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ОБОЗНАЧЕНИЯ И СОКРАЩЕНИЯ 

	ТОТЭ
	– твердооксидный топливный элемент

	YSZ
	– стабилизированный оксид циркония

	CCTO
	– CaCu3Ti4O12

	ZnTiO3
	– титанат цинка

	TiO2
	– диоксид титана

	ZnO
	– оксид цинка

	DFT
	– density functional theory/теория функционала электронной плотности

	SDC
	– Sm0.2Ce0.8O2–δ












ВВЕДЕНИЕ 

Актуальность диссертационного исследования.
Использование керамических материалов в энергетическом секторе с каждым годом всё больше расширяется, что обусловлено как ростом функционального потенциала современных керамик, так и необходимостью снижения себестоимости производства энергии, получаемой с использованием альтернативных и низкоуглеродных технологий. На данный момент керамические материалы находят широкое применение в твёрдооксидных топливных элементах (ТОТЭ), солнечной энергетике, термоэлектрических преобразователях, системах накопления энергии и силовой электронике, где от материалов требуется высокая термическая, химическая и механическая устойчивость при длительной эксплуатации. 
Как правило, эксплуатация топливных элементов нового поколения осуществляется в экстремальных условиях, связанных с продолжительным воздействием высоких температур, большими температурными градиентами и многократными термоциклическими нагрузками, которые сопровождаются механическими воздействиями, а также накоплением внутренних структурных напряжений. В процессе работы керамические материалы подвергаются термошоковым ударам при быстром нагреве и охлаждении, а также деструктивным процессам, обусловленным термическим расширением и накоплением внутренних напряжений при резком изменении температуры в процессе эксплуатации. Дополнительным фактором деградации является воздействие агрессивных газовых и химически активных сред, присутствующих в реальных энергетических системах. 
В подобных условиях именно приповерхностные слои керамических материалов оказываются наиболее уязвимыми к процессам деструкции при эксплуатации, так как они в первую очередь взаимодействуют с коррозионно-активными компонентами рабочей среды, что приводит к химической деградации, фазовым превращениям и изменению дефектной структуры. Одновременно с этим, приповерхностные области испытывают максимальные термомеханические напряжения, возникающие при циклическом нагреве и охлаждении, что способствует образованию микротрещин, расслоений и локальных зон разрушения. Ухудшение свойств приповерхностных слоёв приводит к снижению эксплуатационной надёжности керамических элементов, росту электрических и тепловых потерь, а в предельных случаях к преждевременному выходу энергетических устройств из строя. В связи с этим, особое значение приобретает разработка подходов, направленных на повышение стойкости поверхности керамик к термическим, механическим и химическим воздействиям. К таким подходам относятся модификация структуры и фазового состава приповерхностных слоёв, управление дефектной структурой, создание защитных покрытий и использование методов физического воздействия, включая радиационную обработку. 
На данном этапе развития технологий создания керамических материалов и определения перспектив их применения в качестве материалов для альтернативной энергетики стоит целый ряд задач и проблем, решение которых требует проведения как теоретических, так и экспериментальных работ, связанных с изучением возможности изменения свойств керамик с целью увеличения эффективности их использования и повышения сопротивляемости к внешним воздействиям, связанным с процессами их эксплуатации. Одним из потенциальных направлений в данной области исследования является использование методов модификации с применением различных типов ионизирующего излучения для контролируемого изменения приповерхностных слоев керамик, которые наиболее подвержены внешним воздействиям и деструкции в процессе эксплуатации. В данном контексте, ионизирующее излучение (γ-кванты, электронное и ионное облучение) рассматривается как один из наиболее эффективных инструментов целенаправленного управления структурой и свойствами перовскитных керамик без изменения их химического состава и без введения посторонних примесей. Воздействие ионизирующего излучения на перовскитные керамики приводит к формированию и последующему перераспределению точечных дефектов в кристаллической решётке, прежде всего кислородных вакансий и междоузельных атомов. Подобные изменения могут оказать существенное влияние на электронную структуру материала, концентрацию носителей заряда, диэлектрические и проводящие свойства, а также на оптические характеристики. Как известно, в результате радиационного воздействия происходит локальное смещение атомов из узлов решётки, нарушение ближнего порядка в кристаллической решетки за счет деформационных искажений и атомных смещений, изменение симметрии элементарной ячейки, что сопровождается формированием дефектной структуры приповерхностных и, в ряде случаев, объемных слоёв материала. В свою очередь образование кислородных вакансий играет одну из ключевых ролей в изменении электронных свойств перовскитных керамик, поскольку такие дефекты выступают в качестве донорных центров, повышая концентрацию свободных носителей заряда и изменяя характер проводимости. Перераспределение вакансий и междоузельных атомов может приводить к формированию локальных уровней в запрещённой зоне, что оказывает влияние на электронную структуру материала, ширину запрещённой зоны и процессы переноса заряда. Эти изменения непосредственно отражаются на диэлектрических характеристиках керамик, включая величину диэлектрической проницаемости, потери и температурную стабильность параметров. Также радиационно-индуцированные дефекты способны существенно влиять на проводящие свойства перовскитных керамик за счёт изменения механизмов электронного и ионного транспорта. Повышенная концентрация кислородных вакансий может способствовать росту ионной или смешанной ионно-электронной проводимости, что представляет особый интерес для высокотемпературных электрохимических устройств. Одновременно с этим дефектная структура может оказывать влияние на рассеяние носителей заряда, что отражается на величине удельной проводимости и её температурной зависимости. 
Также изменения в дефектной и электронной структуре материала  оказывают заметное влияние на оптические характеристики перовскитных керамик. Формирование дефектных уровней может приводить к изменению коэффициентов поглощения и отражения, смещению края фундаментального поглощения и появлению дополнительных полос в спектрах оптического поглощения и фотолюминесценции. Такие эффекты важны при рассмотрении применения перовскитных материалов в фотоэлектрических и оптоэлектронных устройствах.
Анализируя вышесказанное можно сделать вывод о том, что ионизирующее излучение может выступать как один из эффективных инструментов целенаправленного управления дефектной, электронной и оптической структурой перовскитных керамик. Контролируемое формирование и перераспределение точечных дефектов открывает возможности для оптимизации функциональных свойств материалов и адаптации их характеристик под конкретные требования энергетических и электронных приложений.
Следует также отметить, что исследования, направленные на изучение влияния ионизирующего излучения на свойства перовскитных керамик позволяют не только углубить понимание и общие представления механизмов радиационно-индуцированных процессов в оксидных перовскитах, но и открыть новые возможности для целенаправленной модификации их свойств с целью расширения потенциала их практического применения, а также расширения спектра возможностей использования ионизирующего излучения в мирных целях. Актуальность подобных исследований, направленных на изучение влияния ионизирующего излучения на перовскитные керамики, обусловлена возрастающей потребностью энергетического сектора в материалах, способных длительно и надёжно функционировать в экстремальных условиях эксплуатации. Научная новизна подобных исследований заключается в комплексном изучении механизмов радиационно-индуцированной модификации перовскитных керамик и установлении взаимосвязи между параметрами ионного облучения, структурой приповерхностных слоёв и функциональными свойствами материала.
Перовскитные керамики на основе титанатов представляют собой перспективный класс функциональных материалов благодаря их высокой термостабильности, возможности управления электрофизическими свойствами и широкой вариативности химического состава. Однако их практическое применение в энергетике зачастую ограничено деградацией приповерхностных слоёв, вызванной высокотемпературной коррозией, термошоковыми нагрузками и диффузией агрессивных компонентов вглубь материала. В этой связи, особую значимость приобретает разработка новых подходов к повышению устойчивости и долговечности керамик без существенного усложнения технологии и увеличения стоимости изделий.
Использование методов ионной и радиационной модификации приповерхностных слоёв позволяет целенаправленно управлять дефектной структурой материалов, формировать защитные барьерные слои и улучшать эксплуатационные характеристики керамик без изменения их объемного состава. Данный подход отвечает современным тенденциям развития материаловедения и энергетики, ориентированным на повышение ресурса материалов, снижение эксплуатационных затрат и повышение экономической эффективности альтернативных энергетических технологий.
Цель диссертационного исследования заключается в определении применимости использования облучения ионами для направленной модификации приповерхностных слоев перовскитных керамик на основе титаната цинка для повышения устойчивости к процессам высокотемпературной деструкции при эксплуатации. 
Задачи диссертационного исследования.
На основании сформулированной цели диссертационного исследования были поставлены следующие задачи, выполнение которых позволило достичь ожидаемых результатов и получить новые данные о свойствах перовскитных керамик:
1. Синтез и характеризация структурных особенностей и прочностных параметров перовскитных керамик на основе титаната цинка при вариации соотношения компонент в составе.
2. Определение роли вариации флюенса облучения ионами О+ на изменение прочностных характеристик исследуемых керамик и формирования упрочняющего приповерхностного слоя.
3. Определение влияния структурных изменений в приповерхностном слое перовскитных керамик, вызванных ионным облучением на устойчивость к высокотемпературной коррозии и термошоковым испытаниям.
4. Изучение влияния ионной модификации приповерхностных слоев на стабильность электрохимических характеристик исследуемых керамик при наводораживании. 
Объекты исследования.
В качестве объектов исследований выбраны перовскитные керамики на основе титаната цинка полученные методом механохимического перемалывания и последующего термического спекания. Интерес к данному классу керамик обусловлен перспективами использования их в качестве материалов для альтернативной энергетики, в виду высокой диэлектрической проницаемости, термической и химической стабильности, а также возможностями целенаправленного изменения электрических и транспортных характеристик за счет изменения соотношения компонент в составе и управления дефектной структурой. Совокупность данных особенностей делает данный класс керамик перспективными для применения в устройствах накопления и преобразования энергии, включая диэлектрические конденсаторы, анодные материалы для твердооксидных топливных элементов или компонент силовой электроники. Выбранные объекты исследований представляют собой научный и практический интерес как с точки зрения фундаментального изучения процессов фазообразования и структурной эволюции титанатных перовскитов, так и с позиции разработки новых функциональных керамических материалов для перспективных энергетических технологий.
Предмет исследования.
Предмет диссертационного исследования заключается в изучении перспективности использования облучения ионами О+ для повышения сопротивляемости к деструктивным процессам, связанным с эксплуатацией керамик в экстремальных условиях, обусловленных воздействием высоких температур и термошоковых воздействий. 
Методы исследования.
В качестве метода синтеза керамик на основе титаната цинка был выбран метод механохимического твердофазного синтеза, включающий в себя механическое интенсивное воздействие на порошки путем ударного воздействия мелющими телами в замкнутом объеме, что приводит к инициализации процессов структурных деформационных искажений, наличие которых ускоряет процесс фазообразования при термическом воздействии в случае спекания перемолотых порошков. Характеризация полученных после спекания порошков с целью определения морфологических особенностей керамических образцов при вариации соотношения исходных компонентов, а также изучения их фазового состава и структурных параметров проводилась с использованием методов растровой электронной микроскопии и рентгенофазового анализа. Модификация приповерхностного слоя полученных керамик с целью создания в нем дополнительных дефектов, выступающих в качестве упрочняющих барьеров была проведена путем облучения образцов ионами О+ с энергией порядка 28 МэВ и различными флюенсами облучения, вариация которых позволила создать различную концентрацию дефектов в поврежденном модифицированном слое керамик. Оценка прочностных свойств, а также их изменения в результате внешних воздействий, включая ионную модификацию, тестирование на устойчивость к высокотемпературной деградации и термошоковым воздействиям проводилась с применением метода индентирования, заключающегося в определении твердости образцов при однократном механическом воздействии индентера при постоянной нагрузке. 
Научная новизна.
В ходе проведенных экспериментальных работ, направленных на изучение кинетики процессов фазообразования в перовскитных керамиках на основе титаната цинка в зависимости от температуры спекания и вариации соотношения компонент в составе установлено, что при малых температурах спекания (200-500°С) основные структурные изменения обусловлены процессами структурного упорядочения оксидных фаз за счет термически – индуцированных релаксационных процессов снятия деформационных искажений, а при температуре спекания 600°С и выше происходит инициализация процессов формирования и последующего упорядочения фазы титаната цинка с перовскитной структурой. При этом при температуре спекания 900-1000°С наблюдается укрупнение зерен керамик, свидетельствующее не только о процессах структурного упорядочения, но и рекристаллизации, связанной со слиянием мелких зерен в более крупные с последующим уплотнением структуры. 
Согласно полученным данным экспериментальных работ, направленных на изучение перспективности использования ионного облучения для модификации приповерхностного слоя керамик было установлено, что создаваемые ионным облучением дефектные неоднородности в приповерхностном слое замедляют процессы атомарной диффузии кислорода и других агрессивных компонентов вглубь материала, что уменьшает скорость термически индуцированной коррозии и деградации поверхности. Определено, что модифицированный ионным облучением приповерхностный слой выполняет функцию защитного барьера, повышающего термошоковую прочность и устойчивость керамик к длительному воздействию высоких температур, а также связанных с ними процессов окисления и разупрочнения. 
Определено, что оптимальными условиями для модификации исследуемых керамик является ионное облучение с флюенсами 1012-5×1012ион/см2, при которых степень создаваемых структурных изменений в приповерхностном слое позволяет максимально снизить негативный эффект, связанный с термически-индуцированными процессами коррозии и деградации.
Основные положения, выносимые на защиту:
1. Установлено, что вариация соотношения компонент ZnO и TiO2 в составе керамик при термическом отжиге выше 600°С приводит к формированию двухфазных керамик с доминированием в составе кубической фазы ZnTiO3, а также примесными фазами в виде рутила (TiO2) и гексагональной фазы оксида цинка. 
2. Установлено, что увеличение флюенса облучения ионами О+ с 1012 ион/см2 до 5×1012 ион/см2 приводит к увеличению твердости приповерхностного слоя керамик, обусловленному созданием дополнительных барьерных дефектов, а также повышению сопротивляемости к внешним механическим воздействиям и растрескиванию при высокотемпературном и термошоковом воздействии.
3. Определено, что использование ионной модификации с флюенсами 1012-5×1012 ион/см2 приводит к увеличению удельной мощности на 20-27% и повышению сопротивляемости к деградации емкостных характеристик за счет изменения структурных особенностей и концентрации вакансионных дефектов.  
Теоретическая и практическая значимость полученных результатов.
Проведено изучение процессов фазообразования в керамиках на основе титаната цинка, полученных с использованием метода механохимического синтеза и последующего термического отжига при различных температурах и варьировании соотношения компонент в составе керамик. На основе экспериментальных работ были определены оптимальные режимы синтеза при которых происходит формирование устойчивой перовскитной фазы титаната цинка. При этом в ходе проведенных исследований установлено, что управление соотношением компонент ZnO и TiO2 позволяет целенаправленно контролировать фазовый состав и микроструктуру перовскитных керамик на основе титаната цинка. Это открывает возможности для оптимизации их функциональных характеристик и адаптации материалов под конкретные задачи альтернативной энергетики, включая электрохимические, фотоэлектрические и термоэлектрические применения.
Предложенные технологические решения, связанные с использованием методов ионной модификации керамик позволят укрепить научную и технологическую основу для разработки высокоэффективных и радиационно-устойчивых материалов, востребованных в современных системах альтернативной энергетики.
Полученные результаты исследований влияния ионной модификации на изменение прочностных и электрохимических параметров исследуемых керамик показали возможность направленной модификации приповерхностных слоев керамик за счет инициализации эффекта дислокационного упрочнения, вызванного изменением плотности дефектов в приповерхностном слое, имеющей прямую зависимость от флюенса облучения. 
Результаты оценки влияния вариации флюенса облучения на изменение свойств керамик, а также повышения устойчивости к внешним воздействиям, включая термошоковые и высокотемпературные воздействия в дальнейшем могут быть рассмотрены как один из перспективных способов повышения сопротивляемости керамических материалов к процессам деградации и деструкции, возникающим в процессе их эксплуатации. 
Достоверность полученных результатов.
Все экспериментальные работы были выполнены с использованием стандартного метода, включающего в себя проведение экспериментальных работ в несколько параллелей для исключения ошибок изменений и человеческого фактора при сборе и обработке данных. Экспериментальные работы были проведены с использованием современного аналитического оборудования, имеющего поверку, перед проведением измерений все приборы были откалиброваны с использованием стандартных образцов. 
Построение графиков на основе полученных экспериментальных результатов, а также анализ структурных, прочностных и электрохимических зависимостей было осуществлено с использованием программного графического редактора OriginPro. 
Использование искусственного интеллекта было задействовано для визуализации и построения диаграмм и схематичных изображений, в основе которых лежит анализ литературных данных и описание экспериментальных методов исследования. 
Личный вклад соискателя.
Отработка режимов получения керамик с применением метода механохимического перемалывания, включающего в себя навеску образцов с заданным соотношением компонент, перемалывание и последующий термический отжиг, а также определение морфологических особенностей с применением метода растровой электронной микроскопии и оптических свойств с применением метода УФ – спектроскопии было проведено соискателем лично на базе Лаборатории инженерного профиля Евразийского национального университета им. Л.Н. Гумилева. Изучение структурных особенностей и фазового состава исследуемых керамик, а также проведение работ, связанных с отработкой режимов модификации с применением ионного облучения было проведено соискателем совместно с сотрудниками Лаборатории физики твердого тела Астанинского филиала Института ядерной физики МЭ РК. Анализ и интерпретация полученных результатов проведенных исследований, включая изучение и установление взаимосвязей между изменениями структурных особенностей, фазового состава и прочностными и электрохимическими параметрами были осуществлены соискателем самостоятельно при консультациях с научными консультантами в ходе обсуждений полученных результатов и их обработки. 
Связь работы с научно-исследовательскими проектами, программами.
Апробация работы.
Основные результаты работы были представлены в виде научных докладов на международных научных конференциях, в ходе которых были обсуждены основные результаты, их роль в продвижении возможностей применения методов ионной модификации для увеличения сопротивляемости керамических материалов к внешним воздействиям и повышения эффективности их использования в качестве анодных материалов для твердооксидных топливных элементов. Доклады были сделаны на следующих международных научных конференциях: 
‒ the 16th international conference on Information Optics and Photonics (CIOP 2025) (Сиань, 2025); 
‒ 11th international conference “Modern Problems of Nuclear Energy and Nuclear Technologies” (Ташкент, 2025);
‒ 13-й международная молодежная научная конференция «Физика. Технологии. Инновации. ФТИ – 2026» (Екатеринбург, 2026). 
Публикации. 

Структура и объем диссертационной работы. Диссертация состоит из введения, четырех разделов, заключения и списка использованных источников. Диссертация представлена на 113 печатных страницах, включает 44 рисунка, 2 таблицы, 97 источников литературы. 

Первый раздел диссертации включает в себя литературный обзор применимости перовскитных керамик в качестве материалов для альтернативной энергетики, включающих в себя оценку перспектив использования перовскитных титанатов в качестве материалов для ТОТЭ и солнечной энергетики. Большое внимание в обзоре уделено оценке перспективности использования в данных направлениях развития энергетического сектора керамик на основе титаната цинка, выбранных в качестве объектов диссертационного исследования, а также способам модификации перовскитов с использованием методов воздействия ионизирующего излучения на приповерхностные слои керамик или тонкопленочных перовскитных покрытий. 
Во втором разделе приведено детальное описание основных методов исследований и характеризации, применяемых для изучения структурных и морфологических особенностей синтезированных керамик, а также определения их прочностных свойств и устойчивости к внешним воздействиям, вызванным облучением и испытаниями на устойчивость к термошоковым воздействиям и высокотемпературной коррозии. Приведено описание метода ионной модификации, включающее в себя обоснование выбора ионов О+ для направленной модификации исследуемых керамик и создания барьерного приповерхностного слоя. 
Третий раздел диссертации посвящена изучению кинетики фазообразования в керамиках в зависимости от вариации соотношения компонент в составе и температуры спекания. В главе детализированы процессы фазообразования в керамиках в зависимости от вариации температуры спекания, изменение которой проводилось в  диапазоне от 200 до 1000°С с шагом 100°С. Проведен анализ и установлены взаимосвязи между изменениями морфологических особенностей полученных керамик и процессами фазообразования и структурного упорядочения, возникающих при увеличении температуры спекания. Определены основные температурные режимы при которых происходит формирование устойчивой перовскитной фазы титаната цинка (ZnTiO3), а также детализированы процессы влияния вариации фазового состава на изменение прочностных характеристик (твердости и трещиностойкости), а также изменений электрохимических параметров, в частности, зависимости изменения удельной мощности от плотности тока с последующим определением величины максимально достижимой удельной мощности. На основе полученных данных изучения кинетики процессов фазообразования были определены условия получения образцов керамик с совокупностью свойств, наиболее подходящих для дальнейших исследований, направленных на изучение применимости ионизирующего излучения для направленной модификации и упрочнения приповерхностного слоя керамик. 
В четвертом разделе диссертации представлены результаты экспериментальных работ, связанных с отработкой режимов модификации керамик с применением ионного облучения с целью создания барьерного защитного приповерхностного слоя, увеличивающего сопротивляемость к внешним механическим воздействиям, а также повышающим сопротивляемость к термошоковым воздействиям и высокотемпературной коррозии. В ходе проведенных исследований определены оптимальные условия применения ионной модификации, в результате которой происходит увеличение сопротивляемости к внешним воздействиям за счет дислокационного упрочнения, вызванного накоплением дефектов в приповерхностном слое. При этом определено, что увеличение эффективности электрохимических параметров керамик за счет ионной модификации связано с изменением концентрации кислородных вакансий, вызванных структурными изменениями приповерхностных слоев при облучении. 
В Заключении подведены основные итоги проведенных исследований, отражающие полученные зависимости и взаимосвязи между изменениями условий получения керамик и их прочностными, морфологическими, структурными, оптическими и электрохимическими характеристиками, а также отражена роль применения ионной модификации в изменении свойств приповерхностного слоя, а также влияния ионной модификации на упрочнение и повышения эффективности использования керамик в качестве анодных материалов ТОТЭ. 


1 ПРИМЕНЕНИЕ ПЕРОВСКИТНЫХ КЕРАМИК НА ОСНОВЕ ТИТАНАТОВ В АЛЬТЕРНАТИВНОЙ ЭНЕРГЕТИКЕ 

В данном разделе приведен обзор последних достижений в области использования перовскитных керамик на основе титанатов в качестве материалов для альтернативной энергетики, включающий в себя определение основных направлений развития применимости керамик в качестве топливных или солнечных элементов, основных способов их модификации и повышения устойчивости к внешним воздействиям, а также оценке перспективности применения ионизирующего излучения для направленной модификации приповерхностных слоев перовскитных керамик. Определены основные направления и потенциальные области использования керамик на основе титанатов в альтернативной энергетике и основные достижения в данном направлении, полученные за последние десять – двадцать лет. 

