов, и большей скоростью миграции данных видов атомов через вакансии. В целом, в CoCrFeMnNi была установлена более сильная радиационная сегрегация чем в CoCrFeNi.
Результаты изучения методом РОР показали, что в большинстве проведенных экспериментов по облучению распределение элементов в ВЭС остается равномерным по глубине. Но результаты РОР подтверждают, что при облучении ионами гелия при 700°C в ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi происходит заметная сегрегация Cr и Mn на глубине до 500-600 нм.
Согласно анализу рентгенограмм, часть которых представлена на рисунке 9.1, методом РСА, оба ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi сохранили структуру ГЦК твердого раствора, и новые фазы не образовались при облучении. Лишь при облучении ВЭС ионами Kr при 700°С был обнаружен пик, возможно соответствующий фазе, обогащенной хромом. 
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Рисунок 9.1 – Рентгенограммы GIXRD для области имплантации гелия (до 300нм) исходных и облученных образцов ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi

Согласно результатам, представленным на рисунке 9.2, изменение параметра кристаллической решетки в поверхностном слое ВЭС росло с увеличением флюенса ионов гелия, и с увеличением температуры. Наибольшие значения изменений были обнаружены в области расчетного пика повреждений и имплантации ионов гелия в ВЭС. При облучении ионами He при 700°С изменения параметра решетки CoCrFeNi и CoCrFeMnNi достигли 0,40% и -0,53% соответственно. При облучении ионами криптона максимальное изменение параметра решетки равнялось 0,37% при облучении CoCrFeMnNi при 25°C. Последовательное облучение ионами Kr и He при 25°C увеличило уширение решетки ВЭС. Последовательное облучение ионами Kr при 25°C и 700°С привело к увеличению параметра решетки, которое было после уменьшения при облучении только Kr при 25°C, но это были значения на глубине до 1 мкм. В никеле при облучении при 25°C параметр решетки менялся в пределах погрешности, а при последовательном облучении его решетка сжималась. На основе данных литературы предполагается, что рост параметра решетки связано с накоплением дефектов и их кластеров, в то время как уменьшение связано с аннигиляцией дефектов и релаксацией внутренних напряжений ВЭС. Другая вероятная причина уменьшения – это давление пузырьков гелия [37]. В итоге, в пятикомпонентном ВЭС параметр решетки менялся заметнее.
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Рисунок 9.2 – Изменения параметра решетки в облученных образцах ВЭС

Примечание: 1 – флюенс ионов 5×1016 см-2, 2 – 2×1017 см-2, 3 – 5×1015 см-2

Как видно из Рисунка 9.3, макронапряжения, микронапряжения и плотности дислокаций достигали больших значений в области пика имплантации гелия. В исходных сплавах CoCrFeNi и CoCrFeMnNi макронапряжения были растягивающими (103±10 и 44±5 МПа) в связи с механической обработкой материалов во время изготовления. 
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а – глубина 100 нм; б – 300 нм

Рисунок 9.3 – Макронапряжения в исходных и облученных образцах

Примечание: 1 – флюенс ионов 5×1016 см-2, 2 – 2×1017 см-2, 3 – 5×1015 см-2
В результате облучения ионами криптона при 25°C, макронапряжения были растягивающими, а в результате облучения ионами гелия – сжимающими. Максимальные макронапряжения были обнаружены при облучении ионами He при 25°C и достигали около -650 МПа в CoCrFeMnNi. При последовательном облучении Kr и He при 25°C, макронапряжения приближенно были равны значениям для облучения ионами He при 25°C. В результате облучения ионами He при 700°С макронапряжения являлись растягивающими для Ni и CoCrFeNi, увеличиваясь в 3,6 раз от начальных, но являлись сжимающими для CoCrFeMnNi достигая -143 МПа. Образование сжимающих макронапряжений при облучении ионами He при 25°C связывают с накоплением дефектов, а растягивающих при 700°С – с образованием пористой структуры поверхности и ослабленным накоплением дефектов.
На рисунке 9.4 приведено сравнение микронапряжений. Микронапряжения в области пика имплантации гелия росли с флюенсом в 1,5 раза при облучении He при 25°C достигая 6,8 ГПа в CoCrFeMnNi. При 700°С облучения гелием они уменьшились в 2,5 раза по сравнению со значениями при 25°C облучении. При облучении ионами криптона при 25°C и 700°С, микронапряжения в пределах погрешности совпадали с необлученными значениями. 
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а – глубина 100 нм; б – 300 нм