1.1 Основные направления применения перовскитных керамик на основе титанатов в альтернативной энергетике 
Как известно, перовскитные керамики на основе титанатов представляют собой класс функциональных оксидных материалов со структурой ABO3, в которой ионы титана занимают B-позицию кристаллической решётки, а качестве А-позиции могут рассматриваться различные элементы такие как кальций, барий, стронций, цинк и т.д. [1, 2]. Благодаря особенностям строения и возможности целенаправленного легирования такие материалы обладают широким набором полезных свойств – ферроэлектричностью, пьезоэлектричностью, высокой диэлектрической проницаемостью, ионно-электронной проводимостью и термической стабильностью. Это делает титанатные перовскиты важными материалами для различных направлений альтернативной энергетики. Одним из ключевых обзоров посвященных описанию перспектив использования пероскитных керамик на основе титанатов в качестве материалов для альтернативной энергетике является работа [3], в которой авторы достаточно подробно и детально описывают основные способы получения пероскитов (см. данные, приведенные на схеме рисунка 1.1), а также их потенциал применения в качестве материалов для ТОТЭ и солнечных элементов. Отдельный акцент в работе авторами сделан на современных методах синтеза с возможностью морфологического контроля получаемых структур, позволяющих получать многомерные наноструктуры (0D/1D/2D/3D), включая нанотрубки, наноленты, нанопроволоки, нанолисты и пористые архитектуры, где ключевым преимуществом выступают высокая удельная поверхность и развитая система активных центров. Также авторы обсуждают перспективы дальнейшего развития перовскитных и титанат-содержащих наноструктур, подчёркивая, что рост практической эффективности напрямую связан с инженерией поверхности, дефектной структуры и композиционного дизайна, обеспечивающих улучшение функциональности и стабильности материалов в реальных условиях эксплуатации. 
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Рисунок 1.1 – Схематичное представление развития основных методов изготовления перовскитов по годам с отражением основных прорывных стадий в развитии 

Примечание – Составлено по источникам [3, p. 3] 

Следует отметить, что особенности структуры типа ABO3 позволяют целенаправленно изменять характеристики материала за счёт варьирования катионного состава, легирования и управления дефектной структурой, что определяет широкий спектр практических применений.
В частности, в водородной и топливно-элементной энергетике перовскитные керамики на основе титанатов рассматриваются как перспективные материалы для электродов ТОТЭ. Интерес к данным материалам обусловлен их устойчивостью к высоким температурам и агрессивным средам, способностью обеспечивать смешанную электронно-ионную проводимость и работать с различными видами топлива, включая водород и углеводороды. Их применение повышает долговечность и эффективность высокотемпературных энергетических установок [4, 5]. В данном направлении керамики на основе титанатов используются в качестве анодных и катодных компонентов, а также функциональных слоёв, обеспечивающих электронную и ионную проводимость при высоких температурах. Их устойчивость к восстановительным и окислительным средам, а также способность работать в условиях длительного термического воздействия делают такие керамики перспективными для водородной энергетики и систем прямого преобразования энергии [6]. Так, к примеру, в работе Rauf S. et al. [7] было предложено альтернативное решение стандартным анодным материалам на основе стабилизированного диоксида циркония (YSZ) путем замены его на диэлектрический титанат кальция-меди CaCu3Ti4O12 (CCTO) с добавлением гетероструктур Ni0.8Co0.15Al0.05LiO2−δ. Авторы отходят от традиционного подхода, при котором электролит должен обладать исключительно высокой ионной проводимостью, характерной для стандартных материалов, и демонстрируют, что ключевую роль может играть интерфейсная инженерия и диэлектрические свойства материала, изменение которой напрямую зависят от типа перовскита и способов его модификации. Полученные авторами результаты открывают новые подходы к проектированию электролитов на основе титанатных перовскитов за счёт управления приповерхностными и межфазными эффектами, а также возможности использования барьерных интерфейсов для повышения эффективности низкотемпературных топливных элементов.
В работе [8] авторами был предложен и исследован новый тип анодного материала для ТОТЭ, устойчивого к отложению углерода и отравлению примесями серы при использовании прямых углеводородов в качестве топлива. Как известно, традиционные Ni-YSZ аноды хорошо работают на водороде, но при прямом использовании углеводородов, например, метана они подвержены сажаобразованию и быстрой деградации. Предложенное авторами решение проблемы сажаобразованию заключалось в разработке перовскитной керамики на основе титаната лантана-стронция, со-допированную никелем и церием, которая демонстрирует высокую устойчивость к коксованию и серному отравлению, а также обладает достаточно высокими емкостными характеристиками. Экспериментальные исследования показали стабильную электрохимическую производительность топливных элементов при работе на сухом метане и в присутствии серосодержащих примесей, что подтверждает высокую коррозионную и каталитическую устойчивость керамического материала.
Следует также выделить обзорную работу Kolotygin V.A., Kuritsyna I.E., Lyskov N.V. [9] в которой обобщены современные представления о перовскитных анодных материалах для ТОТЭ и систем электрохимического окисления водорода и углеводородов. Авторы подробно рассматривают перовскитные оксиды со структурой ABO3 как альтернативу традиционным Ni-YSZ анодам, подчёркивая их высокую термическую и химическую стабильность, устойчивость к серному отравлению и коксованию, а также возможность целенаправленного управления свойствами за счёт легирования и дефектной инженерии. Авторами систематизированы основные классы перовскитных анодов на основе титанатов, хромитов, манганитов и ферритов, а также рассмотрены механизмы формирования электронной, ионной и смешанной проводимости. Особое внимание уделено роли кислородных вакансий и переходных металлов в обеспечении каталитической активности анодов и их электрохимической эффективности. Показано, что регулирование катионного состава в A- и B-позициях перовскитной решётки позволяет оптимизировать устойчивость материалов к восстановительным условиям, повысить активность в реакциях окисления топлива и улучшить совместимость с электролитами ТОТЭ. 
В обзорной работе [10] авторы обосновывают, что традиционные керамические Ni-YSZ аноды, несмотря на высокую электронную проводимость и каталитическую активность, сталкиваются с серьёзными проблемами при работе на углеводородах, в частности со склонностью к образованию отложений углерода, чувствительностью к серному отравлению, ростом частиц Ni и деградацией при циклах восстановления-окисления (см. схему работы, приведенную на рисунке 1.2). Именно эти ограничения стимулируют поиск альтернативных материалов, среди которых перовскитные оксиды выступают одним из наиболее перспективных классов. Особое внимание уделено устойчивости этих материалов к углеродному осаждению и сере, что связано с наличием активных оксидных поверхностей и способностью перовскитных структур выдерживать восстановительную среду без значительной деградации. При этом авторы делают упор на то, что перовскитные аноды демонстрируют более высокую устойчивость к коксованию при прямом использовании углеводородов, поскольку их кристаллическая решётка и состав позволяют легче реоксидироваться, что препятствует накоплению углеродистых слоёв, и приводит к сохранению структурной стабильность при циклических изменениях окислительных условий.
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Рисунок 1.2 – Схематичное представление работы электролита из перовскитной керамики в процессе эксплуатации

Примечание – Составлено по источникам [10, p. 31278] 

Важным направлением является солнечная энергетика, где перовскитные керамики на основе титанатов применяются в качестве электрон-транспортных слоёв, буферных и защитных покрытий в перовскитных солнечных элементах [11, 12]. В данных устройствах титанатные керамики используются в качестве электрон-транспортных слоёв, буферных прослоек и защитных покрытий, обеспечивающих эффективную работу интерфейсов между фотоактивным перовскитным слоем и электродами. Их применение позволяет оптимизировать энергетическое выравнивание зон, снизить барьер для переноса электронов и подавить нежелательную рекомбинацию носителей заряда на границах раздела фаз [13].
Благодаря высокой прозрачности в видимом диапазоне, благоприятному положению энергетических уровней и химической инертности, титанатные керамики способствуют улучшению переноса носителей заряда, повышению фотостабильности и увеличению срока службы фотоэлектрических устройств. Близкое расположение уровней проводимости и валентной зоны относительно энергетических уровней перовскитного поглощающего слоя создаёт условия для селективного транспорта электронов при одновременной блокировке дырок, что повышает коэффициент заполнения и общее фотоэлектрическое преобразование энергии [14, 15].
Дополнительным преимуществом титанатных керамик является их высокая химическая и термическая инертность. В отличие от традиционных органических или полимерных электрон-транспортных материалов, титанаты устойчивы к воздействию влаги, кислорода и ультрафиолетового излучения, что существенно снижает скорость деградации перовскитного слоя [11, р. 15298-15317]. Использование титанатных буферных и защитных слоёв позволяет стабилизировать интерфейсы, предотвратить миграцию ионов и подавить фотокаталитические процессы, ведущие к разрушению фотоактивного материала [16, 17].
Перспективы применения перовскитных керамик на основе титанатов в качестве материалов для фотокаталитических процессов расщепления и получения водорода рассмотрены в обзорной работе Shu L. и др. [10, р. 31275-31303; 18], основной упор в которой сделан на определении потенциала использования перовскитов для производства водорода, как чистого топлива, путем прямого преобразования солнечной энергии в химическую без использования ископаемого топлива. Авторы подчеркивают большие перспективы и преимущества перовскитных керамик на основе титанатов, обусловленные возможностями контролируемого управления шириной запрещенной зоны, высокими показателями фотокоррозионной стабильности в водных средах при длительном нахождении в них, а также особенностей структуры, позволяющей легко разделять и переносить фотогенерированные электроны и дырки. Совокупность данных свойств делает перовскитные керамик на основе титанатов одними из перспективных кандидатных материалов для фотокаталитических систем генерации водорода.  
Оценке применения различных методов модификации перовскитных керамик на основе титанатов с целью увеличения эффективности использования их для фотохимического расщепления и получения водорода посвящен обзор коллектива авторов Adnan M.A.B. и др. [19]. Авторами проанализированы экспериментальные и теоретические работы, включающие в себя разработку различных методов направленной модификации перовскитных керамик на основе титанатов, включающие в себя легирования переходными металлами, создания гетероструктур и композитов, наноструктурирование и поверхностное функциональное модифицирование (см. схему, приведенную на рисунке 1.3). Представленный обзор систематизирует достижения последних лет в области титанатных перовскитов как перспективных фотокаталитических и фотоэлектрохимических материалов для устойчивого производства водорода. При этом, авторы отмечают, что дальнейшие успехи в практическом применении будут зависеть от глубокого понимания взаимосвязей между структурой, дефектной средой, оптоэлектронными свойствами и механиками переноса заряда в этих материалах, а также от разработки эффективных методов их модификации для повышения эффективности производства водорода и сопротивляемости процессам деструкции.
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Рисунок 1.3 – Схематичное представление основных видов модификации титанатов для расщепления воды

Примечание – Составлено по источникам [19, p. 23209] с использованием искусственного интеллекта ChatGPT v.5.2

В работе [20], авторы делают основной упор в описании различных стратегий модификации перовскитных керамик, основной целью которой является увеличения фотокаталитической и фотоэлектрохимической активности в видимой части солнечного спектра с целью увеличения производительности и исключения необходимости использования дополнительных воздействий на фоторасщепление. Авторы обзора систематизируют современные достижения в области инженерии перовскитных оксидов для фотохимического и фотоэлектрохимического расщепления воды, детально описывают ключевые направления модификации материалов и подчёркивают основные научно-технические вызовы на пути к коммерческому использованию таких систем для устойчивого производства водорода. При этом авторы сообщают, что несмотря на достигнутый прогресс, значения эффективности преобразования солнечной энергии в водород всё ещё остаются ниже уровня, необходимого для практических приложений, особенно в области использования видимого света. Это объясняется ограничениями в управлении дефектной структурой, сложностями достижения эффективного разделения носителей и стабильности материалов в водной среде, что требует дальнейших исследований.
Систематизация и комплексный анализ перспектив применения титанатов в солнечной энергетике и фотокатализе представлена в работе [21], в которой авторы предлагают систематическую классификацию титанатов по структурным типам (перовскитные, слоистые, туннельные, шпинельные и производные структуры), подчёркивая взаимосвязь между кристаллическим строением, дефектной химией и функциональными свойствами материалов (см. схему, приведенную на рисунке 1.4). Особое внимание уделено роли титанатных перовскитов, обладающих высокой гибкостью состава и возможностью тонкой настройки электронных и ионных характеристик. Авторами подробно рассмотрены физико-химические свойства титанатов, включая электронную структуру, кислотно-основные характеристики поверхности, подвижность кислородных вакансий и устойчивость в агрессивных средах. Показано, что сочетание регулируемой ширины запрещённой зоны, развитой дефектной структуры и высокой термохимической стабильности делает титанаты перспективными для фотокаталитических, электрохимических и термокаталитических процессов. При этом авторы подчёркивают, что эффективность титанатных катализаторов определяется не только объемными свойствами, но и состоянием приповерхностных и интерфейсных слоёв, где протекают основные реакции переноса заряда и химического превращения.
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Рисунок 1.4 ‒ Систематическая классификация титанатов по структурным типам

Примечание – Составлено по источнику [21, p. 2108350] с использованием искусственного интеллекта ChatGPT v.5.2

Еще одним перспективным направлением использования титанатных перовскитов является термоэлектрическая энергетика, ориентированная на преобразование рассеянного и низкопотенциального тепла в электрическую энергию [22, 23]. В данной области применение перовскитных титанатов рассматривается в термоэлектрических модулях для преобразования тепловых потерь в электричество. Такие устройства могут использоваться для утилизации промышленного тепла, в геотермальных системах и в энергетике высоких температур, где особенно важны химическая и термическая стабильность материалов [24, 25].
Титанатные перовскиты, как правило, характеризуются высокой термостабильностью, устойчивостью к окислительным и восстановительным средам, а также механической прочностью при длительном тепловом воздействии (см. схему на рисунке 1.5). Эти свойства делают их особенно привлекательными для утилизации промышленных тепловых потерь, возникающих в металлургических процессах, энергетических установках, трубопроводах и теплообменных системах, а также для применения в геотермальной энергетике и высокотемпературных энергетических циклах [26].
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Рисунок 1.5 – Основные типы модификации перовскитных керамик на основе титанатов для повышения их термоэлектрических характеристик 

Примечание – Составлено по источнику [21, p. 2108350] с использованием искусственного интеллекта ChatGPT v.5.2

При этом повышение эффективности термоэлектрических свойств титанатных перовскитов достигается за счёт целенаправленного управления их электронной структурой и дефектным состоянием [27]. Легирование, создание кислородных вакансий и формирование наноструктур позволяют увеличить концентрацию носителей заряда, снизить теплопроводность за счёт рассеяния фононов и, тем самым, повысить термоэлектрическую добротность материала. Дополнительную роль играет возможность формирования композитных и многослойных структур, в которых сочетаются высокая электрическая проводимость и пониженная теплопроводность.
Важным преимуществом титанатных перовскитов является их способность сохранять стабильные термоэлектрические характеристики в широком диапазоне температур и при длительной эксплуатации, что критически важно для практического внедрения термоэлектрических генераторов. Таким образом, перовскитные керамики на основе титанатов рассматриваются как перспективная платформа для создания надёжных и долговечных термоэлектрических устройств, способствующих повышению энергоэффективности промышленных и энергетических систем за счёт утилизации тепловых потерь [28, 29].
Также одним из наиболее развитых направлений применения перовскитных керамик на основе титанатов является развитие и создание импульсных конденсаторов и различных сенсоров, применяемых в энергетике и электронике [30, 31]. Высокая диэлектрическая проницаемость, выраженные ферро- и пьезоэлектрические свойства, а также стабильность параметров в широком диапазоне температур делают титанатные перовскиты ключевыми функциональными материалами для устройств накопления и преобразования электрической энергии, а также для чувствительных элементов измерительных систем [32]. Особую роль в повышении эффективности импульсных конденсаторов играет возможность целенаправленного управления структурой и фазовым составом титанатных перовскитов. Легирование, создание композитных и многослойных керамических структур, а также контроль доменной структуры позволяют снизить диэлектрические потери, повысить пробивную прочность и увеличить восстанавливаемую плотность энергии [15, р. 902-916; 33]. Это особенно важно для работы конденсаторов в условиях высоких напряжений и импульсных нагрузок. 
В сенсорных устройствах перовскитные титанаты используются в качестве чувствительных элементов благодаря их пьезоэлектрическим, ферроэлектрическим и диэлектрическим свойствам [34, 35]. Под действием механических нагрузок, давления, вибраций или температурных изменений такие керамики способны генерировать электрический сигнал или изменять свои электрические параметры, что позволяет применять их в датчиках давления, ускорения, деформации и акустических колебаний. Высокая чувствительность и стабильность характеристик обеспечивают возможность создания точных и надёжных сенсорных систем [36].
На рисунке 1.6 приведено схематичное изображение основных направлений развития применимости перовскитных и перовскитноподобных керамик в альтернативной энергетике, включающих такие ключевые направления как разработки твердооксидных топливных элементов, импульсных конденсаторов, термоэлектрических модулей, а также пьезогенераторов. 
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Рисунок 1.6 – Схематичное представление основных направлений развития перовскитных керамик на основе титанатов

Примечание – Составлено по источнику [21, p. 2108350] с использованием искусственного интеллекта ChatGPT v.5.2
В целом, представленные направления развития применения подчёркивают ключевую роль перовскитных и перовскитоподобных керамик как универсальной материаловедческой платформы для альтернативной энергетики. Их дальнейшее развитие связано с комплексной структурной и дефектной инженерией, масштабируемостью технологий получения и интеграцией в реальные энергетические системы, что делает данные материалы стратегически важными для формирования устойчивой и высокоэффективной энергетики будущего, исключающей использование ископаемых видов топлива.

1.2 Использование перовскитных керамик на основе титаната цинка в качестве материалов для твердооксидных топливных элементов и перовскитных солнечных элементов
Одним из потенциальных и перспективных типов перовскитных керамик в альтернативной энергетике является титанат цинка (ZnTiO3), который представляет собой функциональный оксидный материал с перовскитной или перовскитоподобной кристаллической структурой, обладающий совокупностью физических, химических и функциональных свойств, определяющих его высокий интерес для применения в энергетике, электронике и материаловедении [37, 38]. Одним из ключевых свойств титаната цинка является его высокая термическая и химическая стабильность, позволяющая сохранять структурную целостность и функциональные характеристики при длительном воздействии повышенных температур и агрессивных сред, включая окислительные и восстановительные атмосферы. Положение энергетических уровней ZnTiO3 способствует эффективному переносу электронов при использовании ZnTiO3 в качестве электрон-транспортного или буферного слоя, а также позволяет подавлять нежелательные процессы рекомбинации носителей заряда на интерфейсах [39, 40]. При этом электронные и ионные транспортные свойства ZnTiO3 керамик могут быть целенаправленно модифицированы путем легирования [41, 42], управления дефектной структурой и формирования кислородных вакансий. В свою очередь, широкая запрещённая зона обеспечивает высокую прозрачность в видимом диапазоне спектра и делает его перспективным материалом для оптоэлектронных и фотоэлектрических приложений [43]. Механические свойства ZnTiO3, включая достаточную твёрдость и трещиностойкость, обеспечивают его устойчивость к термомеханическим нагрузкам и позволяют использовать его в виде плотных керамических компонентов в условиях циклического нагрева и охлаждения, а также при термошоковых воздействиях на образцы в процессе эксплуатации.
Больший потенциал применения перовскитных керамик на основе титаната цинка заключается в использовании их в качестве топливных элементов для ТОТЭ или же в качестве материалов для солнечных элементов [44, 45]. При оценке потенциала применения перовскитов на основе титаната цинка в качестве материалов для ТОТЭ основное внимание уделяется высокой термической и химической стабильности, устойчивости к восстановительным и окислительным атмосферам, а также способности формировать смешанную ионно-электронную проводимость при соответствующем легировании и контроле дефектной структуры [46, 47]. Эти свойства делают такие керамики потенциально пригодными для применения в качестве электродных материалов или функциональных слоёв, работающих в условиях высоких температур, характерных для твёрдооксидных электрохимических устройств. 
Одним из важных преимуществ титанатных перовскитов является возможность целенаправленного управления их электрофизическими характеристиками за счёт модификации кристаллической решётки, вариации концентрации кислородных вакансий и микроструктуры, что позволяет оптимизировать электрохимическую активность и долговечность элементов ТОТЭ. Модификация кристаллической решётки за счёт изовалентного или гетеровалентного легирования в A- и B-позициях перовскитной структуры позволяет эффективно регулировать электронную и ионную проводимость, ширину запрещённой зоны, а также энергетическое выравнивание уровней, определяющих электрохимическую активность материала. Одну из ключевых ролей в данном случае играет вариация концентрации кислородных вакансий, которые выступают ключевыми носителями ионного транспорта и активными центрами электрохимических реакций в условиях высокотемпературной эксплуатации. Так, в работе Humayun M. и др. [48] представлен всесторонний анализ состояния исследований перовскитных оксидов типа ABO3 в ключевых направлениях применения перовскитов, включая их использование в качестве материалов для ТОТЭ. Авторы рассматривают перовскитные оксиды как универсальную платформу, свойства которой могут быть тонко настроены за счёт вариации состава, дефектной химии и структурной инженерии. В работе подробно раскрыта взаимосвязь между кристаллической структурой, электронным строением и каталитической активностью перовскитных оксидов. Особое внимание уделено роли катионов в A- и B-позициях, их валентному состоянию и способности формировать кислородные вакансии, которые определяют активность материалов в реакциях переноса заряда и поверхностных окислительно-восстановительных процессах. Показано, что управление дефектной структурой является ключевым фактором повышения эффективности перовскитных материалов во всех рассматриваемых приложениях.
Возможности управления дефектной структурой и микроструктурой титанатных перовскитов позволяют оптимизировать кинетику поверхностных и объёмных процессов, включая адсорбцию, диффузию и окислительно-восстановительные реакции, протекающие на электродах ТОТЭ [49, 50]. Формирование оптимального размера зерна, плотности межзеренных границ и фазового состава способствует снижению поляризационных потерь, повышению устойчивости к термоциклическим нагрузкам и замедлению деградационных процессов, связанных с ростом зерна и фазовой нестабильностью при длительной эксплуатации при высоких температурах. При этом использование механохимически синтезированных и последовательно спечённых керамик открывает путь к получению материалов с повышенной реакционной способностью и стабильными эксплуатационными параметрами.
Влияния добавления допантов в состав перовскитных керамик с целью их модификации рассмотрено в работе [44, р. 6771-6775], основной целью которой авторы ставят стабилизацию фазового состава титаната цинка и улучшение его эксплуатационных характеристик, что особенно актуально для высокотемпературных и диэлектрических применений. Авторы показали, что добавка диоксида циркония способствует подавлению термического разложения метастабильной фазы ZnTiO3 при повышенных температурах и стабилизации структуры при спекании. Это связано с замедлением диффузионных процессов и изменением кинетики фазовых трансформаций, что приводит к повышению термической устойчивости керамик. 
Влияние вариации условий получения, в частности, температуры спекания на свойства ZnTiO3 керамик рассмотрены и проанализированы авторами работы [51]. Авторы показали, что температура термического отжига играет определяющую роль в фазообразовании, так согласно полученных экспериментальным данным установлено, что при относительно низких температурах формируются преимущественно кубические цинк-титанатные фазы, тогда как повышение температуры отжига приводит к возникновению и стабилизации ромбоэдрической фазы ZnTiO3. Данный фазовый переход связан с термодинамической стабилизацией структуры и активацией диффузионных процессов, происходящих в плёнках при нагреве. Полученные результаты демонстрируют, что варьирование температуры отжига позволяет целенаправленно управлять кристаллической структурой ZnTiO3, а, следовательно, и его диэлектрическими, оптическими и электрохимическими свойствами.
В контексте солнечной энергетики перовскитные керамики на основе титаната цинка рассматриваются как перспективные материалы для электрон-транспортных слоёв и защитных интерфейсов в перовскитных солнечных элементах. Их применение способствует улучшению переноса электронов, снижению рекомбинационных потерь и повышению фотостабильности активного слоя. Основное направление на решение проблем которого направлены усилия по изучению свойств перовскитных керамик является устранение ограниченной стабильности и деградации активного перовскитного слоя под воздействием света, влаги, кислорода и электрического поля [52]. В отличие от органических и других оксидных электрон-транспортных материалов, титанат цинка устойчив к воздействию ультрафиолетового излучения и не проявляет выраженной фотокаталитической активности по отношению к перовскитному слою. Это позволяет использовать его в качестве защитного интерфейса, препятствующего деградации активного слоя и миграции ионов, которая является одной из основных причин снижения долговечности перовскитных солнечных элементов [41, р. 854; 53].
Оптические свойства перовскитных керамик, такие как коэффициенты поглощения и отражения, спектральная чувствительность и прозрачность в определённых диапазонах длин волн, имеют решающее значение для их использования в солнечной энергетике и фотокаталитических системах. Высокая прозрачность в видимом диапазоне, химическая инертность делают титанат цинка привлекательным для интеграции в современные фотоэлектрические архитектуры, включая гибкие и многослойные солнечные элементы [40, р. 59]. Так, к примеру, в работе Guo и др. [54] исследовано применение низкотемпературных мезопористых электродов на основе ZnTiO3/SnO2 в качестве перовскитных солнечных элементах. Авторы показали, что создание слоев из ZnTiO3 улучшает электрон-транспортные свойства электродов, снижает рекомбинацию носителей заряда и подавляет фотокаталитическую деградацию перовскитного поглощающего слоя. Ключевым результатом является существенное повышение фотостабильности и срока службы солнечных элементов при сохранении высокой фотоэлектрической эффективности. При этом предложенный низкотемпературный метод получения электродов делает предложенную архитектуру совместимой с гибкими подложками и масштабируемыми технологиями производства. Работа демонстрирует перспективность ZnTiO3 перовскитов как функциональных материалов для повышения надёжности и долговечности перовскитных фотоэлектрических устройств.
Также в работе Kumar P.R., Alwin S., Mariyatra M.B. [55] приведены результаты сравнительного анализа перовскитных наноматериалов на основе титаната цинка, основной целью которых являлось сопоставление различных подходов в синтезе и оценка их пригодности для применения ZnTiO3 в фотовольтаических и оптоэлектронных устройствах. Авторы рассматривали несколько методов получения наноструктурированного титаната цинка, включая химические и термические подходы (см. данные приведенные на рисунке 1.7), в результате использования которых было выявлено, что условия синтеза существенно определяют фазовый состав, размер частиц, степень кристалличности и дефектное состояние материала, играющее немаловажную роль в определении потенциала их применения. 
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Рисунок 1.7 – Схема, описывающая методы синтеза наноструктурированного титаната цинка

Примечание – Составлено по источнику [55, p. 34070] 
Немаловажную роль в определении применимости перовскитных керамик играют их электронные и оптические свойства, поскольку именно они во многом определяют эффективность материалов в энергетических, электрохимических и оптоэлектронных устройствах. Электронная структура перовскитных керамик, включающая ширину запрещённой зоны, положение уровней проводимости и валентной зоны, а также характер распределения плотности электронных состояний, напрямую влияет на процессы генерации, переноса и рекомбинации носителей заряда. Так, в работе Jayalakshmi D.S. и др. [56] проведён сравнительный теоретический анализ структурных, оптических, электронных и термоэлектрических свойств перовскитных оксидов CaTiO3 и ZnTiO3 как в объёмном состоянии, так и в форме тонких плёнок, с акцентом на их потенциальное применение в солнечных элементах. Исследование выполнено методами первопринципных расчётов (DFT), что позволило установить фундаментальные взаимосвязи между кристаллической структурой и функциональными характеристиками материалов. В ходе проведенных исследований авторами было показано, что переход от объёмного состояния к тонкоплёночной геометрии приводит к модификации ширины запрещённой зоны и плотности электронных состояний, что может быть использовано для оптимизации энергетического выравнивания слоёв в солнечных элементах. 
Как известно, электронные и оптические свойства перовскитных керамик тесно связаны с их дефектной структурой и состоянием поверхности. Кислородные вакансии, междоузельные атомы и примесные центры могут формировать локальные энергетические уровни в запрещённой зоне, влияя на концентрацию носителей заряда и механизмы их переноса [52, р. 2000654; 57]. Эти эффекты могут быть как положительными, способствуя повышению проводимости и фотокаталитической активности, так и отрицательными, усиливая рекомбинационные процессы, что требует тщательного контроля дефектного состояния материала. Роль кислородных вакансий в повышении стабильности и электрохимических характеристик мезопористых микросфер ZnO–CoO детально рассмотрена в работе [58], в которой авторы показали, что контролируемое формирование кислородных вакансий в оксидах существенно улучшает электронную проводимость и активирует поверхностные редокс-центры, что приводит к увеличению удельной ёмкости и скорости переноса заряда. Экспериментальные результаты демонстрируют, что материалы с высокой концентрацией кислородных вакансий обладают исключительной циклической стабильностью и сохраняют электрохимические характеристики после длительного числа циклов, что авторы связывают с дефектно-индуцированным упрочнением структуры и снижением деградационных процессов. В обзорной работе Qiu H. и др. [59], авторами были систематизированы современные исследования, отражающие роль кислородных вакансий в пьезо-фотокаталитических материалах, с акцентом на механизмы их формирования, методы контроля и влияние на каталитическую активность. Авторами было показано, что кислородные вакансии являются ключевыми дефектами, формирующими локальные энергетические уровни в запрещённой зоне, повышающими концентрацию носителей заряда и улучшающими поглощение света в видимой области спектра. При этом, авторы отмечают, что такие дефекты способствуют эффективному разделению фотогенерированных электрон-дырочных пар, усиливают внутренние электрические поля, возникающие при пьезоэлектрической деформации, и увеличивают плотность активных поверхностных центров (см. схему приведенную на рисунке 1.8). Совокупность этих эффектов приводит к снижению рекомбинационных потерь и повышению скорости фотокаталитических реакций. Основной принцип работы подобных устройств основан на том, что кислородные вакансии формируют локальные энергетические уровни в запрещённой зоне, что расширяет спектр поглощения в видимую область и увеличивает концентрацию носителей заряда. Под действием света происходит генерация электронно-дырочных пар, а механическая деформация пьезоэлектрического материала создаёт внутреннее электрическое поле, способствующее их пространственному разделению. Кислородные вакансии одновременно выступают активными поверхностными центрами, ускоряющими протекание фотокаталитических реакций (расщепление воды, деградация загрязнителей).

[image: ]

Рисунок 1.8 – Схема, иллюстрирующая особенности пьезоэлектрических фотокатализаторов 

Примечание – Составлено по источнику [21, p. 2108350] с использованием искусственного интеллекта ChatGPT v.5.2

Таким образом, можно сделать вывод о том, что возможность целенаправленного управления этими параметрами за счёт вариации химического состава, легирования и дефектной инженерии делает перовскитные материалы универсальными для различных функциональных приложений в альтернативной энергетике. Гибкость перовскитной кристаллической структуры позволяет тонко настраивать ширину запрещённой зоны, концентрацию и подвижность носителей заряда, а также ионную проводимость, что делает возможным оптимизацию материалов под конкретные условия эксплуатации и требования энергетических устройств. В свою очередь, легирование в A- и B-позициях перовскитной решётки, а также контролируемое формирование кислородных вакансий и точечных дефектов позволяют управлять механизмами переноса заряда, каталитической активностью и устойчивостью материалов к термическим и химическим воздействиям. Дефектная инженерия, в свою очередь, открывает возможности формирования функциональных барьерных слоёв и интерфейсов, способствующих подавлению деградационных процессов, снижению рекомбинационных потерь и повышению долговечности устройств при длительной эксплуатации.
В совокупности данные подходы обеспечивают широкие перспективы применения перовскитных материалов в таких направлениях альтернативной энергетики, как ТОТЭ, солнечные и фотоэлектрохимические системы, термоэлектрические модули, пьезоэлектрические генераторы и устройства накопления энергии. Универсальность и многофункциональность перовскитных материалов, обусловленные возможностью их целенаправленной структурной и дефектной модификации, делают их одной из наиболее перспективных платформ для разработки высокоэффективных, надёжных и долговечных энергетических технологий нового поколения. 

1.3 Перспективы использования ионизирующего излучения для направленной модификации перовскитных керамик 
Одним из способов направленной модификации пероскитных керамик на основе титанатов является метод модификации с использованием ионизирующего излучения, который позволяет путем облучения образцов оказывать влияние на свойства материала на заданной глубине. Перспективы использования ионизирующего излучения для направленной модификации перовскитных керамик связаны в первую очередь с возможностью точного и контролируемого управления изменениями в приповерхностных слоях без изменения химического состава материала. Ионизирующее излучение, в частности, γ-кванты, электроны и высокоэнергетические ионы, рассматривается как один из эффективных инструментов дефектной и интерфейсной инженерии, позволяющий формировать заданные функциональные свойства перовскитных керамик, востребованные в энергетических и электрохимических приложениях [60, 61]. 
Одним из ключевых преимуществ радиационной модификации является способность селективно формировать и перераспределять точечные дефекты, прежде всего кислородные вакансии, междоузельные атомы и их комплексы [62]. Такие дефекты существенно влияют на электронную структуру перовскитов, концентрацию и подвижность носителей заряда, ионную проводимость и каталитическую активность. В отличие от химического легирования, ионное облучение позволяет локализовать изменения в заданной глубине, формируя градиентные или барьерные слои, что особенно важно для защиты приповерхностных областей от коррозии, термической деградации и механических повреждений [63, 64]. При этом степень вызванных изменений в приповерхностных слоях напрямую зависит от типа ионизирующего воздействия и его проникающей способности и величин ионизационных потерь, возникающих при взаимодействии ионизирующего излучения с кристаллической структурой. Различные виды ионизирующего излучения γ-кванты, быстрые электроны, лёгкие и тяжёлые ионы характеризуются принципиально различными механизмами передачи энергии веществу, что определяет глубину модификации, плотность дефектов и их пространственное распределение в приповерхностных слоях. 
Для излучений с высокой проникающей способностью, таких как γ-кванты и электроны, основным механизмом взаимодействия являются ионизационные потери, приводящие преимущественно к возбуждению электронной подсистемы и формированию точечных дефектов, включая кислородные вакансии и зарядовые ловушки, распределённые по значительной глубине материала [65, 66]. Такие воздействия, как правило, вызывают относительно равномерную модификацию при сохранении кристаллического порядка и минимальном разрушении решётки.
Так к примеру, в работе [67] исследовано влияние γ-облучения и температуры кальцинации на структурные и электрические свойства нанодисперсной системы ZnO/TiO2, рассматриваемой как предшественник титанатных фаз и функциональных оксидных материалов. Основная цель исследования заключалась в установление роли ионизирующего излучения и термической обработки в формировании дефектной структуры, фазового состава и электрофизических характеристик системы. Экспериментальные результаты, полученные авторами показали, что γ-облучение может как увеличивать, так и стабилизировать электрическую проводимость в зависимости от температуры последующей термообработки, что связано с конкуренцией процессов дефектообразования и дефектной релаксации при нагреве в процессе кальцинации. При этом, авторы подчёркивают, что радиационная модификация в сочетании с контролируемой кальцинацией является эффективным инструментом управления электрофизическими характеристиками наноструктурированных оксидных систем.
Изучение влияния УФ- и γ-облучения на термолюминесцентные свойства перовскитных оксидов типа ATiO3 (A = Ca, Ba, Sr), легированных ионами Eu2⁺ и Yb2⁺ было рассмотрено [68]. В ходе проведенных исследований авторами была установлена роль радиационно-индуцированных дефектов в формировании люминесцентного отклика данных материалов. Исследования показали, что облучение УФ- и γ-излучением приводит к формированию ловушек заряда, связанных с кислородными вакансиями и дефектными комплексами в кристаллической решётке перовскитов. Эти ловушки определяют интенсивность, температурное положение и форму пиков термолюминесценции, а также глубину уровней захвата. При этом авторы отмечают, что γ-облучение, по сравнению с УФ-воздействием, формирует более глубокие и стабильные ловушки заряда, что проявляется в изменении температурного диапазона термолюминесценции.
В случае ионного облучения, особенно тяжёлыми ионами, существенную роль играют как ионизационные, так и ядерные потери энергии, сопровождающиеся каскадами атомных смещений, локальным разупорядочением решётки и формированием высоких концентраций дефектов в ограниченной приповерхностной области. При увеличении флюенса и энергии ионов возможно развитие эффектов частичной аморфизации, перераспределения остаточных напряжений и формирования градиентных по глубине модифицированных слоёв [69, 70].
Применение высокоэнергетических ионов для направленной модификации свойств титанатов было рассмотрено в работе Mittal P. и др. [71], отражающей влияние облучения ионами кислорода с энергией 50 МэВ на структурные и оптические свойства тонких ZnTiO3 плёнок. Основной целью исследования являлось установление роли ионного облучения в управлении дефектной структурой и оптическими характеристиками материала. Выявленные авторами изменения ширины запрещенной зоны, а также оптического пропускания объясняются появлением дефектных энергетических уровней в запрещённой зоне, возникновение которых оказывает влияние на оптический отклик и может быть использовано для целенаправленной настройки фоточувствительных свойств материала. При этом авторы отмечают, что степень изменений зависит от флюенса ионного облучения, что подчёркивает возможность управляемой радиационной инженерии свойств путем вариации условий облучения.
Влияние высокоэнергетического ионного облучения на структурные, морфологические, оптические и фотолюминесцентные свойства тонких плёнок MgTiO3 было детально рассмотрено в работе [72]. Авторы показали, что ионное облучение приводит к существенным изменениям кристаллической структуры плёнок MgTiO3, включая рост плотности дефектов, перераспределение внутренних напряжений и частичную аморфизацию приповерхностных слоёв в случае высоких флюенсов облучения. 
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Рисунок 1.9 – Схема, отражающая влияния ионного облучения на изменение свойств перовскитных структур на основе титанатов

Примечание – Составлено по источнику [21, p. 2108350] с использованием искусственного интеллекта ChatGPT v.5.2
В соответствии с рисунком 1.9, при этом морфологический анализ выявил модификацию поверхности и изменение размера зёрен, что указывает на влияние радиационного воздействия на процессы массопереноса и релаксации структуры в процессе облучения.
Наблюдаемые изменения в фотолюминесцентных спектрах, связанные с перераспределением интенсивности и появлением новых полос излучения, авторы связывают с формированием кислородных вакансий и дефектных комплексов, вызванных облучением тяжелыми ионами. Авторы показали, что высокоэнергетическое ионное облучение является одним из эффективных методов направленной модификации титанатных оксидов, позволяющих управлять их структурными, оптическими и люминесцентными свойствами.
Установление механизмов радиационно-индуцированных изменений в легированных титанатных плёнках и оценка возможности управления их функциональными характеристиками с помощью ионного облучения детально рассмотрено в работе [73], в которой авторы показали, что облучение высокоэнергетическими ионами приводит к существенным изменениям кристаллической структуры титанатных плёнок, включая рост плотности дефектов, появление радиационно-индуцированных напряжений и снижение степени кристалличности при увеличении флюенса. Наблюдаемое сужение запрещённой зоны и рост оптического поглощения, авторы связывают с формированием радиационно-индуцированных дефектных уровней, прежде всего кислородных вакансий и связанных с ними дефектных комплексов. При этом легирование кобальтом, усиливает чувствительность материала к радиационному воздействию за счёт модификации электронной структуры и локального искажения кристаллической решётки.
Использование методов ионной модификации для изменения свойств приповерхностных слоев перовскитных керамик с целью создания высокодефектного слоя было рассмотрено в работе [74]. В ходе проведенных исследований, авторами были установлены закономерности формирования и последующей эволюции дефектов в приповерхностных слоях перовскита под действием ионного облучения, а также проведена оценка их влияния на физические характеристики материала. Авторы показали, что ионное облучение приводит к существенным изменениям именно в приповерхностных слоях, где формируются радиационно-индуцированные дефекты, включая кислородные вакансии и дефектные комплексы. Данные изменения сопровождаются перераспределением внутренних напряжений и модификацией локальной кристаллической структуры без разрушения объёмной решётки, что указывает на возможность селективной поверхностной инженерии свойств перовскитных материалов. При этом авторы отмечают, что подобные приповерхностные изменения могут приводить к появлению барьерных эффектов и изменению транспортных свойств.
Таким образом, варьирование типа ионизирующего излучения, его энергии и дозовых параметров позволяет целенаправленно управлять глубиной, интенсивностью и характером радиационно-индуцированных изменений, формируя модифицированные дефектные структуры, или выраженные барьерные и функциональные слои. Это открывает широкие перспективы для адаптации перовскитных керамик к конкретным условиям эксплуатации и функциональным требованиям, в том числе для повышения их термостойкости, коррозионной устойчивости и стабильности электронных и оптических свойств в энергетических и оптоэлектронных системах. На рисунке 1.10 приведено схематичное представление возможностей использования ионизирующего излучения для модификации свойств керамик, используемых в качестве материалов для альтернативной энергетики.
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Рисунок 1.10 – Схематичное представление возможностей использования ионизирующего излучения для модификации свойств керамик, используемых в качестве материалов для альтернативной энергетики 

Примечание – Составлено по источнику [21, p. 2108350] с использованием искусственного интеллекта ChatGPT v.5.2

Для ТОТЭ элементов перспективным направлением применения ионизирующего излучения является повышение термостойкости и термошоковой прочности перовскитных анодов за счет создания барьерных приповерхностных слоев. Радиационно-индуцированные дефекты могут замедлять диффузию агрессивных компонентов, стабилизировать микроструктуру и перераспределять термомеханические напряжения, что способствует увеличению срока службы керамик при длительной высокотемпературной эксплуатации. Формирование радиационно-модифицированных приповерхностных слоёв рассматривается как альтернатива или дополнение к традиционным защитным покрытиям.
В солнечной энергетике и фотокатализе ионизирующее излучение открывает возможности тонкой настройки и изменений оптических и электронных свойств перовскитных материалов. Создание дефектных уровней в запрещённой зоне позволяет расширять спектральный отклик в видимую область, улучшать разделение фотогенерированных носителей заряда и снижать рекомбинационные потери. Это особенно актуально для перовскитных оксидов с широкой запрещённой зоной, включая титанатные системы, применяемые в фотоэлектрических и фотоэлектрохимических устройствах.

1.4 Постановка и обоснование цели и задач диссертационного исследования
Основываясь на проведенном анализе литературных данных и ряда экспериментальных работ была сформулирована основная гипотеза диссертационного исследования, которая заключается в том, что при облучении ионами в приповерхностных слоях перовскитных керамик создаются точечные и вакансионные дефекты, а также локальные искажения кристаллической решётки, наличие которых приводит к формированию барьерного слоя, способного сдержать внешние воздействия, а также процессы коррозионного или термического воздействия. Сформированный слой будет способен эффективно сдерживать диффузию агрессивных компонентов рабочей среды вглубь материала керамики, снижать скорость протекания коррозионных процессов и замедлять кинетику термически индуцированной деградации при длительном высокотемпературном воздействии. Одновременно с этим, модифицированный приповерхностный слой может способствовать перераспределению термомеханических напряжений, возникающих при термоциклировании, тем самым повышая термошоковую прочность керамик. При этом наличие радиационно-индуцированных дефектов и кислородных вакансий может приводить к стабилизации дефектной структуры и изменению транспортных свойств приповерхностных областей, что дополнительно повышает их устойчивость к разрушению. В совокупности данные эффекты рассматриваются как один из возможных механизмов повышения долговечности и надёжности перовскитных керамических материалов, эксплуатируемых в экстремальных условиях. На рисунке 1.11 приведено схематичное изображение, отражающее основную гипотезу диссертационного исследования и факторы, играющие ключевую роль при изменении свойств керамик при ионном облучении.
Одной из ключевых задач в направлении модификации перовскитных керамик является повышение устойчивости приповерхностных слоёв керамик и обеспечение их долговременной работоспособности в условиях агрессивной эксплуатации и высокотемпературных режимах. В первую очередь это включает увеличение коррозионной стойкости за счёт замедления скорости и изменения кинетики высокотемпературной коррозии, вызванной длительным термическим воздействием и взаимодействием с химически активными компонентами рабочей среды. Снижение интенсивности коррозионных процессов позволяет ограничить деградацию структуры и фазового состава поверхности, а также сохранить стабильность функциональных свойств материала на протяжении всего срока эксплуатации. 
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Рисунок 1.11 – Схематичное представление основной гипотезы диссертационного исследования 

Не менее важной задачей является повышение термошоковой прочности керамик, что достигается за счёт формирования плотных, структурно модифицированных и адгезионно-прочных приповерхностных слоёв. Такие слои способны эффективно перераспределять термомеханические напряжения, возникающие при резких температурных градиентах и многократных термоциклах, тем самым предотвращая зарождение и развитие микротрещин, расслоений и локальных зон разрушения. Улучшение адгезии между приповерхностным слоем и объемом керамики играет ключевую роль в сохранении целостности материала при длительных циклах нагрева и охлаждения.
Основная цель использования методов ионной модификации приповерхностных слоев заключается в снижении или замедлении диффузии агрессивных компонентов вглубь материала, стабилизации дефектной структуры и уменьшению скорости накопления остаточных напряжений при термошоковых воздействиях. В результате создания барьерных слоев за счет ионной модификации повышается общая механическая, термическая и химическая устойчивость керамик, что особенно важно для применения в ТОТЭ, работающих при высоких температурах и в условиях переменных нагрузок.
Ключевая цель диссертационного исследования заключается в определении применимости использования облучения ионами для направленной модификации приповерхностных слоев перовскитных керамик на основе титаната цинка для повышения устойчивости к процессам высокотемпературной деструкции при эксплуатации. При этом особое внимание уделяется анализу влияния радиационно-индуцированных структурных и дефектных изменений на механическую, термическую и химическую стабильность керамических материалов, рассматриваемых в качестве анодных материалов для ТОТЭ. 
На основании данной цели и основной гипотезы, лежащей в основе определения перспективности применения методов ионной модификации для создания барьерного слоя в керамиках был сформулирован ряд задач, реализация и выполнение которых позволило достичь ожидаемых результатов: 
1. Синтез и характеризация структурных особенностей и прочностных параметров перовскитных керамик на основе титаната цинка при вариации соотношения компонент в составе.
2. Определение роли вариации флюенса облучения ионами О+ на изменение прочностных характеристик исследуемых керамик и формирования упрочняющего приповерхностного слоя.
3. Определение влияния структурных изменений в приповерхностном слое перовскитных керамик, вызванных ионным облучением на устойчивость к высокотемпературной коррозии и термошоковым испытаниям.
4. Изучение влияния ионной модификации приповерхностных слоев на стабильность электрохимических характеристик исследуемых керамик при наводораживании.  
Применение методов ионного облучения в данном случае рассматривается как инструмент целенаправленного управления состоянием приповерхностных слоёв без изменения объемного химического состава керамик. В результате облучения в структуре керамик формируется структурно модифицированный слой с изменённой плотностью дефектов, концентрацией кислородных вакансий и перераспределением напряжений, что может существенно влиять на кинетику высокотемпературной коррозии и процессы термической деградации. Исследование этих эффектов позволяет установить взаимосвязь между параметрами облучения, характеристиками модифицированного слоя и эксплуатационными свойствами материала. На рисунке 1.12 приведено схематичное изображение представления потенциала применимости ионного излучения для направленной модификации приповерхностных слоев керамик с отражением ключевых факторов, изменение которых позволяет увеличить устойчивость и повысить ресурсное время жизни анодных материалов ТОТЭ. 
Реализация данного подхода направлена на выявление фундаментальных механизмов повышения долговечности керамических материалов, функционирующих в экстремальных условиях, характерных для эксплуатации в качестве анодных материалов ТОТЭ. Использование методов направленной модификации, включая ионное облучение и дефектную инженерию, позволяет исследовать роль приповерхностных и объёмных дефектов в процессах деградации и стабилизации структуры керамик. Формирование радиационно-модифицированных слоёв открывает возможность изучения механизмов подавления диффузии агрессивных компонентов, перераспределения остаточных напряжений и повышения устойчивости к термошоковым воздействиям.
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Рисунок 1.12 – Схематичное представление потенциала применимости ионного излучения для направленной модификации приповерхностных слоев керамик 

Основное направление реализации поставленных целей и задач диссертационного исследования направлено на повышение стабильности и долговечности приповерхностных слоёв керамических материалов, которое является одной из ключевых задач при разработке новых керамик для энергетического сектора и напрямую влияет на эффективность, надёжность и экономическую целесообразность альтернативных энергетических технологий. 
При этом повышение ресурсных характеристик керамик напрямую влияет на экономическую эффективность энергетических установок и способствует их более широкому внедрению в качестве устойчивых и конкурентоспособных источников энергии, а также снижению затрат на частую замену анодных материалов ТОТЭ при выходе из строя. 

2 МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ПРИМЕНЯЕМЫЕ В ИССЛЕДОВАНИИ

В данном разделе приведено детальное описание основных методов исследования, применяемых для характеризации полученных образцов перовскитных керамик, а также изучении взаимосвязи между изменением фазового состава керамик, прочностными параметрами и электрохимическими характеристиками. Приведено описание метода ионной модификации, а также описаны причины выбора ионов О+ для модификации керамик. 

2.1 Исходные компоненты и метод синтеза керамик 
В качестве исходных компонент для синтеза перовскитных керамик на основе титаната цинка использовались порошки оксида цинка (ZnO) и диоксида титана (TiO2) со структурой анатаза, производства компании Sigma Aldrich. Химическая чистота исходных порошков составляла 99.95%. Вариация соотношения компонент в составе перовскитных керамик осуществлялась в диапазоне от 0.25 до 0.75 М, что позволило получить три типа образцов с различным соотношением исходных компонент в составе керамик, и как следствие, возможности вариации весовых вкладов фаз в составе. 
Навеска исходных компонент для смешивания осуществлялась с использованием лабораторных весов U.S. SOLID (U.S. SOLID Precision Balance, Кливленд, США), контроль навесок осуществлялся с точностью до ±0.0001 г. 
Синтез перовскитных керамик осуществлялся в два этапа, первый этап включал в себя механохимическое интенсивное перемалывание исходных компонент, второй этап заключался в термическом отжиге при различных температурах, что позволило оценить кинетику фазовых трансформаций в образцах. Применение механохимического синтеза позволяет обеспечить высокую степень дисперсности и однородности порошковых смесей [75-77], интенсифицировать твердофазные реакции и снизить температуру образования перовскитной фазы. Последующее спекание способствует формированию плотной керамической структуры с контролируемым размером зерна и фазовым составом, что является важным фактором для управления функциональными свойствами материала. 
Механохимическое перемалывание проводилось в планетарной мельнице PULVERISETTE 6 (Fritsch, Берлин, Германия). Скорость помола составляла 400 оборот/мин, время помола составляло 1 час. Выбор условий перемалывания керамик при механохимическом смешивании обусловлен необходимостью исключения таких факторов как холодное сваривание и коксование образцов при интенсивном воздействии мелющих тел на стенках мелющего стакана, что может привести к возникновению в неоднородности распределения частиц в перемалываемых порошках. При этом подбор оптимальных условий перемалывания, включая скорость помола и время механического воздействия мелющих тел при перемалывании, основан на априорных экспериментах, согласно которым увеличение времени воздействия выше 1 часа не приводит к существенным изменениям как в размерных эффектах, так и в структурных особенностях получаемых перемалываемых порошков.
На рисунке 2.1 приведена схема получения образцов перовскитных керамик, отражающая основные этапы процесса изготовления и условия получения.
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Рисунок 2.1 – Схема получения образцов пероскитных керамик

Термический отжиг образцов осуществлялся в муфельной печи при варьировании температур отжига от 200 до 1000°С. Время отжига составляло 5 часов, скорость нагрева образцов составляла 15°С/мин с целью достижения равномерного прогрева образцов по всему объему. По достижении заданной температуры при отжиге образцы выдерживались заданное время при данной температуре с последующим медленным остыванием вместе с печью в течение 24 часов, при высоких температурах отжига (выше 500°С) и в течение 6-10 часов при низких температурах отжига (ниже 500°С). 
После термического спекания образцы запрессовывались в таблетки диаметром 10 мм и толщиной 1 мм с целью проведения дальнейших испытаний с образцами, связанных с ионной имплантацией и оценкой прочностных характеристик приповерхностных слоев. Запрессовка образцов осуществлялась в специальной пресс – форме. Давление при прессовании составляло 250 МПа, выдержка при нагрузке составляла порядка 30 минут. По истечению времени сдавливания, образцы подвергались термическому отжигу при температуре 600°С в течение 1 часа для релаксации структурных напряжений, вызванных прессованием. 