Рисунок 9.4 – Микронапряжения в исходных и облученных образцах

Примечание: 1 – флюенс ионов 5×1016 см-2, 2 – 2×1017 см-2, 3 – 5×1015 см-2

Как показано на рисунке 9.5, плотность дислокаций также была наивысшей при облучении He при 25°C при флюенсе 2×1017 см-2 и равнялась около 14×1012 см-2 в CoCrFeMnNi. Она выросла по сравнению с исходной в 30-60 раз и в 5-6 раз по сравнению со значениями для более низкого флюенса ионов гелия. При облучении криптоном при 25°C плотность дислокаций уменьшилась в 1,6-2,3 раза в ВЭС. При последовательном облучении Kr и He при 25°C увеличение плотности дислокаций было в 3-4 раза ниже, чем при облучении He при 25°C.
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а – глубина 100 нм; б – 300 нм

Рисунок 9.5 – Плотность дислокаций в исходных и облученных образцах

Примечание: 1 – флюенс ионов 5×1016 см-2, 2 – 2×1017 см-2, 3 – 5×1015 см-2

Таким образом, наибольшие изменения напряжений и состава приходились на облучении ионами гелия при 25°С, в особенности для CoCrFeMnNi.
В будущем планируется совершенствование экспериментальных методик. Для контроля температуры и разграничения влияния облучения и термического воздействия держателя будет использована термопара или инфракрасный термометр. Также можно использовать маску, нанесенную методом напыления для изучения макро-распухания. Кроме того, необходимо провести сравнение с традиционными использующимися сплавами, например, сталями 15Х2НМФА, AISI 304, Inconel и перспективными сплавами, например, V-4Cr-4Ti, ЭП-450.



ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В рамках диссертационного исследования с использованием методов РЭМ, РСА, РОР проведено изучение и сравнение структурно-фазовых изменений высокоэнтропийных сплавов CoCrFeNi и CoCrFeMnNi и чистого никеля до и после облучения низкоэнергетическими ионами гелия и криптона, при температурах 25°C и 700°C.
Получены следующие научные результаты:
1. С помощью программы SRIM было рассчитано, что максимальная концентрация имплантированного гелия и повреждающая доза в никеле и ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi приблизительно равны и составляют около 16 ат.% и 23 сна на глубине 150 нм и 125 нм соответственно для флюенса облучения 2×1017 см-2. Для криптона максимальная концентрация имплантированных ионов составляет около 1 ат.%, а пик повреждающей дозы в среднем равен 33 сна на глубине 60 нм и 50 нм соответственно.
2. Установлено, что увеличение флюенса ионов с 5×1016 см–2 до 2×1017см-2 при облучении ионами гелия с энергией 40 кэВ при 25°C приводит к образованию блистеров с диаметром 7-11 мкм на поверхности чистого Ni, а ВЭС CoCrFeNi и CoCrFeMnNi проявляют устойчивость к блистерингу. 
3. Анализ с помощью РЭМ-ЭДС показал, что CoCrFeNi и CoCrFeMnNi обладают близким к эквиатомному составом поверхностного слоя, а анализ методом РОР подтвердил равномерное распределение элементов по глубине ВЭС. Облучение ионами гелия с флюенсом до 2×1017 см-2 привело к изменениям концентраций в поверхностном слое на 0,5–17% (0,1–3,1 ат.%) в CoCrFeMnNi против 2–11% (0,5–1,9 ат.%) в CoCrFeNi от исходных, где наибольшие изменения были обнаружены для концентраций Ni/Co. В целом облучение не приводит к значительной радиационно-индуцированной сегрегации элементов в поверхностном слое CoCrFeNi и CoCrFeMnNi.
4. Обнаружено, что CoCrFeNi, CoCrFeMnNi обладают основными фазами твердых растворов (Co, Cr, Fe, Ni) и (Co, Cr, Fe, Mn, Ni) с ГЦК структурой, которые проявляют стабильность при облучении ионами гелия с энергией 40 кэВ. Параметр решетки, макронапряжения, микронапряжения и плотность дислокаций в ВЭС растут с флюенсом ионов гелия от 5×1016 см-2 до 2×1017см-2. В ВЭС изменения макронапряжений, микронапряжений и плотности дислокаций в области пика имплантации атомов гелия превышают соответствующие величины в чистом никеле. Облучение ионами гелия приводит к переходу от растягивающих к сжимающим макронапряжениям в ВЭС. 
5. Дополнительное легирование ВЭС CoCrFeNi марганцем приводит к увеличению остаточных напряжений и параметра решетки в результате облучения ионами He (40 кэВ, 2×1017см-2, 25°C). Обнаружено увеличение сжимающих макронапряжений до 300 и 650 МПа, сжимающих микронапряжений до 6,8 ГПа (7,8 раз от исходного) и 5,7 ГПа (в 5,4 раз), плотности дислокаций в 30 и 60 раз (до 7,8×1012 см-2 и 13,6×1012 см-2), параметра решетки на 0,21% и 0,33% от исходных в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно в области имплантации гелия (до 300 нм). 
6. Установлено, что высокотемпературное облучение (T=700°C) ионами гелия приводит к усилению роста блистеров и сегрегации на макродефектах (блистеры, преципитаты). При 700°С в ВЭС образуется множество открытых блистеров с диаметром 100-400 нм, а в никеле их диаметр находится в диапазоне 50-700 нм в зависимости от ориентации зерен. В ВЭС CoCrFeMnNi средний диаметр открытых блистеров (192±63 нм) в 1,3 раза меньше, чем в CoCrFeNi (247±114 нм) и Ni (254±91 нм). При облучении ионами гелия при 700°С на поверхности CoCrFeMnNi обнаружены вспучивания с диаметром 1,4-2 мкм, но они имеют меньший размер, чем блистеры в Ni, где при флюенсе 4×1017 см-2 образуются блистеры с диаметром 3-5 мкм, при 6×1017 см-2 – с диаметром 5-7 мкм.
7. В результате облучения ионами гелия (40 кэВ, 700°С) с флюенсами 4×1017см-2 - 6×1017см-2 в CoCrFeMnNi обнаружены одиночные вскрытые блистеры, с диаметрами в диапазоне 3-17,5 мкм, под которыми видна пористая структура. В CoCrFeMnNi при 4×1017см-2 - 6×1017см-2  образуются преципитаты и вскрытые блистеры, где обогащение Mn растет с флюенсом от 67% (8 ат.%) до 113% (12 ат.%), а концентрация Cr увеличивается на 10 ат.% при 6×1017см-2.
8. В результате облучения ионами гелия (40 кэВ, 2×1017см-2, 700°С) обнаружено увеличение растягивающих макронапряжений в ВЭС в приповерхностном слое (до 100 нм) и рост сжимающих макронапряжений в CoCrFeMnNi в области имплантации (до 300 нм) при облучении ионами гелия при 700°C. Параметр решётки в CoCrFeMnNi уменьшается на 0,53% и увеличивается в CoCrFeNi на 0,40%. Растягивающие напряжения увеличиваются в 1,7 и 1,4 раза в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно в приповерхностном слое (до 100 нм). В области имплантации гелия (до 300 нм) в CoCrFeNi растягивающие макронапряжения увеличиваются в 3,1 раз, в CoCrFeMnNi сжимающие макронапряжения увеличиваются до 143 МПа.
9. В результате последовательного облучения ионами Kr (280 кэВ, 5×1015 см-2) и He (40 кэВ, 2×1017 см-2) происходит образование блистеров в CoCrFeMnNi меньшего диаметра по сравнению с Ni: 1,3-3,6 мкм на поверхности CoCrFeMnNi по сравнению со средним диаметром 3,8 мкм на поверхности Ni.
10. Последовательное облучение ионами Kr и He увеличивает сжимающие макронапряжения, параметр решетки и плотность дислокаций в ВЭС по сравнению с одиночным облучением Kr. Параметр решетки CoCrFeNi и CoCrFeMnNi увеличивается на 0,17% и 0,37%, плотности дислокаций в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi растут в 11 и 15 раз (3,0×1012 см-2 и 3,5×1012 см-2) соответственно находясь в интервале между значениями для Kr и He. Сжимающие макронапряжения приближенно равны значениям для облучения ионами He при 25°C – 300 МПа и 613 МПа в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi соответственно.
Полученные в рамках диссертационного исследования научные результаты способствовали формулированию следующих выводов. Показано, что высокоэнтропийные сплавы в CoCrFeNi и CoCrFeMnNi обладают более высокой устойчивостью к блистерингу и радиационной сегрегации по сравнению с чистым никелем при облучении низкоэнергетическими ионами криптона и гелия. Установлено, что увеличение дозы радиационных повреждений и температуры облучения приводит к интенсификации процессов сегрегации, а также к образованию блистеров в указанных ВЭС.
Результаты исследования расширяют представления о радиационной стойкости ВЭС на основе системы Ni-Co-Fe-Cr-Mn и подтверждают их перспективность в качестве конструкционных материалов для ядерных реакторов нового поколения и космической техники. Кроме того, выявленные закономерности влияния химического состава на радиационную стойкость могут быть использованы при разработке малоактивируемых ВЭС на основе систем Fe–Cr–Mn.
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