2.2 Методы характеризации морфологических, структурных и прочностных свойств керамик
Определение морфологических особенностей исследуемых перовскитных керамик в зависимости от вариации условий получения было проведено с применением метода растровой электронной микроскопии. Съемка образцов осуществлялась на микроскопе Phenom™ ProX (Thermo Fisher Scientific, Эйндховен, Нидерланды). Пробоподготовка включала в себя распыление образцов на специальные держатели с целью получения равномерного порошкообразного слоя для детализации морфологических особенностей образцов в зависимости от условий их получения. Для распыления порошков использовался диспергатор частиц Nebula (Thermo Fisher Scientific, Эйндховен, Нидерланды). 
Изучение структурных особенностей и фазового состава керамик, а также определение кинетики фазовых трансформаций в образцах, вызванных изменением температуры спекания было осуществлено с использованием методов рентгеноструктурного анализа и рамановской спектроскопии. Рентгеновские дифрактограммы были получены на порошковом рентгеновской дифрактометре D8 ADVANCE ECO (Bruker, Карлсруэ, Германия). Съемка дифрактограмм осуществлялась в геометрии Брегг – Брентано, в угловом диапазоне 2θ=20-90°, с шагом 0.05° и временем набора в точке 1 сек. Определение структурных особенностей и фазового состава полученных образцов керамик было осуществлено в программном коде DiffracEVA v.4.2, уточнение фазового состава выполнялось с применением метода сопоставления полученных экспериментальным путем дифрактограмм с результатами карточных данных из базы PDF-2(2016). Рамановские спектры были получены с использованием рамановского микроскопа Enspectr M532 (Spectr-M LLC, Черноголовка, Россия). Обработка результатов осуществлялось в программном обеспечении с использованием баз данных и литературных данных для сравнения и определения основных мод, наблюдаемых на спектрах образцов. 
Определение твердости исследуемых образцов в зависимости от фазового состава, а также флюенса облучения было осуществлено с применением метода индентирования. Измерения проводились на микротвердомере Duroline M1 (Metkon, Бурса, Турция). В качестве индентера выступала алмазная пирамидка Виккерса. Нагрузка на индентер составляла порядка 100 Н. Количество измерений при индентировании на каждый образец составляло не менее 10, при этом среднее расстояние между каждым последующим отпечатком индентера составляло не менее 50-60 мкм с целью исключения эффекта перекрытия деформированных областей, вызванных воздействием индентера на поверхность керамики. Подбор нагрузки осуществлялся с целью проведения измерений на глубине, не превышающей глубину пробега ионов в керамиках, что позволило оценить изменения твердости именно в модифицированном приповерхностном слое. В данном случае подбор нагрузки позволил обеспечить возможность регистрации изменений механических характеристик, обусловленных исключительно радиационно-модифицированной областью в случае облученных образцов, без вклада неизменённого объёмного материала. Исключение вклада необлученных областей при определении твердости керамики принципиально важно, поскольку смешивание сигналов от модифицированных и немодифицированных областей может привести к заниженной или искажённой оценке эффекта ионной модификации при оценке изменений прочностных характеристик керамик.
Определение оптических и электронных свойств исследуемых образцов керамик было осуществлено путем съемки и последующей оценке оптических спектров пропускания и построения графиков Таука, отражающих изменение величины ширины запрещенной зоны и распределения электронной плотности в структуре керамик. Измерения были выполнены с применением двухлучевого спектрофотометра SPECORD 200/210/250 PLUS (Analytik Jena, Йена, Германия) в дипазоне длин волн от 190 до 1000 нм, с шагом 1 нм. 
На рисунке 2.2 приведено схематичное представление совокупности основных методов исследования, используемых для характеризации образцов после синтеза, с целью наглядной демонстрации взаимосвязи между ними.
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Рисунок 2.2 – Схематичное представление совокупности методов исследования

Тестирование исследуемых образцов керамик в качестве анодных материалов для ТОТЭ осуществлялось с использованием технологии формирования трёхслойных электрохимических ячеек, позволяющих воспроизвести условия, максимально приближенные к реальным режимам эксплуатации. В сформированных структурах центральный слой выполнял функцию электролита и был изготовлен на основе порошка Sm0.2Ce0.8O2–δ (SDC), обладающего высокой кислородно-ионной проводимостью в средне- и высокотемпературном диапазоне.
Электролитный слой формировался методом совместного прессования порошка SDC с исследуемыми анодными керамиками, что обеспечивало плотный контакт между функциональными слоями и минимизацию межфазного сопротивления. В анодный композит дополнительно вводилась никелевая пена, выполняющая роль токосъёмника и обеспечивающая развитую пористую структуру, необходимую для эффективной диффузии газообразного топлива и увеличения площади трёхфазной границы. Такая архитектура анода способствует интенсификации электрохимических реакций окисления топлива и повышению общей электрохимической активности ячейки.
Воздушный электрод (катод) изготавливался аналогичным образом и представлял собой композитную структуру на основе керамического материала и пеноникеля. Использование никелевой пены в катодном слое обеспечивало высокую электронную проводимость и механическую стабильность электрода, а также способствовало равномерному распределению окислителя по поверхности электрода. Композитная структура катода позволяла эффективно реализовать процессы восстановления кислорода в условиях воздушной атмосферы.
Оценка работоспособности электрохимических ячеек проводилась в условиях подачи увлажнённого водородного топлива (H2+3% H2O) на анодную сторону и атмосферного воздуха на катодную сторону. Увлажнение водорода обеспечивало стабильность анодных процессов и предотвращало деградацию материала за счёт пересушивания поверхности. Скорость подачи газов составляла 100±5 мл/мин, что позволяло поддерживать стационарный режим работы и обеспечивало воспроизводимость измерений. На рисунке 2.3 приведено схематичное изображение основных этапов тестирования керамик в качестве анодных материалов для ТОТЭ. 
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Рисунок 2.3 – Схематичное изображение основных этапов тестирования керамик в качестве анодных материалов для ТОТЭ

В ходе испытаний анализировались основные электрохимические параметры, включая стабильность работы, отклик ячейки на изменение условий подачи топлива и окислителя, а также влияние состава и состояния анодных керамик на эффективность электрохимических процессов. Применённая методика тестирования позволила комплексно оценить пригодность разработанных перовскитных керамик в качестве анодных материалов ТОТЭ и установить взаимосвязь между их структурными характеристиками, дефектным состоянием и эксплуатационными свойствами в условиях реальной электрохимической нагрузки [78].
2.3 Применение метода ионной модификации для изменения свойств приповерхностных слоев перовскитных керамик
Ионная модификация проводилась путем облучения ионами O+ с энергией 28 МэВ. Флюенсы облучения составляли от 1011 до 1014 ион/см2. Облучение образцов проводилось на ускорителе ДЦ-60. Облучение образцов происходило в вакууме, при комнатной температуре, поддержание которой осуществлялось путем размещения образцов на специальном держателе с водяным охлаждением. Использование данных условий облучения позволило исключить температурный эффект воздействия на процессы дефектообразования, связанного с увеличением подвижности дефектов и их ускоренной диффузии в случае облучения при высоких температурных режимах. 
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а – результаты моделирования ионизационных потерь налетающих ионов в ZnTiO3 керамике; б – схематичное представление ионизационных потерь и механизмов деструкции в керамиках

Рисунок 2.4 – Результаты моделирования радиационных повреждений 
в ZnTiO3 керамике

На рисунке 2.4а приведены результаты оценки величин ионизационных потерь различных ионов в ZnTiO3 керамике, полученные с использованием программного кода SRIM Pro 2013 [79]. Данные расчеты были выполнены для ионов C+ (21 МэВ), N+ (24 МэВ), O+ (28 МэВ), Ar+ (70 МэВ), Kr+ (147 МэВ), Xe+ (230 МэВ). Выбор ионов для моделирования длин пробега и величин ионизационных потерь обусловлен возможностями проведения экспериментов по облучению на ускорителе ДЦ-60, а также с целью определения потенциала использования различных типов ионов для направленной модификации. Согласно расчетным данным максимальная длина пробега ионов составляет порядка 13-18 мкм, при этом наибольшие значения наблюдаются для ионов Kr+ и Xe+, обладающих наибольшей начальной энергией при моделировании (разница в энергии составляет более чем 5-8 раз по сравнению с легкими ионами C+, N+, O+). При этом следует отметить, что в случае ионов C+, N+, O+, длина пробега составляет порядка 13-15 мкм, а разница в глубине пробега между ионами составляет не более 1-1.5 мкм при изменении типа ионов и их начальной энергии. Оценка распределения величин ионизационных потерь налетающих ионов в материале свидетельствует о том, что основное воздействие на изменение структурных особенностей керамик оказывают процессы взаимодействия налетающих ионов с электронной подсистемой керамик, сопровождающихся процессами ионизации и перераспределения электронной плотности вдоль траектории движения ионов в материале. Разница между электронными и ядерными ионизационными потерями для всех выбранных ионов составляет примерно 1.5-2 порядка для легких ионов C+, N+, O+ и 3-4 порядка для тяжелых ионов Kr+ и Xe+. При этом величина электронных потерь существенно возрастает с увеличением атомного номера и энергии иона: от ~15–30 кэВ/нм для лёгких ионов C+, N+, O+ до ~60 кэВ/нм для Ar+ и до 130-220 кэВ/нм для тяжёлых ионов Kr+ и Xe+. Это указывает на высокую плотность электронных возбуждений в ZnTiO3 при облучении тяжёлыми ионами и создаёт предпосылки для формирования протяжённых радиационных дефектов и ионных треков. Ядерные потери энергии (dE/dxnuclear) для всех ионов значительно ниже электронных на большей части пробега и становятся заметными лишь вблизи конца траектории, в области торможения иона. В диапазоне глубин порядка 12–15 мкм формируются выраженные локальные пики ядерных потерь в области максимума глубины пробега ионов. Для лёгких ионов C+, N+, O+ вклад ядерного торможения остаётся малым и практически не влияет на структурное состояние керамики, тогда как для Kr⁺ и Xe⁺ ядерные потери достигают нескольких кэВ/нм, что достаточно для инициирования каскадов смещений, образования вакансий и локальной деградации кристаллической решётки (см. схематичное представление ионизационных потерь и механизмов деструкции, приведенной на рисунке 2.4б).
Полученные результаты моделирования свидетельствуют о смешанном механизме радиационного повреждения ZnTiO3: электронные ионизационные потери определяют основное энерговыделение и степень электронного возбуждения материала по всей толщине пробега, тогда как ядерные потери играют ключевую роль в формировании структурных дефектов в приповерхностной области конца пробега. Усиление обоих механизмов с ростом массы иона указывает на высокую радиационную чувствительность ZnTiO3 к воздействию тяжёлых ионов и его потенциальную уязвимость в условиях интенсивного ионного облучения.
Выбор ионов О+ для проведения экспериментов по модификации исследуемых керамик основывался на профиле ионизационных потерь, а также химико-структурной совместимости с оксидной матрицей. Согласно оценке ионизационных потерь доминирующую роль на большей части глубины пробега играют электорнные потери, что приводит к высокой ионизации процессов электронно-стимулированной перестройке кристаллической структуры. При этом малая величина ядерных ионизационных потерь позволяет контролировать профиль атомных смещений, достаточный для генерации вакансий и междоузлий, без формирования эффекта сильной деформации и деградации модифицированного слоя, возникающих при облучении высокоэнергетическими тяжелыми ионами (к примеру ионами Kr⁺ и Xe⁺). Следует также отметить, что внедряемый кислород не является «чужеродной» примесью, снижает риск нежелательного легирования и ухудшения диэлектрических/оптических свойств из-за посторонних элементов, а также потенциально способствует компенсации кислородных вакансий и стабилизации стехиометрии после облучения и отжига. Максимальная глубина пробега ионов, согласно оценке выполненной в программном коде SRIM Pro 2013 [80], составляла порядка 13-13.5 мкм. Согласно расчетным данным, полученным с использованием программного кода SRIM Pro 2013, величины ионизационных потерь для рассматриваемого эксперимента по облучению ионами О+ с энергией 28 МэВ составляют порядка 23-25 кэВ/нм для электронных ионизационных потерь (dE/dxэлектронные) и порядка 0.2-0.5 кэВ/нм для ядерных ионизационных потерь (dE/dxядерные). Флюенсы облучения были выбраны от 1011 ион/см2 до 1014 ион/см2. Выбор флюенсов облучения обусловлен возможностями моделирования процессов формирования структурно-измененных включений, возникающих в результате взаимодействия налетающих ионов с кристаллической структурой с различной плотностью и степенью перекрытия. Выбор диапазона флюенсов облучения обусловлен несколькими факторами, ключевым из которых являлась возможность изменения концентрации дефектных включений в приповерхностном слое керамик от случае, когда данные дефекты являются изолированными друг от друга, до случая когда плотность данных дефектов приводит к их перекрытию и формированию сложных дефектных комплексов. При этом выбор флюенса облучения 1014 ион/см2, который являлся максимальным флюенсом используемым для модификации керамик обусловлен не только возможностью формирования высокой плотности дефектных включений в приповерхностном слое, но и временем затрачиваемым на облучение, которое составляло порядка 10-12 часов, а в случае использования больших флюенсов время облучения увеличивается на порядок, что является энергозатратным и нецелесообразным в виду наблюдаемых эффектов разупрочнения и дестабилизации приповерхностных слоев при больших флюенсах облучения 1013-1014 ион/см2. 
Выбор типа ионов для облучения обусловлен несколькими факторами, одним из которых является глубина проникновения ионов в приповерхностный слой облучаемых мишеней, а также соотношение величин ионизационных потерь, которые позволяют создавать дефектные включения вдоль траектории движения ионов в материале мишени в малом объеме (оценочные размеры поврежденных областей составляют не более 1.5-2 нм в диаметре). Вариация флюенса облучения была выбрана с учетом возможностей моделирования процессов образования структурно-измененных областей, как в случае изолированности друг от друга (при малых флюенсах облучения), так и их перекрытия, когда вероятность попадания одного иона в одну и ту же область существенно больше единицы.
Выбор более тяжелых ионов для модификации приводит к интенсивному разупорядочению приповерхностных слоев керамик, что не позволяет модифицировать приповерхностный слой для сдерживания процессов высокотемпературной коррозии. При этом следует отметить, что при данных флюенсах облучения эффекты имплантации кислорода в приповерхностный слой не регистрировались. 

2.4 Эксперименты, имитирующие экстремальные воздействия на приповерхностные слои керамик
Эксперименты, связанные с определением устойчивости керамик к процессам высокотемпературной коррозии, возникающим при длительном воздействии высоких температур на образцы были проведены согласно следующей схеме. Образцы керамик помещались в керамические тигли и подвергались термическому отжигу при температуре 800°С в течение 500 часов. При этом через каждые 100 часов ряд образцов извлекался для измерений прочностных характеристик и установления кинетики изменений прочностных параметров в зависимости от времени нахождения при температуре. На основе полученных данных были установлены зависимости изменения прочностных характеристик, а также определена роль ионной имплантации на упрочнение и повышение сопротивляемости процессам деструкции при высокотемпературном воздействии. Выбор температурных режимов испытаний на термоустойчивость обусловлен необходимостью моделирования условий, максимально приближённых к реальным условиям эксплуатации керамик, а также возможностью оценки их устойчивости к внешним температурным воздействиям в течение длительного времени, включая процессы высокотемпературной коррозии и термического старения.
Термошоковые испытания проводились согласно следующей схеме (рисунок 2.5). Образцы размещались в камере муфельной печи, затем подвергались термическому нагреву до температуры 1200°С (1.5-2 кратное значение рабочей температуры топливных элементов), выдерживались при ней в течение 1 часа и вынимались на воздух. В результате быстрого извлечения из горячей камеры на воздух образцы испытывали термошоковое воздействие за счет резкого перепада температур, что приводило к инициализации процессов растрескивания и поверхностного окисления. Для оценки устойчивости керамик к процессам трещинообразования в результате термошокового воздействия и снижения твердости поверхности испытания проводились в виде серий, количество испытаний в серии составляло не менее пяти последовательных термошоковых воздействий. По истечению каждого цикла измерений на образцах оценивалась твердость и трещиностойкость. Определение трещиностойкости осуществлялось путем сравнительного анализа изменений формы и размеров отпечатков индентера, изменение которых напрямую свидетельствует о повышении или снижении сопротивляемости к растрескиванию поверхности керамик в результате внешних воздействий. 
На рисунке 2.5 представлено схематичное изображение экспериментов имитирующих высокотемпературные воздействия на изменение прочностных параметров до и после ресурсных испытаний и тестирования на устойчивость к внешним воздействиям. 
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Рисунок 2.5 – Схематичное представление экспериментов имитирующих высокотемпературные воздействия на изменение прочностных параметров 

Использование методов индентирования для определения изменений твердости и трещиностойкости для исследуемых образцов керамик до и после испытаний на устойчивость к высокотемпературному длительному воздействию и термошоковым испытаниям позволили определить не только кинетику изменения прочностных параметров исследуемых керамик, но и установить роль сформированного барьерного слоя на устойчивость к деструкции, вызванной внешними воздействиями. 

3 СИНТЕЗ И ХАРАКТЕРИЗАЦИЯ КЕРАМИК НА ОСНОВЕ ТИТАНАТА ЦИНКА

В данном разделе представлены результаты экспериментов, связанных с отработкой режимов получения керамик на основе титаната цинка при вариации соотношения компонент в составе, а также температуры отжига в диапазоне от 200 до 1000°С. В ходе проведенных исследований было определено влияние вариации температуры отжига на кинетику фазовых трансформаций, связанных с формированием устойчивой фазы ZnTiO3 и превращений типа TiO2 – анатаз → TiO2 – рутил. Установлено, что формирование ZnTiO3 фазы и ее последующее структурное упорядочение происходит при температуре спекания 600°С и выше, при этом при температуре 900-1000°С происходит укрупнение зерен керамик, связанное с процессами рекристаллизации, возникающими в процессе фазообразования. Следует также отметить, что формирование примесей в виде фаз рутила или оксида цинка, связанное с переизбытком компонент в составе смешиваемых смесей, сопровождается равновероятным распределением в объеме, а также заполнением межпорового пространства в виде мелкодисперсной фракции. При этом проявление различий в размерах зерен наблюдается при высоких температурах отжига, в то время как при температурах ниже 800°С основные морфологические особенности получаемых керамик связаны с уплотнением и уменьшением пористой (рыхлой) фракции в составе керамик. 

3.1 Влияние вариации температуры спекания и соотношения компонент в составе на процессы фазообразования в ZnTiO3 керамиках
Как известно, отработка режимов получения керамик связана в первую очередь подбором оптимальных условий синтеза, направленных на получение совокупности высоких прочностных и электрохимических характеристик, которые непосредственно зависят от фазового состава получаемых образцов. При этом обеспечение свойств керамик, зависит не только от фазового состава и структурных параметров, получаемых образцов, но и морфологических особенностей, а также наличия примесей в составе, играющих весьма важную роль в определении стабильности керамик. Как правило, оптимальные режимы синтеза включают в себя контроль за температурой спекания, времени и скорости нагрева, а также вариации соотношения исходных компонент в составе. Все эти параметры оказывают непосредственное влияние на кинетику протекания твердофазных реакций, а также степень структурного упорядочения получаемых керамик и их морфологические особенности. При этом изменение температуры синтеза позволяет определить режимы, при которых происходит формирование устойчивых фаз перовскита, а также оценить изменение функциональных свойств керамик в зависимости от изменений условий их получения. Немаловажную роль в определении свойств керамик играют примесные фазы или включения, формирование которых также происходит при изменении условий синтеза и связано в первую очередь с кинетикой протекания твердофазных реакций и отклонений от стехиометрии соотношения компонент в составе реакционной смеси используемой для получения керамик. 
В качестве вариации условий синтеза для получения перовскитных керамик на основе титаната цинка были выбраны три соотношения компонент, включающие вариацию мольных долей от 0.25 М до 0.75 М, а также изменение температуры спекания от 200°С до 1000°С. При этом верхняя граница температурного диапазона обусловлена тем, что при увеличении температуры выше 1000°С происходит стеклование полученных керамик, приводящее к невозможности их дальнейшего изучения. Вариация соотношения компонент в составе керамик осуществлялась на этапе смешивания и последующего механохимического перемалывания, использование которого позволило получить однородную смесь двух компонентной керамики с равновероятным распределением компонент в смеси [81, 82]. Также следует отметить, что использование интенсивного механического воздействия на исходные компоненты позволяет не только получить однородную смесь с равновероятным распределением компонент, но и путем деформационного воздействия на оксиды ускорить процессы фазовых трансформаций в образцах при последующем термическом воздействии. 
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а – 200°С; б – 300°С; в – 400°С; г – 500°С; д – 600°С; е – 700°С; ж – 800°С; и – 900°С; к – 1000°С

Рисунок 3.1 – Результаты оценки морфологических особенностей исследуемых керамик при соотношении компонент 0.25 ZnO – 0.75 TiO2
На рисунке 3.1 приведены результаты изменений морфологических особенностей исследуемых керамик, полученных при соотношении компонент 0.25 М ZnO – 0.75 TiO2 в составе в зависимости от температуры отжига. В случае малых температур спекания (200-400°С), микроструктурные особенности получаемых керамик характеризуются высокой степенью неоднородности, а также формированием рыхлой агломерацией частиц, состоящей из зерен неправильной формы, объединенных в пористые агломераты. Подобные морфологические особенности обусловлены отсутствием фазовых трансформаций, о чем свидетельствуют явно выделяемые различия не только в форме зерен, но и градации серого на РЭМ-изображениях, свидетельствующего о различии в элементном составе полученных порошков, содержащих две отдельные фазы. 
При температуре спекания 500-600°С наблюдается уплотнение структуры зерен, связанное с формированием более крупных частиц, что свидетельствует об инициализации процессов фазовых трансформаций, которые обусловлены формированием перовскитной фазы ZnTiO3 в составе керамик. При этом для данного температурного диапазона спекания характерное укрупнение зерен связано не только с формированием ZnTiO3 фазы, но интенсификацией процессов фазовых превращений. При температуре 700°С и выше наблюдается увеличение однородности состава керамик, уплотнение зерен с формированием устойчивых межзеренных контактов в составе, а также снижению пористости. Изменение морфологических особенностей получаемых керамик при температурах выше 700°С свидетельствует об интенсивных процессах фазообразования в составе, приводящего к укрупнению частиц новой фазы, а также увеличению степени однородности размеров частиц. При этом при температуре 1000°С морфология получаемых керамик представлена агломератами сферических зерен объединенных друг с другом, а также заполнением межзеренного пространства более мелкими частицами, элементный анализ которых соответствует включениям в виде частиц диоксида титана. Наличие данных включений в составе керамик может быть объяснено избытком диоксида титана в составе исходной смеси (доля диоксида составляет 0.75 М от общего веса смеси), в результате чего часть непрореагировавшего диоксида титана с оксидом цинка может сформировать мелкодисперсную фракцию в виде изометричных частиц диоксида титана. 
Определение кинетики фазовых трансформаций в зависимости от температуры отжига в структуре ZnO-TiO2 керамик, полученных путем механохимического смешивания оксидных компонент в различных соотношениях компонент было осуществлено с применением совокупности методов рентгеновской дифракции и рамановской спектроскопии. Результаты изменений фазового состава исследуемых керамик в зависимости от температуры спекания приведены на рисунке 3.2а в виде набора рентгеновских дифрактограмм, а также рисунке 3.2б в виде набора рамановских спектров. 
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а – результаты рентгеновской дифракции; б – результаты рамановской спектроскопии

Рисунок 3.2 – Результаты фазовых трансформаций в системе 
0.25 ZnO – 0.75 TiO2

Согласно представленным данным, при температурах отжига 200-500°С фазовый состав керамик представлен смесью двух оксидов – оксида цинка и диоксида титана (анатаз), весовой вклад которого доминирует в составе керамик в виду большей молярной доли при смешивании керамик. При этом анализ формы рефлексов в зависимости от увеличения температуры спекания свидетельствует об изменении степени структурного упорядочения за счет релаксации деформационных структурных искажений, вызванных механическим интенсивным воздействием при смешивании. Доминирование фазы анатаза в составе керамик при температурах спекания 200-500°С также подтверждается результатами рамановской спектроскопии, согласно которым наблюдаемые пики в области 145-150 см-1 и малоинтенсивные пики в области 200 см-1, 400 см-1, 516 см-1 и 636 см-1, соотносятся с модами Eg, Eg, B1g, A1g и Eg характерных для структуры анатаза [83, 84]. Отсутствие дифракционных рефлексов и спектральных линий, характерных для перовскитной фазы ZnTiO3 в образцах отожженных при температурах 200-500°С свидетельствует о том, что твердофазное взаимодействие, связанное с процессом образования новой фазы при данных температурах не реализуется. При этом искаженная форма дифракционных рефлексов и их малая интенсивность является непосредственным подтверждением наблюдаемых морфологических особенностей, характеризующихся рыхлой пористой структурой мелких зерен, образующих агломераты со слабым межзеренным сцеплением. 
При температуре отжига 600°С на рентгеновских дифрактограммах наблюдается появление новых рефлексов, положение которых связано с формированием фазы ZnTiO3 с кубическим типом кристаллической решетки, что свидетельствует об инициализации процессов твердофазных реакций формирования новой фазы. Также на дифрактограмме наблюдается слабоинтенсивные рефлексы характерные для фазы рутила (TiO2), что свидетельствует о процессах фазовых трансформациях по типу TiO2 – анатаз → TiO2 – рутил. Формирование ZnTiO3 фазы в составе керамик приводит к частичному уплотнению и снижению пористости, что отчетливо видно на РЭМ изображениях образцов керамик (см. данные на рисунке 3.1). На рамановских спектрах образцов отожженных при температуре 600°С также наблюдается формирование слабых пиков при 175, 227, 262 и 342 см-1, которые относятся к ZnTiO3 [85]. Также на спектрах наблюдается формирование слабоинтенсивных пиков при 444 и 609 см-1, относящиеся к фазе рутила [86]. Дальнейшее увеличение температуры спекания приводит к росту интенсивности дифракционных рефлексов, характерных для фазы ZnTiO3, а также увеличению интенсивностей рефлексов, характерных для фазы рутила при частичном сохранении рефлексов, характерных для фазы анатаза, которые регистрируются на дифрактограммах вплоть до температуры отжига 800°С. Таким образом, можно сделать вывод о том, что в диапазоне температур спекания 700-800°С происходит фазовое превращение типа TiO2 – анатаз → TiO2 – рутил с последующим доминированием в составе термодинамически устойчивой фазы рутила в составе керамик, которая доминирует в составе над перовскитной ZnTiO3 фазой в виду избытка TiO2 в исходной смеси. При температуре спекания 900-1000°С на рентгеновских дифрактограммах и рамановских спектрах не наблюдается следов анатаза, что свидетельствует о полном фазовом превращении в диоксиде титана, а также формировании устойчивой хорошо кристаллизованной перовскитной ZnTiO3 фазы весовой вклад которой в образцах составляет порядка 40-45 вес. % при доминировании фазы рутила в составе (весовой вклад рутила оценивается порядка 55-60 вес. %). Согласно полученным данным рентгеноструктурного анализа изменение формы рефлексов свидетельствует о структурном упорядочении и уплотнении керамик, а также росте зерен за счет процессов рекристаллизации при высоких температурах отжига. 
На рисунке 3.3 приведены результаты изменения морфологических особенностей полученных керамик в зависимости от температуры спекания образцов, подвергнутых механическому перемалыванию при равном соотношении компонент в составе. Полученные данные отражают эволюцию морфологических особенностей синтезированных керамик в зависимости от температуры спекания, а также связанных с ними процессами фазовых трансформаций, возникающих при высоких температурах отжига. При температурах спекания 200-400°С, микроструктура керамик характеризуется высокой дисперсностью мелких зерен с явно выраженной агломерацией. При этом данные агломераты представляют собой рыхлые скопления мелких зерен неправильной формы с большим количеством пор и пустот, а также отсутствием явно выраженных межзеренных границ. При температуре отжига 500°С наблюдается укрупнение агломератов за счет формирования более плотных контактов между частицами, при этом структура зерен сохраняет свою неоднородность в размерах. При температуре спекания 600°С и выше наблюдается перестройка микроструктуры керамик, обусловленная увеличением размеров зерен и их однородности, проявлению межзеренных границ и снижению пористости, что свидетельствует о стабилизации процессов твердофазных реакций фазообразования. В случае температур спекания 900-1000°С микроструктура керамик представлена плотно упакованными агломератами крупных зерен изометричной формы с включениями в виде мелкодисперсной фракции в составе, наличие которой может быть объяснено присутствием примесных фаз, свидетельствующих о неполном протекании фазовых превращений в составе керамик в выбранном температурном диапазоне и заданном соотношении компонент. 

[image: ]   [image: ]   [image: ]
а                                              б                                                     в
[image: ]   [image: ]   [image: ]
г                                               д                                                     е
[image: ]   [image: ]   [image: ]
ж                                                  и                                                     к

а – 200°С; б – 300°С; в – 400°С; г – 500°С; д – 600°С; е – 700°С; ж – 800°С; и – 900°С; к – 1000°С

Рисунок 3.3 – Результаты оценки морфологических особенностей исследуемых керамик при соотношении компонент 0.50 ZnO – 0.50 TiO2

На рисунке 3.4 приведены результаты рентгеновской дифракции и рамановской спектроскопии, отражающие влияние вариации температуры спекания на изменение структурных свойств и фазового состава в керамиках при соотношении компонент 0.50 ZnO-0.50 TiO2. При температуре спекания 200-500°С на рентгеновских дифрактограммах присутствуют рефлексы характерные для оксидных фаз компонент используемых для синтеза керамик. При этом изменение формы и интенсивности дифракционных рефлексов свидетельствует о высокой степени структурной дефектности, обусловленной механическим воздействием при перемалывании, а наблюдаемые изменения в зависимости от температуры спекания свидетельствуют о релаксационных процессах деформационных искажений в результате нагрева. Отсутствие рефлексов, характерных для перовскитных фаз в составе керамик в данном температурном диапазоне свидетельствует о недостаточной термической активации твердофазных реакций. Результаты рамановской спектроскопии исследуемых образцов керамик в данном диапазоне температур (200-500°С) также показывают отсутствие пиков, характерных для ZnTiO3 фазы, а регистрируемые пики на спектрах характерны колебательных мод TiO2 – анатаза. 
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а – результаты рентгеновской дифракции; б – результаты рамановской спектроскопии

Рисунок 3.4 – Результаты фазовых трансформаций в системе 
0.50 ZnO-0.50 TiO2

При температуре спекания 600°С на дифрактограммах наблюдается появление слабоинтенсивных рефлексов, характерных для кубической ZnTiO3 фазы, при этом на рамановских спектрах также наблюдается появления пиков, характерных для данной фазы в области 176, 229, 264, 343, 467 и 710 см-1, которые соответствуют модам Ag, Eg, Ag, Ag, Eg и Ag фазы ZnTiO3, при этом изменение интенсивности мод, характерных для анатаза не наблюдалось при данной температуре отжига, из чего следует вывод, что при выбранных температурах спекания доминирующей фазой является анатаз. При температуре спекания 800°С дифракционных рефлексов, характерных для анатаза не наблюдается, при этом появляются рефлексы, характерные для фазы TiO2 – рутила, из чего следует сделать вывод о процессах фазовых трансформаций типа TiO2 – анатаз → TiO2 – рутил, возникающих при высоких температурах спекания. При этом интенсивность дифракционных рефлексов, характерных для фазы рутила незначительна по сравнению с интенсивностью дифракционных рефлексов ZnTiO3 фазы, что свидетельствует о доминировании перовскитной фазы в составе керамик. 
При температурах 900-1000°С на рентгеновских дифрактограммах наблюдаются дифракционные рефлексы ZnTiO3 фазы, имеющих высокую интенсивность и симметричную форму, что указывает на высокую степень кристалличности и структурную стабилизацию данной фазы. При этом весовой вклад дифракционных рефлексов, характерных для фазы TiO2 – рутила оценивается порядка 14-15 вес. %, из чего следует вывод о том, что при равном соотношении исходных компонент в составе керамик при высоких температурах спекания доминирующей фазой является перовскитная ZnTiO3 фаза с равновероятным распределением примесных включений в виде TiO2 – рутила в объеме керамик. Согласно полученным данным установлено, что близкое к стехиометрическому соотношение компонентов обеспечивает наиболее полное протекание твердофазных реакций и минимизацию примесных фаз, что создаёт благоприятные условия для формирования высокоупорядоченной структуры и улучшенных функциональных свойств керамик.
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Рисунок 3.5 – Результаты оценки морфологических особенностей исследуемых керамик при соотношении компонент 0.75 ZnO – 0.25 TiO2
На рисунке 3.5 приведены результаты оценки изменений морфологических особенностей исследуемых керамик при вариации температуры спекания в случае соотношения компонент 0.75 ZnO-0.25 TiO2, при доминировании в составе оксида цинка. При температурах спекания 200-400°С микроструктура керамик характеризуется высокой степенью неоднородности частиц, составляющих рыхлые и пористые агломерации, включающие мелкодисперсные частицы неправильной формы, вызванной механическим перемалыванием и процессами дробления. При температуре 500°С наблюдается частичное укрупнение агломератов частиц с формированием более плотных межчастичных контактов, а также более равномерное распределение частиц в объеме. При температуре спекания 600°С, микроструктура керамик становится более однородной, наблюдается уменьшение количества открытых пор, а сами зерна приобретают более четкие контуры и сфероподобную форму. При температурах 700-800°С наблюдается увеличение однородности в размерах зерен, снижению пористости. При этом в структуре керамик явно выделяется примесь в виде мелкодисперсной фракции, элементный анализ которой показал соответствие ее фазе оксида цинка, наличие которой связано с избытком цинка в исходной смеси, что приводит к вытеснению примеси при формировании перовскитной фазы. При температуре спекания 900-1000°С, наблюдается укрупнение зерен, проявление четко выраженных границ и снижение пористости. При этом в составе керамик сохраняется присутствие ZnO в виде примесных включений, заполняющей межзеренное пространство. 
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а – результаты рентгеновской дифракции; б – результаты рамановской спектроскопии

Рисунок 3.6 – Результаты фазовых трансформаций в системе 0.75 ZnO-0.25 TiO2

На рисунке 3.6 приведены результаты рентгеновской дифракции и рамановской спектроскопии исследуемых образцов керамик в случае соотношения компонент в составе 0.75 ZnO-0.25 TiO2 в случае вариации температуры спекания в диапазоне от 200 до 1000°С.
При температурах спекания 200-500°С наблюдаемые на рентгеновских дифрактограммах рефлексы характерны для оксидов цинка и титана используемых в качестве исходных компонент для получения керамик. При этом уширенная форма рефлексов свидетельствует о малых размерах кристаллитов, что в свою очередь имеет хорошее согласие с результатами исследований морфологических особенностей керамик, приведенных на рисунке 3.5. На рамановских спектрах исследуемых образцов в данном диапазоне температур спекания (200-500°С), наиболее проявлены пики, характерные для фазы анатаза, что имеет хорошее согласие с результатами рентгеновской дифракции исследуемых образцов. При температуре 600°С на дифрактограмме отчетливо проявляются рефлексы кубической фазы ZnTiO3, при этом также наблюдаются рефлексы, характерные как для фазы анатаза и оксида цинка с гексагональным типом кристаллической структуры. Увеличение температуры спекания выше 600°С приводит к увеличению интенсивности рефлексов перовскитной ZnTiO3 фазы, а также уменьшению интенсивности и полного отсутствия при температуре 800°С и выше рефлексов, характерных для фазы анатаза или рутила. При температуре спекания 900-1000°С, в структуре доминирует перовскитная ZnTiO3 фаза, с включением в виде гексагональной ZnO фазы, наличие которой характерно для ZnO – обогащенных составов. На рамановских спектрах образцов отожженных при температурах выше 800°С наблюдается появление слабоинтенсивных пиков при 120, 135, 167, 249, 286, 366 и 439 см-1, появление которых может быть связано с образованием структурированных включений в виде оксида цинка или шпинели Zn2TiO4 [87], весовой вклад которой минимальный и не регистрируется с помощью рентгеновской дифракции. 
На основе полученных данных рентгеноструктурного анализа, полученных дифрактограмм исследуемых образцов керамик в зависимости от вариации соотношения компонент в составе и температуры спекания была определена степень структурного упорядочения (степень кристалличности), отражающая влияния внешних факторов на совершенство кристаллической структуры образцов. Данные приведены в виде зависимости степени структурного упорядочения от температуры спекания на рисунке 3.7. 




Рисунок 3.7 – Результаты оценки степени структурного упорядочения исследуемых керамик в зависимости от условий синтеза
Согласно представленным данным, в случае низких температур спекания (200-400°С) изменение степени структурного упорядочения с изменением температуры минимальны, так как основные изменения вызванные увеличением температуры связаны с релаксационными процессами деформационных искажений, вызванных механическим интенсивным воздействием при перемалывании оксидов. При этом, как видно из представленных данных увеличение температуры спекания приводит к интенсификации процессов релаксации, что приводит к снижению концентрации областей разупорядоченности в структуре керамик. При этом следует отметить, что общие тренды изменений степени структурного упорядочения имеют явно выраженную температурную зависимость, причем формирование ZnTiO3 фазы приводит к скачкообразному росту степени структурного упорядочения, свидетельствующем об изменении структурных особенностей керамик. При температуре спекания 900-1000°С изменение степени структурного упорядочения имеют приблизительно близкие значения для всех трех типов керамик, что обусловлено интенсивностью фазовых превращений, связанных с формированием ZnTiO3 фазы, а также процессами рекристаллизации, связанными с укрупнением зерен и уменьшением доли пористых (рыхлых) зерен, характерных для образцов керамик, представляющих собой смесь оксидов (см. данные РЭМ изображений образцов, отожженных при температурах 200-500°С).  
Резюмируя полученные результаты структурных и морфологических особенностей полученных образцов керамик, можно сделать вывод о том, что изменение температуры спекания приводит к систематическому росту структурного упорядочения, обусловленному снижением деформационных искажений и напряжений, изменением формы зерен при спекании, а также инициализации процессов фазовых превращений при температуре 600°С и выше, связанных с формированием перовскитной ZnTiO3 фазы. При этом согласно результатам рентгенофазового анализа установлено, что при температурах спекания выше 700°С помимо формирования и последующего структурного упорядочения основной перовскитной ZnTiO3 фазы в составе керамик наблюдаются включения в виде мелкодисперсных фракций рутила или оксида цинка. 
Следует также отметить, что полученные результаты являются прямым подтверждением взаимосвязи между изменением условий синтеза, фазовым составом получаемых керамик и степенью структурного упорядочения керамик. 

3.2 Изучение оптических, электрохимических и прочностных свойств керамик в зависимости от изменений условий синтеза 
Как известно, изучение оптических, электрохимических и прочностных свойств керамик в зависимости от условий синтеза имеет принципиальное значение, как с фундаментальной, так и практической точки зрения. Изменение структурных и морфологических особенностей, фазового состава и концентрации примесей в составе керамик, обусловленное изменением условий механической обработки при смешивании или вариации температуры спекания играют ключевую роль в определении функциональных характеристик керамик, являющихся определяющими факторами при оценке потенциала практического применения керамик в различных отраслях. Установление взаимосвязей между изменениями условий синтеза, структурными особенностями, фазовым составом и функциональными характеристиками позволяет обеспечить научно обоснованную оптимизацию технологических параметров для технологических решений, направленных на создание перспективных материалов для альтернативной энергетики. 
Оптические характеристики керамик, как известно, весьма чувствительны к изменению фазового состава, связанных с наличием примесей, степени дефектности и структурного упорядочения керамик. При этом анализ оптических спектров является одним из наиболее оптимальных методов оценки структурного упорядочения, наличия в структуре дефектных состояний и вакансионных дефектов, изменение концентрации которых является одним из ключевых параметров определяющих электронные и оптические свойства. 
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а – 0.25 ZnO-0.75 TiO2 керамики; б – 0.50 ZnO-0.50 TiO2 керамики; в – 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамики

Рисунок 3.8 – Результаты оценки изменения оптических свойств керамик

На рисунке 3.8 приведены зависимости изменения оптических спектров пропускания исследуемых керамик в зависимости от вариации соотношения компонент в составе, а также при изменении температуры спекания. Полученные результаты зависимостей изменения оптических спектров пропускания для всех трех видов керамик свидетельствуют о прямом влиянии фазового состава и степени структурного упорядочения на оптические свойства и поглощающие способности, а также поведение оптических свойств, характеризующее степень дефектности материала. Наличие края поглощения в коротковолновой области обусловлено электронными переходами в структуре керамик, а также изменениями электронной структуры в зависимости от фазового состава и соотношения фаз, степени структурного упорядочения.
В случае образцов керамик, отожженных при температурах 200-300°С, для которых степень структурного упорядочения достаточно низкая (менее 75-77%), а фазовый состав керамик представлен смесью оксидов с сильно деформированной кристаллической структурой, значения пропускания низкие в измеряемом диапазоне длин волн от 400 до 1000 нм. В случае 0.25 ZnO-0.75 TiO2 керамик смещение края поглощения в коротковолновую область связано с наличием электронных переходов в TiO2, в то время как для образцов 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамик данное смещение обусловлено доминированием оксида цинка в составе смеси. При этом смещение края фундаментального поглощения и его форма указывает на наличие в структуре большого количества локализованных дефектных состояний, связанных с механическим дроблением исходных оксидов и слабой релаксации дефектов при малых температурах спекания. 
Повышение температуры спекания до 400-500°С, увеличение пропускания и сглаживание спектральных кривых обусловлено увеличением степени кристалличности, частичным уплотнением кристаллической структуры и уменьшением концентрации дефектных включений за счет интенсификации релаксационных процессов. В данном случае смещения края фундаментального поглощения свидетельствует об изменении электронной структуры за счет ее упорядочения и изменения распределения электронной плотности за счет снижения структурной неоднородности. 
При температурах спекания 600-700°С, фазовое превращение, связанное с образованием перовскитной фазы ZnTiO3 наблюдается явно выраженными изменениями оптических спектров пропускания в видимой и ближней инфракрасной областях спектра. Подобные изменения связаны с процессами фазовых трансформаций, а также уплотнением керамик, связанным с изменением микроструктурных свойств керамик, снижением пористости и формированию хорошо структурированных зерен. При температурах спекания 800-1000°С кривые пропускания достигают максимальных и близких к насыщению значений. В этом диапазоне оптические свойства становятся менее чувствительными к длине волны, что указывает на формирование плотной, хорошо кристаллизованной и структурно однородной керамики. При этом следует отметить, что в случае 0.25 ZnO-0.75 TiO2 керамик, формирование фазы рутила в составе керамик приводит к появлению локальной полосы поглощения в области 550-600 нм, характерной для подобных структур. Также следует отметить, что укрупнение зерен при температурах спекания 900-1000°С приводит к незначительному снижению общей интенсивности пропускания, связанное с размерными эффектами и наличием различий в размерах основной фазы и примесной мелкодисперсной фазы. 
Таким образом, полученные зависимости подтверждают тесную взаимосвязь между фазовым составом, микроструктурным состоянием и оптическими свойствами исследуемых керамик.
На основе полученных оптических спектров были построены графики Таука, использование которых позволяет определить характер оптического поглощения и оценить ширину запрещенной зоны в зависимости от вариации условий синтеза и фазового состава керамик (рисунок 3.9). 
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а – 0.25 ZnO-0.75 TiO2 керамики; б – 0.50 ZnO-0.50 TiO2 керамики; в – 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамики

Рисунок 3.9 – Результаты оценки оптических свойств при построении графиков Таука синтезированных керамик в зависимости от условий синтеза 

В случае температур спекания 200-400°С, полученные зависимости характеризуются пологим нарастанием функции (αhν)2 и слабовыраженной линейной областью экстраполяции, что свидетельствует о сильной структурной неупорядоченности, большой концентрации дефектов в составе керамик. В данном случае оптическое поглощение определяется не только межзонными переходами, но и переходами с участием локализованных уровней в запрещённой зоне, что приводит к размытию оптического края и снижению определяемого значения ширины запрещённой зоны. При повышении температуры синтеза до 400-500°С наблюдается формирование более выраженной линейной области на графиках Таука и смещение оптического края в область более высоких энергий фотонов. Это связано с ростом степени кристалличности, уменьшением дефектности структуры, а также снижением деформационных искажений и напряжений, вызванных интенсивным механическим воздействием при перемалывании образцов керамик. В данном случае электронная структура керамик становится более упорядоченной, что отражается в более отчётливом проявлении прямых разрешённых оптических переходов. В свою очередь, снижение концентрации структурных дефектов и рост степени кристалличности приводят к уменьшению плотности локальных электронных состояний и смещению края поглощения в область более высоких энергий фотонов.
При температуре спекания выше 700°С изменение формы графиков Таука с пологих на явно выраженные линейные зависимости, указывает на доминирование прямых разрешенных межзонных переходов, обусловленных изменением фазового состава керамик за счет формирования ZnTiO3 фазы, а также увеличению степени структурного упорядочения. В этом случае наблюдается стабилизация значений ширины запрещённой зоны, характерных для сформированной ZnTiO3 фазы с вкладом примесных фаз в виде рутила или оксида цинка. При этом оптический край становится более резким, что отражает снижение роли дефектных и примесных уровней в механизмах поглощения света. При температуре спекания 1000°С незначительное смещение края поглощения может быть связано с размерными эффектами, укрупнением зерен и изменением соотношения фаз, а также с остаточным влиянием примесных фаз на оптические и электронные свойства керамик.
Как правило, электрохимические свойства, включая проводимость, удельную мощность и величину поляризационных потерь, в значительной степени определяются фазовым составом и микроструктурой керамик. В свою очередь вариация условий синтеза позволяет целенаправленно управлять функциональными свойствами керамик за счет изменения межзеренных контактов, варьирование плотности и концентрации дефектов в структуре, что непосредственно отражается на эффективности электрохимических процессов, являющихся ключевыми показателями в оценке потенциала применения керамик в качестве анодных материалов ТОТЭ, для которых стабильность и эффективность работы напрямую зависят от структуры и свойств используемых керамик.
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а – 0.25 ZnO-0.75 TiO2 керамики; б – 0.50 ZnO-0.50 TiO2 керамики; в – 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамики

Рисунок 3.10 – Результаты оценки зависимостей изменения удельной мощности от плотности тока при тестировании керамик в качестве анодных материалов

На рисунке 3.10 приведены результаты зависимостей изменения величины удельной мощности от плотности тока, характеризующие электрохимические свойства керамик, тестируемых в качестве анодных материалов ТОТЭ. Общий тип наблюдаемых изменений представленных зависимостей имеет явно выраженную куполообразную форму, с ростом значений удельной мощности в диапазоне 0.1-0.3 А×см-2, достижению максимума значений в диапазоне от 0.35 до 0.5 А×см-2 и последующим уменьшением удельной мощности при значениях плотности тока выше 0.5 А×см-2. Рост удельной мощности в диапазоне 0.1-0.3 А×см-2 обусловлен увеличением плотности тока при малых поляризационных потерях, в то время как при значениях плотности тока выше 0.5 А×см-2 усиление поляризационных эффектов, связанных с увеличением омических потерь, возникновением перенапряжений при переносе заряда, приводит к снижению удельной мощности, что свидетельствует о снижении поляризационных эффектов в составе керамик, приводящему к падению эффективного напряжения в ТОТЭ. В случае роста удельной мощности при малых значениях плотности тока, увеличение эффективности обусловлено малыми поляризационными потерями в условиях низкой нагрузки, а оптимальные режимы работы лежат в диапазоне от 0.35 до 0.5 А×см-2 при которых значения удельной мощности максимальны. При данных значениях плотностей тока, достигаемые значения удельной мощности (Pmax) обусловлены достижением баланса между интенсивностью электрохимических реакций и поляризационными потерями. При этом представленные зависимости имеют явно выраженную корреляцию с изменением фазового состава керамик и степени структурного упорядочения. В случае образцов полученных при температурах отжига ниже 600°С, когда состав керамик представлен смесью двух оксидов, зависимости изменений удельной мощности от плотности тока имеют минимальные значения изменений (не более 0.05-0.07 Вт×см2), в то время как формирование ZnTiO3 фазы в составе керамик приводит к росту величины удельной мощности при тех же значениях плотности тока, но с гораздо большей эффективностью изменений мощности. В данном случае малые значения величины Pmax для образцов керамик, фазовый состав которых представлен смесью оксидов, обусловлены совокупностью структурных особенностей, связанных с низкой степенью структурного упорядочения, несовершенством кристаллической структуры, а также высокой пористостью и морфологическими особенностями, приводящим к возникновению высокого сопротивления за счет большого количества межзеренных границ. 
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а – результаты оценки величины Pmax от температуры спекания керамик; б – результаты сравнительного анализа изменений удельной мощности и степени структурного упорядочения 

Рисунок 3.11 – Результаты оценки емкостных параметров исследуемых керамик в зависимости от условий синтеза

В соответствии с рисунком 3.11, на основе полученных зависимостей изменения удельной мощности от плотности тока были определены максимальные значения удельной мощности (Pmax), характеризующей максимально достигнутое значение в ходе экспериментов. Данные приведены в виде зависимости Pmax от температуры спекания образцов, изменение которой приводит к фазовым трансформациям, обусловленным формированием ZnTiO3 фазы. Приведенные значения Pmax, определенные для диапазона плотностей тока 0.35-0.5 А×см-2 для всех трех типов рассматриваемых керамик имеют явно выраженную зависимость от степени структурного упорядочения и фазового состава керамик, изменение которых обусловлено вариацией температуры спекания. При этом наблюдаемые тренды изменений Pmax имеют не только выраженную зависимость от температуры спекания, но и от вариации соотношения компонент в составе, изменение которых обуславливает вариацию весовых вкладов основной фазы ZnTiO3 и примесей в случае температур отжига выше 700°С. При температурах спекания 200-400°С величины Pmax минимальны и не имеют явно выраженной зависимости от изменения соотношения компонент в составе, из чего можно сделать вывод о том, что в случае слабо структурированных и неупорядоченных керамик ключевую роль в сдерживании электрохимических реакций переноса заряда оказывают структурные особенности и размерные факторы в образцах, а не соотношение компонент в составе. Прямым подтверждением данного утверждения является рост Pmax при увеличении температуры спекания, при котором согласно результатам рентгеновской дифракции и рамановской спектроскопии наблюдается увеличение степени структурного упорядочения, связанного с уменьшением деформационного искажения структуры оксидов, вызванных механическим ударным воздействием при смешивании. При температуре спекания образцов выше 500°С, наблюдается прирост величины Pmax, при этом дальнейшее увеличение температуры отжига приводит к росту различий в трендах изменений, свидетельствующем о доминировании влияния фазового состава керамик на изменение электрохимических характеристик. Согласно полученным результатам установлено, что формирование в структуре керамик перовскитной ZnTiO3 фазы приводит к увеличению Pmax до 0.13-0.15 Вт×см2 при малом содержании ZnTiO3 в составе и порядка 0.3-0.4 Вт×см2 в случае когда весовой вклад ZnTiO3 фазы является доминирующим в составе керамик. Исключением в данном случае являются керамики полученные при соотношении компонент 0.25 ZnO-0.75 TiO2 для которых содержание ZnTiO3 фазы составляет не более 45 вес. % (при температуре спекания равной 900-1000°С), а доминирующей фазой в составе является фаза рутила (TiO2). В данном случае величина Pmax имеет значительно меньшее значение по сравнению с результатами, полученными для керамик при равном соотношении компонент и доминировании оксида цинка в составе (0.50 ZnO-0.50 TiO2 и 0.75 ZnO-0.25 TiO2). Анализируя полученные данные, можно сделать вывод о том, что достижение максимальных значений Pmax, наблюдаемое для образцов керамик, полученных при температуре спекания 900-1000°С, связано в первую очередь со структурным упорядочением и формированием перовскитной фазы ZnTiO3, а также размерными эффектами, обусловленными укрупнением зерен при высоких температурах спекания (см. данные на рисунке 3.11б). Увеличение доли ZnTiO3 фазы в составе керамик при изменении соотношения компонент при одних и тех же температурах спекания, а также вариация концентрации примесных фаз играет определяющую роль в механизмах протекания электрохимических реакций, а также изменении поляризационных потерь при эксплуатации анодных материалов. Изменение эффективности Pmax обусловлено формированием перовскитной фазы, структурное образование которой приводит к снижению омического сопротивления, а также улучшению электронно-ионной проводимости за счет изменения межзеренных контактов. При этом малое содержание ZnTiO3 фазы приводит к формированию локальных отдельных проводящих участков, в то время как увеличение весового вклада ZnTiO3 фазы приводит к формированию проводящей матрицы, снижающей поляризационные потери и увеличивающей рост Pmax до 0.35-0.40 Вт×см2. 
Результаты сравнительного анализа изменений величины Pmax и степени структурного упорядочения керамик, приведенные на рисунке б, демонстрируют четко выраженную положительную корреляцию между данными параметрами и фазовым составом синтезированных керамик. Согласно полученным данным можно сделать вывод о том, что степень структурного упорядочения наряду с фазовым составом керамик является одним из ключевых параметров определяющих емкостные характеристики, а также эффективность использования керамик в качестве анодных материалов. 
Определение прочностных характеристик исследуемых керамик в зависимости от вариации температуры спекания и соотношения компонент в составе было проведено путем определения значений твердости и величины критического коэффициента интенсивности напряжений (К1С), характеризующей устойчивость керамик к трещинообразованию при внешней нагрузке на поверхность керамик. Результаты оценки данных параметров приведены на рисунке 3.12 в виде зависимости изменений величин от температуры спекания. 




Рисунок 3.12 – Результаты оценки твердости и К1С от температуры спекания керамик при вариации условий синтеза и соотношения компонент в составе

Общий вид представленных зависимостей изменения величин твердости и К1С свидетельствуют о прямой взаимосвязи между структурными изменениями и вариацией фазового состава керамик, связанных с изменением температуры спекания и эффектами упрочнения, связанными с увеличением прочностных характеристик. При низких температурах спекания 200-400°С, значения величин твердости и К1С достаточно низкие, что обусловлено высокой пористостью, слабым межзеренным сцеплением между мелкодисперсными безформенными зернами оксидных фаз. При этом вариация соотношения компонент в составе керамик при данном температурном диапазоне проявляется только для керамик с большим содержанием оксида цинка, твердость которого значительно ниже твердости диоксида титана. При температурах спекания 500-600°С наблюдаемый рост прочностных параметров обусловлен изменением морфологических особенностей керамик, а также повышением структурного упорядочения, обусловленного термическим воздействием на отжигаемые смеси. В данном случае уплотнение и изменение морфологических особенностей получаемых керамик проявляется в увеличении сопротивляемости к внешним механическим воздействиям и повышении трещиностойкости. Также следует отметить, что зарождение перовскитной ZnTiO3 фазы в составе керамик при температуре спекания 600°С и выше приводит к увеличению прочностных параметров, обусловленных процессами фазовых трансформаций. При этом изменение весовых вкладов между основной ZnTiO3 фазой и примесями при температурах выше 700°С приводит к существенным различиям в трендах прочностных характеристик. В данном случае максимальные значения упрочнения достигаются для образцов керамик в которых доминирует весовой вклад ZnTiO3 фазы, из чего можно сделать вывод о том, что наличие данной фазы является одним из определяющих факторов в упрочнении и повышении сопротивляемости к внешним воздействиям. При этом в случае температур спекания выше 800°С, увеличение прочностных свойств керамик также обусловлено формированием эффекта дисперсного упрочнения, связанного с формированием примесных мелкодисперсных включений, заполняющих межзеренное пространство, тем самым увеличивая сопротивляемость к растрескиванию при сжатии и механических воздействиях. Следует также отметить, что формирование в структуре керамик примесей в виде оксида цинка для керамик с соотношением компонент 0.75 ZnO-0.25 TiO2 приводит к формированию керамик с наименьшими прочностными характеристиками из всех трех рассматриваемых керамик, что обусловлено более низкими прочностными характеристиками оксида цинка. 
Подводя итог анализа прочностных свойств керамик, можно сделать вывод о том, что общий тренд наблюдаемых изменений показывает, что температура спекания и соотношение компонентов в составе оказывают определяющее влияние на твёрдость и коэффициент трещиностойкости керамик. Максимальные значения данных параметров достигаются при высоких температурах спекания и оптимальном фазовом составе, обеспечивающем доминирование перовскитной фазы ZnTiO3 и формирование плотной, структурно упорядоченной микроструктуры.

Краткие итоги раздела 
Представлены результаты экспериментальных работ, направленных на изучение влияния вариации соотношения компонент в составе керамик, а также температуры спекания на кинетику фазовых трансформаций и вариацию морфологических, оптических, прочностных и электрохимических характеристик исследуемых керамик перовскитного типа.
В ходе проведенных исследований установлена кинетика фазовых трансформаций в керамиках в зависимости от вариации температуры спекания. Определено, что основные изменения, связанные с формированием ZnTiO3 фазы происходят при температуре спекания выше 600°С, при которых наблюдается зарождение данной фазы с последующим ее доминированием в составе керамик. При этом установлено, что вне зависимости от соотношения компонент оксидов в составе керамик, формирование ZnTiO3 фазы происходит при температуре 600°С, а ее полноценная кристаллизация при температурах спекания 700°С и выше. 
В ходе проведенных экспериментов, направленнных на определение прочностных характеристик исследуемых керамик в зависимости от изменения условий синтеза было установлено, что формирование ZnTiO3 фазы при температуре выше 600°С приводит к увеличению твердости и трещиностойкости более чем в 1.5-2 раза по сравнению с составом керамик полученных при температурах отжига 200-400°С. При этом повышение прочностных характеристик обусловлено как процессами фазовых трансформаций, так и формированием эффекта дисперсного упрочнения, связанного с заполнением межзеренного пространства мелкодисперсной примесной фракцией, создающей дополнительные препятствия для распространения трещин при внешних нагрузках. 
Согласно оценке изменений электрохимических параметров исследуемых керамик в зависимости от вариации условий спекания (изменений температуры) было установлено, что рост величины удельной мощности имеет прямую зависимость от степени структурного упорядочения, обусловленной изменениями структурных и морфологических особенностей получаемых керамик, а также их фазового состава, напрямую влияющего на величину Pmax. 
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Рисунок 3.13 – Общая схема фазовых трансформаций в образцах керамик при изменении температуры спекания
На рисунке 3.13 приведено схематическое изображение процессов фазовых трансформаций в керамиках при изменении температуры спекания, а также отражены основные превращения и изменения свойств, обусловленных фазовыми трансформациями в составе керамик. 
Оценка эффективности использования синтезированных керамик в качестве анодных материалов для ТОТЭ, проводимая путем измерений зависимости удельной мощности от плотности тока, показала, что образование и рост доли ZnTiO3 фазы в составе керамик приводит к снижению поляризационных эффектов и расширению эффективного рабочего диапазона плотностей тока, что делает данные керамики перспективными анодными материалами для применения в твердооксидных топливных элементах. Установлено, что формирование ZnTiO3 фазы приводит к росту величины Pmax до 0.3-0.4 Вт×см2, достижение которой происходит при плотности тока порядка 0.35-0.5 А×см-2, являющихся оптимальными режимами эксплуатации, при которых поляризационные потери минимальны. 


4 ИОННАЯ МОДИФИКАЦИЯ ПЕРОВСКИТНЫХ КЕРАМИК КАК ИНСТРУМЕНТ ДЛЯ ПОВЫШЕНИЯ ПРОЧНОСТНЫХ И ЭЛЕКТРОХИМИЧЕСКИХ ПАРАМЕТРОВ

Ионная модификация является эффективным инструментом целенаправленного управления структурными и электрохимическими параметрами перовскитных керамик, поскольку позволяет изменять состояние поверхностного и приповерхностного слоёв материала без существенного воздействия на объёмную фазу. В перовскитных керамиках, таких как титанаты цинка, именно поверхностные области и межзеренные границы играют ключевую роль в протекании электрохимических реакций, переносе заряда и развитии деградационных процессов, что определяет высокую чувствительность их свойств к ионному воздействию. 
Как правило, метод ионной имплантации или модификации применяется с целью формирования деформационных искажений кристаллической решётки и генерации точечных дефектов (вакансий, межузельных атомов, дефектных комплексов) в приповерхностном слое [64, р. 19-27; 88-90]. При оптимальных флюенсах облучения такие дефекты способствуют релаксации внутренних напряжений, уплотнению структуры и повышению связности зёрен, что сопровождается ростом твёрдости и трещиностойкости керамик. Одновременно снижается доля открытой пористости и дефектных межзеренных границ, которые являются основными очагами механической и химической деструкции. При превышении критических значений флюенса, напротив, происходит накопление радиационных повреждений, приводящее к дестабилизации поверхностного слоя и ухудшению структурной целостности материала [91, 92].
В основе ключевой гипотезы исследования, связанной с использованием возможностей методов ионной имплантации для повышения сопротивляемости приповерхностных слоёв керамик к внешним воздействиям, лежит предположение о том, что при накоплении в приповерхностной области структурно изменённых зон, а также дислокационных и точечных дефектов, формируется своеобразный барьерный слой. Данный слой способен эффективно препятствовать зарождению и распространению микротрещин при механическом нагружении за счёт перераспределения напряжений и снижения локальных концентраций деформаций вблизи дефектных областей, что в свою очередь увеличивает сопротивляемость к внешним воздействиям. 

4.1 Определение роли ионной модификации на изменение структурных и электрохимических параметров перовскитных керамик
В качестве объектов для исследований, направленных на оценку перспективность применения ионного облучения для модификации приповерхностных слоев были выбраны три типа керамик, полученные при температуре спекания 1000°С с различным соотношением компонент при смешивании [93]. 

[image: ]
а

[image: ]  [image: ]  [image: ]
б                                              в                                                г

[image: ][image: ][image: ]
д                                          е                                               ж

а – результаты рентгеновской дифракции; РЭМ изображения керамик: б – 0.25 ZnO – 0.75 TiO2; в – 0.50 ZnO – 0.50 TiO2; г – 0.75 ZnO – 0.25 TiO2; энергодисперсионный анализ керамик: д – 0.25 ZnO – 0.75 TiO2; е – 0.50 ZnO – 0.50 TiO2; ж – 0.75 ZnO – 0.25 TiO2

Рисунок 4.1 – Результаты характеризации исследуемых образцов керамик, рассматриваемых в качестве образцов для дальнейшей модификации

На рисунке 4.1а приведены результаты рентгеновской дифракции исследуемых композитных керамик, полученных в результате механохимического перемалывания оксидов цинка и титана в различных стехиометрических соотношениях и подвергнутых термическому спеканию при температуре 1000°С в течение пяти часов. Общий вид полученных дифрактограмм после термического отжига свидетельствует о достаточно высокой степени структурного упорядочения всех исследуемых образцов, о чем свидетельствует малое фоновое излучения и малые колебания интенсивностей фона. При этом высокая интенсивность дифракционных рефлексов каждой установленной фазы, а также их форма свидетельствуют о малом количестве деформационных напряжений в структуре каждой фазы.
На рисунке 4.1б, 4.1в, 4.1г приведены результаты морфологических особенностей синтезированных xZnO – (1-x)TiO2 керамик в зависимости от вариации соотношения компонент в составе керамик. Данные получены с использованием метода растровой электронной микроскопии высокого разрешения. Все снимки были получены при одинаковых режимах и увеличениях, что позволило оценить вариативность морфологии керамик, обусловленной изменением фазового состава при изменении соотношения компонент в составе. 
В случае образцов xZnO – (1-x)TiO2 керамик при изготовлении которых использовалось 0.75 М ZnO, наблюдаемые различия в морфологии зерен, связаны с формированием двух типов частиц: более крупных (темнопольная градация), обладающих вытянутой или сферической формой и мелкодисперсной (светлопольная градация) фракции сферической форм. Формирование подобных частиц свидетельствует о наличие двух фаз в образцах, при этом их равновероятное распределение в составе свидетельствует о получение структур по типу смеси двух фаз, в которой агломерация мелкодисперсной фракции происходит вокруг более крупной, тем самым заполняя межзеренное пространство, а сам подобный механизм обусловлен процессами фазообразования при котором происходит вытеснение избытка в виде примесных фаз на поверхность более крупных зерен. При равном соотношении компонент в составе при смешивании морфология зерен представлена равновероятным распределением мелкодисперсной фракции в составе, с небольшим включением крупных зерен, наличие которых как в случае концентрации 0.75 М связано с образованием примесных включений в виде второй фазы в составе керамик. При этом мелкодисперсные частицы агломерируют вокруг более крупных частиц, заполняя между ними пространство и создавая достаточно большое количество межзеренных границ, наличие которых может способствовать увеличению сопротивляемости к внешним механическим воздействиям. 
Увеличение весового вклада TiO2 в составе xZnO – (1-x)TiO2 керамик приводит к доминированию мелкодисперсной фракции, которая агломерирует в более крупные дендритопободные частицы, имеющие разветвленную форму, содержащую в себе достаточно большое количество границ зерен. При этом изменение соотношения компонент с доминированием в составе диоксида титана приводит, согласно данным растровой электронной микроскопии к формированию пористой структуры в отличие от состава xZnO – (1-x)TiO2 керамик с равным соотношением компонент. Подобные изменения в данном случае обусловлены доминированием мелкодисперсной фракции, агломерирующейся в дендритоподобные агломераты, образующие достаточно большое количество пустот между собой. Такие морфологические особенности способны привести к повышению дефектности структуры за счёт образования пористых областей, связанных с агломерацией мелкодисперсных частиц. В результате подобных формирований в структуре керамик возникают локальные концентрации напряжений, что в свою очередь может ослабить влияние межфазных связей и привести к снижению прочностных характеристик.
На рисунках 4.1д, 4.1е, 4.1ж приведены результаты оценки изменений фазового состава исследуемых керамик в зависимости от вариации соотношения компонент в составе. Данные получены путем оценки весовых вкладов каждой фазы, определенных по площадям всех дифракционных рефлексов для каждой установленной фазы.
Согласно представленным данным при смешивании оксидов цинка и титана в соотношении 0.75 ZnO-0.25 TiO2 доминирующую роль в составе играет кубическая фаза ZnTiO3 с перовскитоподобной структурой. При этом на дифрактограмме также фиксируется наличие дифракционных рефлексов, характерных для включений в виде ZnO с гексагональным типом кристаллической решетки. Концентрация (весовой вклад) данных включений в составе керамик составляет не более 30 вес. %, а их наличие обусловлено избытком оксида цинка в составе керамик, что в свою очередь при фазообразовании фазы ZnTiO3 приводит к вытеснению включений в виде ZnO. Полученные результаты рентгенофазового анализа показали хорошую сходимость результатов соотношения двух фаз в составе с результатами морфологических особенностей, согласно которым было установлено наличие смеси двух фаз с разной геометрией и формой частиц. При этом уширенная форма дифракционных рефлексов для гексагональной фазы ZnO имеет хорошее согласие с результатами морфологических особенностей, отражающих наличие мелкодисперсной фракции в составе. 
В случае увеличения содержания компонент TiO2 при смешивании керамик фазовый состав полученных образцов, характеризуется практически равным соотношением фаз рутила TiO2 и кубической ZnTiO3 (см. данные на рисунке 4.1д). Подобный эффект связан с доминированием в составе диоксида титана, который в результате термического воздействия претерпевает фазовые трансформации из анатаза в рутил, с последующим выделением его в составе в виде мелкодисперсной фракции, агломерирующей в дендритные структуры. При этом анализ формы и интенсивности дифракционных рефлексов, исследуемых фаз в составе керамик свидетельствует о деформационном искажении кристаллической структуры, вызванной воздействием одной фазы на другую, а также эффектами замещения, возникающими в процессе фазообразования при термическом спекании. 
При равном соотношении компонент в составе (0.5 М – 0.5 М), согласно данным рентгенофазового анализа в составе керамик доминирует кубическая фаза ZnTiO3, весовой вклад которой составляет порядка 84 вес. %, при этом дифракционных рефлексов для примесной фазы ZnO в составе керамик не наблюдается. Однако детальный анализ дифрактограммы позволил установить наличие дифракционных рефлексов, характерных для фазы рутила (TiO2) с тетрагональным типом кристаллической решетки, весовой вклад которой составляет не менее 16 вес. % (см. данные рисунка 4.1е). При этом следует отметить, что сформированная кубическая фаза ZnTiO3 обладает более высокой степенью структурного упорядочения, что отчетливо проявляется как в форме дифракционных рефлексов, так и их интенсивности в сравнении с другими образцами, полученными в ходе данных экспериментов, связанных с вариацией соотношения компонент в составе. 

Таблица 4.1 – Данные структурных параметров 

	Фаза
	Состав керамик

	
	0.75 ZnO – 0.25 TiO2
	0.50 ZnO – 0.50 TiO2
	0.25 ZnO – 0.75 TiO2

	ZnTiO3 (PDF-00-039-0190), кубическая
	a=8.4624±0.0015 Å,
V=606.01 Å3
	a=8.4228±0.0017 Å,
V=597.55 Å3
	a=8.4424±0.0013 Å,
V=601.73 Å3

	ZnO (PDF-01-070-8070), гексагональная
	a=3.2444±0.0013 Å, c=5.1999±0.0017 Å, V=47.40 Å3
	-
	-

	TiO2 (PDF-01-070-7347), тетрагональная
	-
	a=4.5542±0.0014 Å, c=2.9546±0.0019 Å, V=61.28 Å3
	a=4.5875±0.0015 Å, c=2.9547±0.0012 Å, V=62.18 Å3



В таблице 4.1 представлены результаты оценки изменений параметров кристаллической решетки для каждой установленной фазы в образцах. Данные были получены путем проведения сравнительного анализа положений максимумов и их сопоставления с результатами карточных значений. Оценка осуществлялась в программном коде DiffracEVA v.4.2. Уточнение параметров осуществлялось с учетом наличия деформационных искажений формы рефлексов, связанных как со стехиометрическими особенностями получаемых керамик, так и наличием примесных фаз в составе, способных оказать деформационное искажение на кристаллическую структуру. Уточнение параметров осуществлялось с использованием карточных значений параметров кристаллической решетки для каждой фазы: PDF-00-039-0190 ZnTiO3 а=8.4080 Å; PDF-01-070-8070 ZnO а=3.2489 Å, с=5.2049 Å; PDF-01-070-7347 TiO2  а=4.5930 Å, с=2.9610 Å. 
Согласно представленным данным параметров кристаллической решетки, вытеснение ZnO фазы из состава керамик при уменьшении в составе исходной смеси оксида цинка, наблюдается уменьшение параметров кристаллической решетки и ее объема, из чего следует сделать вывод о структурном упорядочении, связанном с вариацией фазового состава керамик, а также упорядочением доминирующей фазы в составе. При этом отклонение параметров от эталонных значений, связано с наличием деформационных искажений, вызванных наличием примесной фазы TiO2, увеличение доли которой, согласно полученным данным приводит к росту параметров как основной фазы ZnTiO3, так и примесной фазы TiO2. 
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а – 0.25 ZnO – 0.75 TiO2 керамики; б – 0.50 ZnO – 0.50 TiO2 керамики; в – 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамики

Рисунок 4.2 – Результаты рентгеновской дифракции исследуемых образцов керамик в зависимости от флюенса облучения ионами О+

На рисунке 4.2 приведены результаты оценки рентгеновских дифрактограмм исследуемых образцов керамик в зависимости от флюенса ионного облучения, приведенные для трех типов исследуемых керамик. Данные приведены в виде серии дифрактограмм образцов в зависимости от флюенса облучения, отражающие изменения структуры при накоплении структурных повреждений и дефектов, вызванных взаимодействием ионов с кристаллической структурой керамик. Согласно приведенным данным рентгеновской дифракции установлено, что вне зависимости от типа керамик во всем диапазоне флюенсов облучения не наблюдается появление новых дифракционных рефлексов или расслоения дифракционных максимумов, что свидетельствует об отсутствии процессов фазовых превращений или формирования новых фаз в составе керамик, вызванных облучением или в результате накопления структурных дефектов в случае больших флюенсов облучения. Основные изменения наблюдаемые на рентгеновских дифрактограммах исследуемых образцов керамик в зависимости от флюенса облучения связаны с искажением формы рефлексов, вызванным деформационными напряжениями, возникающими при накоплении структурных дефектов при взаимодействии налетающих ионов с кристаллической структурой. При этом следует отметить, что изменение формы и интенсивности рефлексов равновероятно для обоих наблюдаемых фаз в составе, что свидетельствует об отсутствии эффектов перераспределения фазового состава или изменения весовых вкладов установленных фаз. Также следует отметить, что изменения дифракционных рефлексов, связанные с их искажением имеют явно выраженную зависимость от величины флюенса облучения, свидетельствующую о накопительном эффекте структурных искажений, вызванных ионной модификацией в приповерхностном слое, которые наиболее проявляются при флюенсах облучения выше 5×1012-1013 ион/см2. При данных флюенсах облучения наблюдается формирование структурно-измененного слоя, обусловленного накоплением радиационно-индуцированных точечных дефектов и вакансий, увеличение концентрации которых прямо пропорционально флюенсу облучения. При этом отсутствие появления новых дифракционных рефлексов подтверждает сохранение фазовой стабильности перовскитной структуры, а также инициализации процессов фазовых полиморфных трансформаций, вызванных накопительным эффектом при облучении. В случае высоких флюенсов облучения (выше 1013 ион/см2) наблюдаемое снижение интенсивности дифракционных рефлексов, а также их асимметричное уширение свидетельствует не только о накоплении деформационных искажений в структуре модифицированного слоя, но и проявлению сильной деформации структуры, способной привести к дестабилизации и разупорядочению. В данном случае деформационное искажение дифракционных рефлексов свидетельствует о том, что что воздействие O⁺ ионов при выбранных режимах облучения реализуется преимущественно на уровне дефектно-деформационной перестройки кристаллической решётки приповерхностного слоя, не затрагивая термодинамическую устойчивость основных фаз керамик. При этом при малых флюенсах облучения (ниже 1013 ион/см2) структурные изменения носят контролируемый характер и проявляются в виде умеренного снижения интенсивности дифракционных рефлексов и их незначительного уширения, что свидетельствует о том, что образующиеся дефектные области не оказывают существенного влияния на изменение структурного упорядочения дальнего порядка, связанного с сохранением устойчивости кристаллической структуры к аморфизации. При высоких флюенсах облучения, перекрытие деформационных полей от отдельных дефектов приводит к развитию сильных остаточных напряжений, локальному разупорядочению структуры и уменьшению размеров когерентно рассеивающих областей, что является признаком начальной стадии радиационно-индуцированной дестабилизации приповерхностного слоя.
Следует также отметить, что наиболее значимые изменения наблюдаются для образцов 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамик, в которой примесной фазой является оксид цинка, которая является менее устойчивой по сравнению с диоксидом титана, что приводит к усилению дестабилизации в случае перекрытия дефектных областей, образующихся в процессе взаимодействия налетающих ионов вдоль пути их прохождения в приповерхностном слое. В свою очередь перекрытие дефектных областей, формирующихся вдоль траекторий прохождения ионов в приповерхностном слое, способствует локальному разрушению кристаллического порядка именно в ZnO-содержащих областях, что в конечном итоге отражается на общем уровне структурной неоднородности материала. 
На рисунке 4.3 приведены результаты оценки изменений величины объемного деформационного искажения кристаллической структуры приповерхностного слоя керамик в зависимости от вариации флюенса облучения. Полученные данные свидетельствуют о выраженной нелинейной зависимости уровня деформационных искажений от флюенса ионного воздействия и фазового состава керамик.



Рисунок 4.3 – Результаты оценки величины объемного деформационного искажения приповерхностного слоя керамик в зависимости от флюенса облучения 

При малых флюенсах облучения (1011 – 1012 ион/см2) величина объёмного деформационного искажения остаётся незначительной для всех исследуемых составов керамик. Это указывает на то, что на данном этапе ионное воздействие приводит лишь к формированию ограниченного числа точечных дефектов и слабых упругих искажений кристаллической решётки, связанных с образованием кислородных вакансий и их перераспределению в приповерхностном слое, не оказывающих существенного влияния на структурную целостность приповерхностного слоя.
При флюенсах облучения выше 5×1012 ион/см2 наблюдается рост величины объемного деформационного искажения, обусловленный накоплением радиационно-индуцированных дефектов, а также формированием комплексов, с последующим усилением искажений и микродеформаций, приводящих к дестабилизации приповерхностного слоя. В данном случае перекрытие дефектных областей, образующихся в результаты взаимодействия налетающих ионов с кристаллической структурой и их наложение друг на друга приводит к усилению дестабилизации, которое наиболее проявлено для керамик, в составе которых присутствует примесь в виде оксида цинка, обладающая меньшей устойчивостью к деструкции при облучении. 
Следует отметить, что анализ рентгенодифракционных данных позволяет заключить, что ионное облучение O⁺ ионами оказывает двойственное влияние на структуру перовскитных керамик: при умеренных флюенсах оно обеспечивает контролируемую дефектную модификацию без нарушения фазовой стабильности, тогда как при превышении критических значений флюенса приводит к накоплению сильных деформаций, разупорядочению структуры и начальной дестабилизации приповерхностного слоя, особенно выраженной в керамиках с примесной фазой ZnO.
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а – 0.25 ZnO – 0.75 TiO2 керамики; б – 0.50 ZnO – 0.50 TiO2 керамики; в – 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамики

Рисунок 4.4 – Результаты оценки электрохимических характеристик исследуемых керамик в зависимости от флюенса облучения

На рисунке 4.4 приведены результаты оценки изменения зависимостей удельной мощности от плотности тока для образцов керамик подверженных ионной модификации в случае вариации флюенса облучения. Полученные результаты наглядно демонстрируют существенное влияние ионной модификации на изменение электрохимических характеристик исследуемых керамик и эффективность их использования в качестве анодных материалов. Результаты оценки зависимостей изменения величины удельной мощности от плотности тока в зависимости от флюенса свидетельствуют о том, что при флюенсах облучения 1011-5×1012 ион/см2 наблюдается увеличение электрохимических характеристик, что свидетельствует о положительном влиянии ионного облучения. В данном случае создаваемые структурные дефекты, а также кислородные вакансий увеличвают стабилизацию кислородной подрешетки, тем самым снижая сопротивление переносу заряда, что приводит к минимизации поляризационных эффектов в керамик. Однако при флюенсах облучения выше 5×1012 ион/см2 наблюдается тенденция к снижению удельной мощности, что указавает на деградацию приповерхностного слоя, связанную с накоплением радиационным повреждений, ростом концентрации дефектов и локальным нарушением структурной целостности. В данном случае, большая плотность дефектов приводит к увеличению омических потерь и возникновению перенапряжений, что в свою очередь негативно сказывается на электрохимических параметрах керамик.
Общий анализ представленных зависимостей изменения электрохимических характеристик показал, что ионная модификация оказывает влияние на дефектно-химическое состояние поверхности и кинетику электрохимических процессов. Облучение ионами кислорода способствует перераспределению кислородных вакансий и стабилизации кислородной подрешётки, что приводит к снижению омических и активационных потерь. В результате улучшаются параметры переноса заряда, возрастает удельная мощность и повышается устойчивость анодных материалов к поляризационным эффектам в условиях эксплуатации. При этом представленные данные свидетельствует о прямой зависимости изменений электрохимических характеристик от флюенса облучения и степени структурных изменений, вызванных накоплением дефектов в приповерхностных слоях керамик. 
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а – зависимость изменения величины Pmax от флюенса облучения; б – результаты оценки взаимосвязи между изменения удельной величины и объемного деформационного искажения приповерхностного слоя керамик подверженных ионной модификации 

Рисунок 4.5 – Результаты оценки изменения емкостных характеристик керамик

На рисунке 4.5а приведены результаты зависимости изменения величины Pmax от флюенса облучения О+ ионами, отражающие влияние структурных изменений, вызванных облучением на емкостные характеристики керамик. Согласно приведенным результатам наблюдается нелинейный характер влияния ионного облучения на изменение электрохимических параметров, на основе которого можно выделить оптимальные флюенсы облучения для достижения максимальной эффективности модификации. При малых флюенсах облучения, значения Pmax близки по величинам к значениям немодифицированных керамик, что обусловлено формированием малого количества структурных дефектов, оказывающих слабое влияние на перенос заряда и поляризационные эффекты. При флюенсах облучения 1012-5×1012 ион/см2 выраженный рост величины Pmax обусловлен снижением омических и активационных потерь за счет структурных изменений и стабилизацией кислородной подрешетки, что приводит к повышению электрохимической эффективности анодных материалов при тех же значениях плотности тока. Вызванная дестабилизация кристаллической структуры приповерхностного слоя при флюенсах облучения выше 5×1012 ион/см2 приводит к снижению эффективности за счет увеличения поляризационных потерь и ухудшению условий переноса заряда. При этом наиболее выраженные данные изменения наблюдаются для 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамик, что обусловлено меньшей радиационной устойчивостью примесной фазы ZnO и её склонностью к деструкции при высоких флюенсах облучения.
На представленном рисунке 4.5б приведены результаты оценки взаимосвязи между изменением максимальной удельной мощности Pmax и величиной объёмного деформационного искажения приповерхностного слоя керамик, вызванного облучением ионами О+. Полученные данные демонстрируют выраженную корреляцию между изменением электрохимических характеристик и уровнем радиационно-индуцированных деформаций, вызванных облучением, при этом характер данной зависимости нелинейный, а имеет максимум, соответствующих оптимальной концентрации дефектов при которой наблюдается максимальная эффективность Pmax. Максимальные значения Pmax достигаются при умеренных величинах объёмного деформационного искажения (примерно 1.5-2.5%), что соответствует оптимальному режиму ионной модификации с флюенсами 1012-5×1012 ион/см2. В данной области наблюдается наилучшее сочетание структурной стабильности и дефектной активации поверхности, что приводит к снижению омического сопротивления и уменьшения поляризационных эффектов, снижающих эффективность передачи заряда. При увеличении объёмного деформационного искажения (выше 2.5-3%) наблюдается устойчивое снижение величины Pmax, что указывает на переход от упрочняющей дефектной модификации к режиму радиационно-индуцированной дестабилизации структуры приповерхностного слоя, приводящей к увеличению поляризационных потерь и снижению электрохимической эффективности.  
Определение влияния ионной имплантации на сохранение стабильности электрохимических характеристик исследуемых керамик было осуществлено путем тестирования образцов керамик в качестве анодных материалов в условиях работы максимально приближенных к реальным условиям эксплуатации. Тестирование осуществлялось путем бесперебойной работы анодного материала в течение 200 и 500 часов при температуре 600°С с последующим измерением электрохимических характеристик и сравнительного анализа величин Pmax с исходными значениями, полученными в начале испытаний в зависимости от флюенса облучения. Результаты представлены на рисунке 4.6 в виде зависимости изменений величины Pmax до и после 200 и 500 часов испытаний для всех исследуемых керамик. Общий вид представленных зависимостей изменения величины Pmax свидетельствует о негативном влиянии увеличения времени высокотемпературного воздействия на эффективность электрохимических реакций и снижению емкостных характеристик. При этом использование метода ионной модификации приводит к сдерживанию процессов деструкции анодных материалов, которое выражается в меньших изменениях величины Pmax после длительных ресурсных испытаний в сравнении с результатами, полученными для немодифицированных керамик. 
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а – 0.25 ZnO – 0.75 TiO2 керамики; б – 0.50 ZnO – 0.50 TiO2 керамики; в – 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамики

Рисунок 4.6 – Результаты оценки величины Pmax в зависимости от флюенса облучения

На рисунке 4.7 приведены результаты сравнительного анализа степени деградации величины Pmax после 200 и 500 часов ресурсных испытаний. 
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а – зависимость изменения снижения емкостных характеристик от флюенса облучения после 200 часов испытаний; б – зависимость изменения снижения емкостных характеристик от флюенса облучения после 500 часов испытаний

Рисунок 4.7 – Результаты оценки степени деградации величины Pmax исследуемых керамик в результате ресурсных испытаний в течение длительного времени эксплуатации

Данные были получены путем сравнительного анализа величин Pmax до испытаний и после выдержки в течение заданных временных промежутков, что позволило оценить степень снижения емкостных характеристик, обусловленных процессами деградации в ходе эксплуатации, а также определить роль ионной модификации в сдерживании процессов деструкции анодных материалов. 
Для необлучённых образцов и образцов, подвергнутых облучению при малых флюенсах (1011 ион/см2), деградация емкостных характеристик носит максимальный характер и составляет порядка 1.5-2.0% после 200 часов испытаний и 15-20% после 500 часов испытаний. При увеличении флюенса до 1012–5×1012 ион/см2 наблюдается минимизация снижения Pmax по сравнению с исходными необлученными образцами. В данном случае при флюенсе 5×1012 ион/см2 фиксируется наиболее стабильное поведение емкостных характеристик, что свидетельствует о положительном эффекте ионной модификации и сдерживании процессов деградации. При увеличении флюенса облучения (выше 5×1012 ион/см2) наблюдается резкое увеличение степени снижения емкостных характеристик после 200 часов испытаний и явно выраженной деградации после 500 часов испытаний. Особенно выраженное падение ёмкости фиксируется при флюенсе облучения 1014 ион/см2, что указывает на доминирование радиационно-индуцированных деградационных процессов. В этих условиях накопление дефектов, перекрытие деформационных областей и локальное разупорядочение структуры приводят к ухудшению электрохимической активности поверхности, снижению эффективной площади электрода и росту поляризационных потерь.

4.2 Изучение влияния ионной модификации на повышение прочностных свойств перовскитных керамик
Одним из способов увеличения устойчивости к внешним воздействиям и процессам высокотемпературной деградации катодных и анодных материалов твердооксидных топливных элементов является создание упрочняющего приповерхностного слоя, выступающего в роли жертвенного слоя, способного сдержать процессы окисления при длительном воздействии высоких температур. Основная функция жертвенного слоя заключается в локализации с последующим замедлением и сдерживанием процессов окисления, связанных с миграцией кислорода вглубь образцов и его агломерации, способной привести к дестабилизации и структурному разрушению приповерхностного слоя при длительном воздействии высоких температур [94-96]. Использование метода ионной имплантации в данном случае позволяет создать на малой глубине приповерхностного слоя толщиной порядка 10 мкм высокую плотность дислокаций и точечных дефектов, концентрация которых напрямую зависит от флюенса облучения [88, р. 45993; 97]. Увеличение плотности дислокаций в приповерхностном слое позволяет увеличить сопротивляемость к деформационным воздействиям, вызванным внешними факторами или нагрузками, однако данный эффект имеет явно выраженную зависимость от концентрации или плотности дислокаций, а также радиационно-индуцированных процессов, протекающих при взаимодействии налетающих ионов с кристаллической структурой мишени и эффектов имплантации, когда часть ионов способна внедряться в структуру мишени заполняя межузельное пространство или вакансии.
В качестве основного метода модификации композитных керамик был выбран метод облучения ионами О+ с энергией порядка 28 МэВ, флюенсы облучения были выбраны в диапазоне от 1011 до 1014 ион/см2. Согласно полученным данным, изменение соотношение компонент при смешивании приводит к формированию двухфазных керамик, в составе которых основной фазой является ZnTiO3, а также присутствуют примеси в виде ZnO и TiO2 в зависимости от весовых вкладов исходных компонент. 

Таблица 4.2 – Данные твердости и величины критического коэффициента интенсивности напряжений исследуемых керамик 

	Фаза
	Состав керамик

	
	0.75 ZnO – 0.25 TiO2
	0.50 ZnO – 0.50 TiO2
	0.25 ZnO – 0.75 TiO2

	Твердость, ГПа
	3.54±0.13
	4.72±0.15
	4.43±0.11

	Величина K1c, МПа×м1/2
	33.02±0.22
	43.98×0.26
	41.25±0.23



В таблице 4.2 приведены результаты оценки твердости исследуемых образцов керамик в исходном состоянии до облучения. В данном случае изменение твердости обусловлено вариацией фазового состава керамик, а также размерными факторами, связанными с изменением размеров зерен при вариации соотношения компонент в составе. Величина критического коэффициента интенсивности напряжений (К1с) была рассчитана на основе данных полученных изменений твердости исследуемых образцов, а также оценке формы отпечатка индентера и его диагоналей. Значения отражают изменение устойчивости керамик к процессам внешних механических воздействий, обусловленной изменением фазового состава керамик. Согласно полученным данным, формирование двухфазных керамик в составе которых присутствует фаза ZnO, приводит к тому, что для данного состава керамик наблюдается минимальное значение твердости 3.54 ГПа, при величине K1c – 33.02 МПа×м1/2. Максимальное значение твердости и величины K1c наблюдается для образцов с доминированием в составе фазы ZnTiO3, для которых твердость составляет порядка 4.7 ГПа, а величина K1c – 43.9 МПа×м1/2. При этом увеличение твердости по сравнению с образцами, обладающими минимальными значениями твердости составляет порядка 33%, что свидетельствует о достаточно высокой степени упрочнения, обусловленной изменением фазового состава и вытеснением менее прочной фазы ZnO. Формирование керамик с равновероятным соотношением фаз ZnTiO3/TiO2 приводит к снижению твердости относительно максимального эффекта упрочнения, однако значение твердости выше на 25 % чем значение твердости для образцов содержащих в составе включения в виде фазы ZnO. Анализ полученных значений твердости и величины K1c для исследуемых керамик, показывает прямую взаимосвязь между изменениями фазового состава керамик, связанных с вариацией соотношения компонент в составе и упрочнением, приводящим к увеличению сопротивляемости к внешним механическим воздействиям. Также следует отметить, что изменение прочностных параметров также обусловлено вариацией размерных факторов, изменение которых заключается в формировании мелкодисперсной фракции при доминировании в составе фазы ZnTiO3. 
Резюмируя полученные данные изменений прочностных параметров исследуемых образцов керамик можно сделать вывод о том, что увеличение весового вклада кубической фазы ZnTiO3 в составе керамик приводит к упрочнению и повышению сопротивляемости к внешним воздействиям, в то время как формирование агломератов в виде дентридоподобных структур, связанных с доминированием фазы рутила в составе приводит к снижению прочностных параметров, обусловленных изменением как фазового состава, так и размерными факторами, приводящими к образованию пористой структуры при дендритоподобной агломерации мелкодисперсной фракции. Дендритоподобная агломерация мелкодисперсной фракции приводит к возникновению дефектных областей и стрессовых концентраций, что ослабляет структуру и снижает её устойчивость к механическим нагрузкам. Из выше проанализированного можно сделать вывод о том, что оптимизация фазового состава керамик, направленная на повышение доли кубической фазы ZnTiO3 при минимизации образования рутила и его агломератов, является ключевым условием улучшения механических характеристик.
Определение влияния ионной модификации на увеличение сопротивляемости к внешним механическим воздействиям за счет структурных изменений и дислокационного упрочнения было осуществлено путем сравнительного анализа изменений значений твердости и коэффициента К1с исследуемых образцов до и после облучения. В основе выбранного метода упрочнения лежит гипотеза о том, что при облучении тяжёлыми ионами, создаваемая в результате взаимодействия ионов с кристаллической структурой генерация точечных и вакансионных дефектов приводит к их миграции, и как следствие, фомированию и последующему накоплению дислокаций. В свою очередь увеличение плотности дислокаций приводит к их взаимному взаимодействию и торможению распространения микротрещин при внешних воздействиях, что усиливает сопротивление пластической деформации. Данный механизм упрочнения аналогичен традиционному дислокационному упрочнению в металлах, но в керамиках он проявляется совместно с другими факторами, связанными в первую очередь с размерными факторами, а также структурными особенностями, обусловленными фазовым составом керамик. 
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а – результаты изменения твердости в зависимости от флюенса облучения; б – результаты изменения коэффициента К1с в зависимости от флюенса облучения

Рисунок 4.8 – Результаты оценки влияния ионной модификации на изменения прочностных параметров 
На рисунке 4.8 приведены результаты оценки изменения значений твердости и коэффициента К1с исследуемых xZnO – (1-x)TiO2 керамик в зависимости от флюенса облучения ионами O+.
Общий вид представленных зависимостей изменений прочностных параметров (твердости и коэффициента К1с) свидетельствуют о двух типах изменений, вызванных облучением ионами О+, которые имеют прямую зависимость от флюенса облучения. При флюенсах облучения 1011-5×1012 ион/см2 для всех трех типов керамик наблюдается увеличение значений твердости и коэффициента К1с, причем тренды изменений прочностных параметров имеют явно выраженные различия в зависимости от соотношения фаз в составе и наличие примесных включений. Наиболее значимые изменения наблюдаются для образцов xZnO – (1-x)TiO2 керамик с доминирующей в составе фазой ZnTiO3 и малым содержанием TiO2. При этом следует отметить, что для данного фазового состава эффект упрочнения в отличие от других составов керамик наблюдается и при флюенсе 1013 ион/см2, в то время как при данном флюенсе для двух других керамик наблюдается начало снижения прочностных параметров. При флюенсах облучения выше 5×1012 ион/см2 наблюдается снижение значений твердости и величины коэффициента К1с относительно максимально достигаемого значения при облучении, при этом наблюдаемый тренд снижения также имеет прямую зависимость от флюенса облучения, однако в случае максимального флюенса облучения 1014 ион/см2 значения твердости и коэффициента К1с выше исходных значений, что также свидетельствует об упрочнении керамик относительно исходного состояния. 
Подобные тренды изменений прочностных параметров в данном случае обусловлены следующими факторами, описывающимися механизмами взаимодействия ионов с кристаллической структурой. 
Во-первых, взаимодействие высокоэнергетических ионов с кристаллической решёткой приводит к образованию точечных дефектов, таких как вакансии и межузельные атомы, а также их кластеров при больших флюенсах облучения. Накопление подобных дефектов в приповерхностном слое может служить эффективными центрами торможения движения дислокаций, что реализует механизм дислокационного упрочнения, повышающего сопротивляемость к внешним механическим воздействиям, в том числе к образованию микротрещин при индентировании. 
Во-вторых, изменение флюенса облучения может сопровождаться изменением структурных особенностей керамик и локальной перестройкой кристаллической структуры за счет образования локальных структурно – деформированных включений, образующихся вдоль траектории движения ионов в приповерхностном слое. Накопление данных областей и увеличение их плотности за счет увеличения флюенса облучения приводит к росту структурных изменений, способных привести к стабилизации метастабильных фаз или включений, обладающих более высокими механическими характеристиками, либо к перераспределению атомов в решётке, вызывающему появление упругих напряжений на межзеренных границах. Такие структурные изменения дополнительно способствуют повышению коэффициента трещиностойкости и сдерживанию механизмов деградации при внешних воздействиях. Однако, в случае большой плотности подобных структурно – измененных областей в поврежденном слое, может возникнуть обратный эффект, связанный с дестабилизацией кристаллической структуры за счет роста плотности дефектов, их кластеризации, а также образованию метастабильных включений с высокой плотностью дефектов, что приводит к разупрочнению и снижению устойчивости к внешним воздействиям. При этом следует отметить, что эффект разупрочнения в данном случае имеет достаточно сильную зависимость от типа ионного облучения и энергии налетающих ионов, что может сказаться на скорости разупрочнения при наблюдаемом эффекте перекрытия дефектных структурно – измененных областей в модифицируемом слое.  
В-третьих, воздействие тяжёлых ионов способно инициировать уплотнение микроструктуры за счёт схлопывания мелких пор и дефектных областей. Это ведёт к снижению пористости и повышению плотности материала, что напрямую отражается на росте прочностных характеристик. 
Также в результате облучения возможно формирование наноразмерных дефектных кластеров и радиационно-индуцированных наноструктур, которые действуют как эффективные центры поглощения и сдерживания дислокаций, препятствуя не только движению дислокаций, но и росту микротрещин, тем самым увеличивая сопротивление хрупкому разрушению и повышая сопротивляемость приповерхностного слоя. Таким образом, совокупность указанных факторов, в том числе образование радиационных дефектов, дислокационное упрочнение, структурные перестройки и уплотнение микроструктуры вполне объясняет повышение твёрдости и коэффициента трещиностойкости исследуемых керамических образцов после облучения тяжёлыми ионами.
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а – результаты изменения твердости в процентном соотношении относительно исходного значения; б – результаты изменения коэффициента К1с в процентном соотношении относительно исходного значения 

Рисунок 4.9 – Результаты оценки изменения прочностных параметров, отражающих эффекты упрочнения керамик в результате ионной модификации
На рисунке 4.9 приведены результаты оценки эффективности упрочнения керамик в зависимости от флюенса облучения. Данные были рассчитаны с использованием стандартной методики сравнительного анализа изменений значений твердости и коэффициента К1с облученных образцов с результатами, полученными для исходных (необлученных) образцов. Величины характеризующие эффект упрочнения приведены в процентном соотношении, отражающем степень упрочнения относительного исходных значений.  
Согласно полученным данным, в случае 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик максимально достигаемый эффект упрочнения составляет порядка 12-13% в сравнении с исходными значения прочностных параметров, при этом тренд снижения твердости и величины коэффициента К1с при флюенсах выше 5×1012 ион/см2 свидетельствует о негативном влиянии эффекта перекрытия структурно – деформированных областей и увеличении их плотности на снижение прочностных свойств керамик. Для 0.50 ZnO – 0.50 TiO2 керамик максимально достигаемое значение повышение твердости и величины коэффициента К1с составляет порядка 30-32%, что более чем в 3 раза превышает достигнутое значение упрочнения для 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик. При этом максимальное упрочнение наблюдается при более высоком флюенсе (1013 ион/см2), а дальнейший тренд снижения твердости и величины коэффициента К1с при увеличении флюенса составляет не более 5% от максимально достигнутого значения упрочнения. В данном случае увеличение эффективности упрочнения связано с фазовым составом керамик, обусловленным доминированием ZnTiO3 фазы, а также отсутствием в составе включений в виде ZnO, наличие которых для 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик приводит не только к более низкому эффекту упрочнения, но и интенсивному снижению эффекта при больших флюенсах облучения (выше 1013 ион/см2). Для образцов 0.25 ZnO – 0.75 TiO2 керамик равновероятное распределение двух фаз в составе ZnTiO3 и TiO2 приводит к более выраженному упрочнению в сравнении с образцами 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамик, однако максимальное значение упрочнения составляет 23% при флюенсе облучения 5×1012 ион/см2. При увеличении флюенса облучения наблюдается снижение эффекта упрочнения, а при максимальном флюенсе облучения (1014 ион/см2) величина упрочнения составляет порядка 11-12%, что в два раза меньше максимально достигнутого значения при флюенсе 5×1012 ион/см2. Однако более чем в четыре раза выше наблюдаемого эффекта упрочнения при максимальном флюенсе облучения установленного для образцов 0.75 ZnO-0.25 TiO2 керамик. Подобные различия в трендах изменения упрочнения в зависимости от флюенса облучения напрямую свидетельствует о влиянии фазового состава керамик, а также роли примесных фаз в увеличение сопротивляемости к внешним воздействиям. Наличие в составе керамик включений ZnO фазы приводит к наименьшему эффекту упрочнению, за счет слабой стабильности данной фазы к процессам ионного воздействия, что приводит к дестабилизации кристаллической структуры, которое наиболее проявлено при высоких флюенсах облучения, когда плотность структурно-деформированных областей достаточно высока, а также наблюдается эффект перекрытия данных областей. В случае когда в составе керамик доминирует ZnTiO3 фаза, эффект упрочнения, достигаемый за счет ионной модификации максимальный, что связано в первую очередь с высокой структурной стабильностью данной фазы к процессам дефектообразования при ионном облучении, а также сдерживанию эффектов трещинообразования за счет структурных особенностей и более плотной упаковке кристаллической структуры. Увеличение доли TiO2 фазы в составе керамик приводит к менее выраженному эффекту упрочнения, однако в сравнении когда в составе керамик присутствуют включения в виде ZnO фазы, эффект упрочнения за счет ионной модификации более высок, что свидетельствует о том, что TiO2 фаза обладает большей стабильностью, чем ZnO. Полученные результаты позволяют засвидетельствовать факт перспективности использования ионного облучения для повышения сопротивляемости к внешним механическим воздействиям за счет структурных особенностей и эффекта дислокационного упрочнения, вызванного взаимодействием ионов с кристаллической структурой. 

4.3 Изучение влияния ионной модификации композитных керамик на устойчивость к высокотемпературной деградации и термошоковым испытаниям
Основная цель исследования заключается в определении роли создаваемого ионным облучением модифицированного слоя в керамиках на устойчивость к термошоковым воздействиям и термически – индуцированной коррозии при длительной выдержке керамик при высоких температурах. Данный подход направлен на выявление механизмов повышения долговечности керамик, работающих в экстремальных условиях, характерных для эксплуатации их в качестве анодных материалов твердооксидных топливных элементов. 
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а – 0.75 ZnO-0.25 TiO2; б – 0.5 ZnO-0.5 TiO2; в – 0.25 ZnO-0.75 TiO2

Рисунок 4.10 – Результаты оценки изменения величины упрочнения при изменении флюенса облучения для образцов керамик с различным соотношением компонент в составе

На рисунке 4.10 приведены диаграммы характеризующие изменение эффективности твердости исследуемых керамик в зависимости от флюенса облучения ионами O+, отражающие эффект упрочнения, вызванного ионным облучением. Данные приведены в едином масштабе с целью детализации и наглядной демонстрации влияния вариации фазового состава керамик на изменение эффективности упрочнения, вызванного ионным облучением. Согласно представленным данным общих трендов наблюдаемых изменений твердости, приведенных на рисунке 4.10 (в пересчете на фактор упрочнения) можно сделать вывод о положительном эффекте, связанном с увеличением устойчивости приповерхностного слоя керамик к внешним механическим воздействиям, вызванного ионным облучением. Основные тренды изменений прочностных параметров и оценка факторов упрочнения (разупрочнения при больших флюенсах облучения), как видно из представленных данных имеют прямую зависимость от флюенса облучения. При малых флюенсах облучения (1011-5×1012 ион/см2) наблюдаемые эффекты упрочнения обусловлены в первую очередь возникновением структурных дефектов в приповерхностном слое, создающим барьеры для распространения микротрещин при внешних механических нагрузках, а также замедляющих процессы деформационных искажений при усилении нагрузки на материал при индентировании. Основной механизм упрочнения в данном случае обусловлен формированием дефектных включений, скопление которых в приповерхностном слое приводит к формированию деформированного слоя, наличие которого замедляет деформационные процессы, возникающие при изменении внешних нагрузок на образец. При этом рост концентрации дефектных включений при увеличении флюенса облучения в случае достижения критической массы в поврежденном слое может оказать негативное влияние на упрочнение, тем самым снижая эффективность сопротивляемости, что отчетливо видно в трендах прочностных параметров при флюенсах выше 5×1012 ион/см2. При этом следует отметить, что наблюдаемые изменения величины упрочнения имеют две явно выраженные зависимости как от состава керамик, обусловленных вариацией соотношения компонент в составе при смешивании, так и флюенса облучения, изменение которого напрямую влияет на концентрацию и плотность структурных дефектов возникающих в процессе взаимодействия налетающих ионов с кристаллической структурой. Ключевой тренд изменений эффекта упрочнения связан с изменением флюенса облучения, увеличение которого приводит сначала к интенсивному росту твердости (эффект упрочнения), однако при флюенса облучения выше 5×1012 ион/см2, эффект упрочнения снижается, что в данном случае связано с фактором перекрытия структурно – дефектных областей, вызванных облучением за счет увеличения их плотности. В данном случае основной механизм упрочнения обусловлен тем, что при взаимодействии ионов с кристаллической решеткой в приповерхностной области образуется высокая концентрация точечных дефектов, вакансий, межузельных атомов, а в случае увеличения флюенса возникает вероятность образования более сложных дефектных комплексов или кластеров. Данные дефекты действуют как эффективные барьеры для движения дислокаций, что приводит к увеличению сопротивления пластическим деформациям при внешних механических воздействиях, что в свою очередь сдерживает механизмы распространения трещин, и как следствие повышает сопротивляемость к внешним воздействиям при индентировании. Увеличение плотности и концентрации структурных дефектов, приводит к возникновению эффекта локального уплотнения приповерхностного слоя, которая в свою очередь характеризуется повышенной плотностью межфазных границ и внутренних напряжений, что дополнительно повышает сопротивление микротрещинообразованию. Однако при высокой плотности дефектов, и возникновения эффекта перекрытия каскадов столкновений, приводящих к образованию аморфизированных областей, эффект упрочнения снижается за счет роста внутренних деформационных напряжений, вызванных образованием и ростом аморфных включений в поврежденном слое. Следует отметить, что совокупность указанных процессов обусловливает повышение твердости и трещиностойкости поверхности керамик. При этом выраженность упрочняющего эффекта зависит от состава керамик, величины флюенса ионов и распределения фаз, вариация которых приводит к различиям в трендах упрочнения и повышения сопротивляемости к внешним воздействиям. 
В случае изменения соотношения компонент при смешивании керамик и их последующем термическом отжиге, наблюдаемые изменения фазового состава приводят к вариации твердости в зависимости от весового вклада основной фазы ZnTiO3 и наличия примесных фаз в виде ZnO или TiO2, весовые вклады которых напрямую зависят от концентрации исходных компонент при смешивании. Наличие в составе керамик включений в виде ZnO, согласно результатам оценки прочностных свойств приводит к наименьшему значению твердости, а согласно данным приведенным на рисунке 4.10а, эффект упрочнения для данных керамик в зависимости от флюенса облучения также имеет минимальный эффект в сравнении с двумя другими составами керамик. Подобные различия объясняются меньшей твердостью примесной фазы, а также ее слабой сопротивляемостью к процессам радиационно – индуцированных повреждений, вызванных облучением в сравнении с основной фазой ZnTiO3 и включениями в виде рутила. 
Наибольший эффект упрочнения, вызванный ионным облучением наблюдается для образцов керамик с соотношением компонент 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 и доминированием фазы ZnTiO3 в составе (см. данные на рисунке 4.10б). При этом разница в упрочнении, вызванной ионным облучением при флюенсах 1011 –5×1012 ион/см2 в сравнении с образцами 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик составляет более чем в 1.5-2.5 раза, что свидетельствует о большей эффективности, обусловленной процессами взаимодействия налетающих ионов с кристаллической структурой керамик, а также более высокой структурной устойчивостью ZnTiO3 фазы к процессам накопления радиационных повреждений, вызванных ионной модификацией, что в свою очередь также проявляется в том, что рост эффекта упрочнения для 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 керамик наблюдается при флюенсах выше 5×1012 ион/см2 в то время как для двух других составов керамик при флюенсах выше 5×1012 ион/см2 наблюдается снижения темпов упрочнения, вызванной ионной модификацией. Для образцов с равновероятным соотношением фаз ZnTiO3 и TiO2 в составе, эффект упрочнения выше, чем для образцов в составе которых содержатся включения в виде ZnO, однако снижение содержания фазы ZnTiO3 в составе керамик и увеличение доли TiO2 фазы приводит к менее выраженным изменениям твердости, а также снижению эффекта упрочнения при флюенсе облучения выше 5×1012 ион/см2 (см. данные на рисунке 4.10в). 
Таким образом, анализируя полученные данные упрочнения керамик в зависимости от флюенса облучения можно сделать вывод о том, что при малых флюенсах (ниже 5×1012 ион/см2), эффект упрочнения обусловлен накоплением структурно – измененных областей в приповерхностном слое, связанным с образованием точечных и вакансионных дефектов. При этом увеличение флюенса облучения приводит к росту эффективности упрочнения, что свидетельствует о прямой корреляции между структурными изменениями и упрочнением. Однако при достижении порогового значения флюенса при котором плотность перекрытия структурно-измененных областей существенно больше 1 (когда вероятность попадания каждого последующего налетающего иона в структурно-измененную область, вызванную предыдущим воздействием ионов больше 1), эффект упрочнения снижается за счет формирования метастабильных структурно – измененных областей в приповерхностном слое. Эффект перекрытия дефектов, наблюдаемый при флюенсах облучения выше 1012 ион/см2 возникает в случае когда плотность налетающих частиц и актов их взаимодействия с кристаллической структурой облучаемой мишени становится велика настолько, что в структуре мишени не остается места в которой не произошло бы соударение налетающей частицы с кристаллической структурой, в результате которого вдоль траектории движения иона формируются дефектные включения. При этом в силу хаотичной природы соударения налетающих частиц с кристаллической структурой контроль за их плотностью может быть осуществлен только путем контроля за флюенсом облучения в процессе экспериментов. Формирование данных областей связано с наложением дефектов друг на друга с образованием кластерных дефектов, наличие которых усиливает деформационное искажение структуры, тем самым дестабилизируя ее за счет перенапряжений и сильных деформационных напряжений. Данный эффект конкурирует с эффектом упрочнения и при больших флюенсах облучения снижает эффективность упрочнения, вызванного ионной модификацией. При этом, согласно полученным данным изменение соотношения фаз в составе также оказывает влияние на устойчивость к процессам деструкции, вызванных образованием метастабильных структурно – измененных областей при высоких флюенсах облучения. В данном случае доминирование в составе керамик ZnTiO3 фазы при вытеснении из состава включений в виде ZnO фазы приводит к повышению сопротивляемости к разупрочнению при высоких флюенсах облучения (выше 5×1012 ион/см2), что обуславливает не только сдерживание процессов снижения твердости при высоких флюенсах облучения, но и увеличение устойчивости прочностных параметров и их росту при флюенсах облучения выше 5×1012 ион/см2, являющимся критической дозой при достижении которой для двух других составов керамик наблюдается снижение эффекта упрочнения. 
Одним из ключевых требований к керамическим материалам, рассматриваемым в качестве анодных материалов для твердооксидных топливных элементов наравне с определением эффективности электрохимических характеристик является сохранение стабильности прочностных параметров анодных материалов к процессам высокотемпературной коррозии, возникающих при длительном воздействии высоких температур на материал. В данном случае коррозионные процессы, связанные с температурным воздействиям, как правило, сопровождаются окислением приповерхностного слоя за счет термического расширения кристаллической структуры под действием температуры, а также усилением процессов диффузии кислорода с поверхности вглубь образцов. В результате совокупности данных факторов – диффузии кислорода и термического расширения, усиливающего подвижность дефектов в структуре, в приповерхностном слое могут образоваться как примесные включения в виде оксидов, так и дополнительные структурные искажения, возникающие в результате накопления деформационных напряжений, вызванных миграцией дефектов в поврежденном слое. В свою очередь усиление миграции дефектов и их подвижности за счет термического воздействия на кристаллическую структуру способствует возникновению деформации кристаллической структуры и ее дестабилизации, что приводит к снижению прочности и устойчивости к внешним воздействиям. В данном случае подобная совокупность структурных и прочностных изменений может негативно сказаться на работоспособности топливных элементов за счет охрупчивания и снижения прочности, приводящей к выходу из строя топливных элементов или требующей частой замены анодного материала, являющегося одним из ключевых материалов в топливных элементах. 
В основе предлагаемого метода модификации приповерхностных слоев топливных элементов за счет ионной модификации лежит гипотеза, связанная с созданием барьерного слоя на глубине порядка 10 – 15 мкм от поверхности, содержащей достаточно большое количество структурных дефектов и дислокаций, препятствующих или замедляющих диффузию кислорода и точечных дефектов, возникающих при длительном термическом воздействии. В данном случае сдерживание процессов миграции и диффузии осуществляется за счет плотности дефектов, создающих вблизи границ зерен дополнительные препятствия, которые замедляют миграцию кислорода и дефектов, тем самым не давая им проникнуть на глубину или перерассеивая их в приповерхностном слое. Данный эффект используется в материаловедении как один из перспективных методов упрочнения материалов на ряду с методом дисперсного упрочнения, заключающегося в использовании эффекта уменьшения размеров зерен в материале и создания за счет этого барьеров в виде границ зерен.  
Эксперименты на определение устойчивости керамик к внешним воздействиям, связанным с высокотемпературным окислением и термошоковым воздействиям, вызванным резким изменением рабочей среды образцов были проведены согласно следующих схем экспериментальных работ. Эксперименты по оценке устойчивости керамик к высокотемпературному окислению при длительном воздействии высокой температуры на образцы керамик проводились путем размещения образцов керамик в муфельной печи и выдержкой в ней в течение заданного времени при температуре 800°С. Контроль температуры в камере печи осуществлялся с использованием специальных термопар размещенных в печи, фиксирующих любые изменения температуры в ходе экспериментов. Максимальное изменение температуры в течение всего измерения составляло не более 3-5°С, что является допустимым для данного диапазона температур испытаний. По истечение заданных временных промежутков образцы извлекались из печи и подвергались измерению прочностных параметров, что позволило оценить общую кинетику изменений, вызванных термическим воздействием. На рисунке 4.11 приведены результаты оценки изменений значений твердости исследуемых керамик, подвергнутых высокотемпературным испытаниям. 
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а – 0.75 ZnO-0.25 TiO2; б – 0.5 ZnO-0.5 TiO2; в – 0.25 ZnO-0.75 TiO2

Рисунок 4.11 – Результаты оценки изменений твердости керамик, подвергнутых высокотемпературному нагреву в течение 500 часов

Общий вид наблюдаемых изменений твердости исследуемых керамик в зависимости от времени термического воздействия можно охарактеризовать несколькими трендами. Ключевой наблюдаемый тренд заключается в снижении твердости в зависимости от времени воздействия, при этом согласно представленным данным, характер наблюдаемых изменений имеет явно выраженную зависимость, как от фазового состава керамик, так и флюенса облучения, изменение которого, как было показано выше приводит к вариации эффекта упрочнения керамик. Согласно полученным данным, основные изменения значений твердости керамик, свидетельствующие о разупрочнении и снижении сопротивляемости к внешним воздействиям наблюдается по достижению 200-300 часов последовательного высокотемпературного нагрева керамик. При этом тренды снижения по достижении данного времени испытаний имеют явно выраженные различия как для исходных образцов (не подвергнутых ионному облучению), так и для модифицированных керамик в зависимости от флюенса облучения. Результаты оценки изменений значений твердости исследуемых керамик в исходном состоянии (не подвергнутых облучению) показал, что наличие в составе включений оксида цинка приводит к более выраженной дестабилизации твердости, чем в случае двух других составов керамик, не содержащих оксид цинка. В данном случае можно сделать вывод о том, что наличие оксида цинка приводит к усилению процессов коррозии, которые в свою очередь приводят к деструкции приповерхностного слоя керамик за счет диффузии кислорода и его агломерации в составе керамик. Также следует отметить, что для состава 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик, ионная модификация приводит к сдерживанию процессов деструкции, однако их тренд изменений более выражен, чем в случае изменений наблюдаемых для 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 керамик, в составе которых доминирует ZnTiO3 фаза. Для образцов керамик, состав которых представлен смесью двух фаз ZnTiO3 и TiO2, изменение трендов твердости менее выражено, чем в случае керамик в составе которых присутствуют включения оксида цинка. Сравнительный анализ полученных трендов изменений позволяет сделать вывод о том, что наименее устойчивыми керамиками являются керамики с соотношением компонент 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 в которых присутствуют включения в виде оксида цинка, при этом наибольшей сопротивляемостью к деструкции, связанной с процессами высокотемпературного окисления проявляют керамик с соотношением компонент 0.5 ZnO – 0.5 TiO2, в составе которых доминирует фаза ZnTiO3 с включениями в виде фазы рутила. При этом анализ трендов изменений прочностных параметров исследуемых керамик в зависимости от флюенса ионного облучения показал, что использование ионной модификации позволяет увеличить сопротивляемость к процессам высокотемпературного окисления, а основными механизмами упрочнения в данном случае являются дефектные включения, образующиеся в результате взаимодействия ионов с кристаллической структурой приповерхностных слоев, в результате которых создаются дополнительные барьеры, сдерживающие проникновение кислорода и его миграции вглубь образцов. 
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а – 0.75 ZnO-0.25 TiO2; б – 0.5 ZnO-0.5 TiO2; в – 0.25 ZnO-0.75 TiO2

Рисунок 4.12 – Результаты оценки изменения фактора упрочнения исследуемых керамик в зависимости от времени высокотемпературного воздействия

На рисунке 4.12 приведены результаты расчетов изменения фактора упрочнения исследуемых керамик, рассчитанный на основе изменений значений твердости образцов, подвергнутых высокотемпературному воздействию. Данные приведены процентном соотношении, отражающем изменение твердости относительно времени воздействия высоких температур, на основе которых определена кинетика изменений прочностных параметров в зависимости от нескольких факторов, включая фактор изменения фазового состава при вариации компонент в составе, а также изменений флюенса облучения. 
Как видно из представленных зависимостей изменение времени испытаний приводит к росту степени деградации твердости исследуемых керамик, что свидетельствует о деструкции приповерхностных слоев в результате термического воздействия и инициализации процессов окисления. При этом, анализ наблюдаемых трендов изменений прочностных параметров свидетельствует о том, что ионное облучение оказывает положительный эффект в сдерживании процессов деструкции, вызванных окислением, причем степень влияния на сдерживание имеет явно выраженную зависимость от величины флюенса, а также от фазового состава керамик. Сравнивая результаты оценки изменений твердости и степени деградации керамик в зависимости от фазового состава можно сделать вывод о том, что изменение состава керамик при вариации количества компонент в случае немодифицированных керамик наиболее проявляется для состава 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 керамик, для которых время воздействия термического нагрева в течение 5 часов приводит к снижению твердости на 4.1% от начального значения, в то время как для образцов с соотношением компонент 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 термическое воздействие приводит к снижению твердости на 5%. При этом можно сделать вывод, что на процессы высокотемпературного окисления изменение фазового состава оказывает незначительную роль, а наблюдаемые изменения в различиях твердости и степени деградации керамик связаны с более выраженной деструкцией оксидной фазы ZnO в составе 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик. Для модифицированных ионным облучением керамик различия в степени деградации и трендов ее изменения достаточно выражены, из чего следует сделать вывод о том, что ионное воздействие, и связанные с ним процессы дефектообразования, оказывают существенную роль на сдерживание высокотемпературного окисления, вызванного длительным воздействием высоких температур. В данном случае эффект сдерживания проявляется в виде меньших значений степени деградации твердости для облученных керамик в сравнении с результатами, полученными для немодифицированных образцов. Так в случае 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик при предварительном облучении их ионами О+ с флюенсами 5×1012-1013 ион/см2 снижение твердости составляет порядка 2.9-3.1%, что более чем в 1.5-1.7 раза меньше значений степени деградации, полученных для немодифицированных керамик. В случае 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 керамик величина степени деградации для образцов облученных флюенсами 5×1012-1013 ион/см2 составляет порядка 2-2.5%, что более чем в 2 раза меньше изменений твердости, наблюдаемых для немодифицированных образцов. Для образцов 0.25 ZnO – 0.75 TiO2 максимальное снижение твердости при флюенсах 5×1012-1013 ион/см2 составляет порядка 2.8-3.3% от начального значения, в то время как для немодифицированных керамик термическое воздействие в течение 500 часов приводит к снижению более чем на 4.6%. Таким образом, анализируя полученные результаты изменений твердости и рассчитанных на их основе изменений величин степени деградации позволяют сделать вывод о сдерживании процессов деструкции за счет формируемых ионным воздействием на приповерхностный слой керамик дефектов, плотность которых оказывает двойственное влияние на механизмы сопротивляемости высокотемпературному окислению и разупрочнению. В случае когда плотность дефектов, создаваемая воздействием ионов в приповерхностном слое достаточно мала (при флюенсах облучения 1011-1012 ион/см2), эффективность сдерживания процессов окисления составляет менее 10-15%, что несоизмеримо с затратами на ионное облучение и эффективностью достигаемой в результате данного воздействия. Основной механизм упрочнения в данном случае обусловлен эффектом образования дополнительных структурных искажений, точечных и вакансионных дефектов, а также дислокаций, накопление которых в структуре приповерхностного слоя формирует дефектный слой, замедляющий процессы миграции кислорода и сдерживания тепловые колебания кристаллической решетки, что также сдерживает диффузию дефектов и их агломерацию. Однако, в случае высоких флюенсов облучения (выше 1013 ион/см2), при которых в структуре поврежденного (измененного ионным воздействием) слоя образуется достаточно большая плотность дефектов, накопление которых способно приводит к образованию более сложных дефектных комплексов и кластерных дефектов, внешнее термическое воздействие оказывает на них дополнительное влияние, которое приводя к росту дестабилизированных поврежденных включений в приповерхностном слое, что в свою очередь снижает сопротивляемость модифицированного приповерхностного слоя к высокотемпературному воздействию. 
Помимо длительного температурного воздействия, способного привести к инициализации процессов окисления приповерхностных слоев в процессе эксплуатации анодные материалы могут испытывать термошоковые воздействия в условиях термоциклирования. Изменение температуры может привести к быстрому окислению приповерхностных слоев, а также инициировать процессы деформационных искажений, вызванных изменением температурного градиента.
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а – 0.75 ZnO-0.25 TiO2; б – 0.5 ZnO-0.5 TiO2; в – 0.25 ZnO-0.75 TiO2

Рисунок 4.13 – Результаты оценки изменений твердости исследуемых керамик в результате циклических термошоковых испытаний
На рисунке 4.13 приведены результаты оценки изменений твердости исследуемых керамик (в исходном и модифицированном состоянии), отражающие влияния циклических термошоковых воздействий. Количество циклов испытаний образцов составляло пять последовательных циклических изменений температур воздействия, возникающих путем быстрого нагрева образцов до заданного температурного режима, выдержке при нем в течение часа и быстрого извлечения на воздух из камеры печи, что создает градиент температурного воздействия, приводящего к деформационным искажениям кристаллической структуры в результате резких стрессовых изменений тепловых колебаний кристаллической решетки. Согласно представленным трендам изменений величин твердости, приведенных для исследуемых образцов на рисунках 4.13а, 4.13б, 4.13в видно, что изменения наблюдаются после первого цикла воздействий, однако характер данных изменений различен для образцов, как в исходном состоянии, так и в случае модифицированных образцов керамик. Наиболее выраженный тренд снижения твердости, свидетельствующий о сильно выраженной дестабилизации прочностных свойств керамик наблюдается для образцов 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик в исходном состоянии. При этом наименьшие изменения наблюдаются для образцов 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 керамик, из чего следует вывод о том, что наиболее эффективными и устойчивыми керамиками к термошоковым воздействиям являются керамики с доминирующей в составе ZnTiO3 фазой. 





а                                              б                                                в

а – 0.75 ZnO-0.25 TiO2; б – 0.5 ZnO-0.5 TiO2; в – 0.25 ZnO-0.75 TiO2

Рисунок 4.14 – Результаты оценки степени деградации твердости исследуемых керамик в результате циклических термошоковых испытаний

На рисунке 4.14 приведены результаты оценки степени деградации твердости исследуемых керамик, полученные путем сравнения значений твердости в исходном состоянии (до проведения испытаний) и после термошоковых воздействий. Данные приведены в процентном соотношении и едином масштабе для удобства сравнения эффективности повышения сопротивляемости керамик в зависимости от изменений фазового состава (в случае вариации соотношения компонент при синтезе) и ионной модификации. 
Согласно представленным данным изменений степени деградации твердости исследуемых керамик установлено, что в случае исходных образцов максимальное снижение твердости для образцов 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик после 5 циклов испытаний составляет порядка 11%, для образцов 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 керамик изменение составляет порядка 6.6%, для 0.25 ZnO – 0.75 TiO2 керамик снижение твердости составляет порядка 9.4%. При этом анализ полученных изменений степени деградации керамик показал эффективность применения ионной модификации для повышения сопротивляемости к термошоковым воздействиям. Согласно полученным данным, в случае 0.75 ZnO – 0.25 TiO2 керамик ионное облучение с флюенсами 5×1012-1013 ион/см2 приводит к увеличению сопротивляемости к деструкции вызванной термошоковым воздействием более чем 1.5 раза. Для образцов 0.5 ZnO – 0.5 TiO2 керамик снижение твердости и степени деградации при флюенсах облучения 5×1012-1013 ион/см2 составляет порядка 3%, что более чем в 2 раза ниже аналогичных изменений, наблюдаемых для немодифицированных образцов керамик. Для образцов 0.25 ZnO-0.75 TiO2 керамик ионное облучение с флюенсами 5×1012-1013 ион/см2 приводит к снижению твердости на 4.9-5.3%, что более чем 1.7 раза ниже, чем в случае изменений наблюдаемых для необлученных образцов керамик, подвергнутых термошоковым воздействиям. Подобные изменения свидетельствует о положительном эффекте сдерживания процессов деформационных искажений в модифицированных керамиках, а также об эффективности ионной модификации. 
При этом различия в характерах изменений степени деградации образцов керамик подвергнутых длительному высокотемпературному нагреву и термошоковым испытаниям обусловлена различием в механизмах коррозии и деструкции, вызванных данными воздействиями. В случае длительного высокотемпературного воздействия процессы окисления и связанные с ними процессы диффузии кислорода, носят медленный характер, обусловленный тепловыми колебаниями и миграцией дефектов при постоянной температуре. В случае же термошоковых воздействий, резкое изменение температуры образцов приводит к формированию структурных искажений, вызванных деформационными напряжениями при релаксации и перепаде температур в образце. В данном случае более низкие показатели теплопроводности керамик, которые сдерживают механизмы прогрева образца и теплопередачи будут способствовать меньшему деформационному воздействию при возникновении градиента температур, так как сама разница температур в образцах при малом времени воздействия будет меньше, чем в случае образцов теплопроводность в которых выше. 
Таким образом, можно сделать вывод, что оптимальными условиями модификации, при которых степень деградации твердости минимальна, а эффект упрочнения и повышения сопротивляемости к внешним механическим  и высокотемпературным воздействиям максимален, является облучение с флюенсом 5×1012 ион/см2, воздействие которого приводит к формированию в структуре приповерхностного слоя высокодефектного слоя, плотность дефектов в котором оптимальна для сдерживания процессов высокотемпературных воздействий, а также диффузионных механизмов окисления при длительном термическом нагреве и термошоковом воздействии. 
Краткие итоги раздела
В рамках исследования детально рассмотрен эффект упрочнения в зависимости от флюенса облучения для трёх типов композитных керамик на основе титаната цинка, полученных методом механохимического твёрдофазного синтеза, подверженных ионной модификации приповерхностного слоя. В ходе исследований выявлены закономерности влияния структурных и дефектных изменений на механические свойства материалов с различным исходным микроструктурным состоянием.
Результаты оценки электрохимических характеристик показывают, что ионная модификация оказывает нелинейное влияние на свойства керамик. Существует оптимальный диапазон флюенсов облучения (1012–5×1012 ион/см2), при котором достигается максимальная удельная мощность и минимальные поляризационные потери. Выход за пределы этого диапазона приводит к ухудшению электрохимических характеристик вследствие радиационно-индуцированной деструкции поверхностного слоя. Полученные данные подтверждают высокую эффективность ионной модификации как инструмента тонкой настройки электрохимических свойств керамических анодных материалов.
В ходе проведенных исследований оценки влияния ионной модификации на изменение емкостных характеристик было установлено, что использование флюенсов облучения 1012-5×1012 ион/см2 приводит к увеличению удельной мощности Pmax на 20-27% по сравнению с исходными значениями, полученными для немодифицированных керамик. При этом определено, что увеличение флюенса облучения выше 5×1012 ион/см2 приводит к снижению емкостных характеристик, что связано с изменением концентрации дефектных включений в приповерхностном слое, большая концентрация которых приводит к деструкции и увеличению поляризационных потерь, что приводит к снижению эффективности. Также определено, что изменение соотношения основной ZnTiO3 фазы и примесных фаз в виде оксида цинка или рутила приводит к явно выраженным различиям в изменении эффективности Pmax, а также степени ее деградации при высоких флюенсах облучения. 
В ходе тестовых испытаний на сохранение устойчивости к процессам деградации анодных материалов в ходе ресурсных испытаний было установлено, что ионная модификация с флюенсом облучения 1012-5×1012 ион/см2 приводит к сдерживанию процессов деструкции, вызванных длительным режимом эксплуатации, что свидетельствует о высокой эффективности использования ионной модификации для повышения сопротивляемости коррозионным процессам.
Полученные результаты показывают, что зависимость между удельной мощностью и объёмным деформационным искажением приповерхностного слоя имеет оптимум, соответствующий умеренному уровню радиационно-индуцированных деформаций (0.5-1.5%), достигаемых при флюенсе облучения 1012-5×1012 ион/см2. Контролируемое деформационное состояние способствует росту Pmax, тогда как превышение критического уровня деформаций и структурных искажений приводит к деградации электрохимических характеристик. Полученные данные подтверждают ключевую роль дефектно-деформационного состояния приповерхностного слоя в формировании электрохимических свойств ионно-модифицированных керамик.
Установленная зависимость снижения емкостных характеристик от флюенса облучения после длительных испытаний имеет выраженный экстремальный характер. Определен, оптимальный диапазон флюенсов облучения (1012–5×1012 ион/см2), который обеспечивает максимальную стабильность емкостных параметров и эффективное сдерживание деградационных процессов, тогда как при более высоких флюенсах накопление структурных повреждений, вызванных облучением приводит к ускоренной деградации приповерхностного слоя и ухудшению электрохимических характеристик керамик.
Представлены результаты оценки возможностей ионной модификации керамик на основе титаната цинка, полученных методом механохимического твердофазного синтеза, а также установление роли вариации флюенса облучения на эффекты упрочнения и повышения сопротивляемости к внешним воздействиям, включая термошоковые воздействия и высокотемпературную деградацию.
В ходе экспериментов, связанных с ионной модификацией исследуемых xZnO – (1-x)TiO2 керамик установлено, что при флюенсах облучения 1011-5×1012 ион/см2 наблюдается формирование эффекта упрочнения приповерхностного слоя, обусловленного воздействием ионов на кристаллическую структуру, и связанных с ними эффектами дислокационного упрочнения. При флюенсах выше 5×1012 ион/см2 наблюдается снижение степени упрочнения керамик, связанное с увеличением плотности структурных дефектов, их агломерации и последующей дестабилизации приповерхностного слоя, снижающего сопротивляемость к внешним воздействиям, в том числе и механическому давлению, приводящему к трещинообразованию. 
В ходе проведенных испытаний на термоустойчивость, связанных с длительным воздействием высоких температур на образцы керамик было установлено, что создание модифицированного слоя за счет ионного облучения позволяет увеличить сопротивляемость процессам коррозии и деградации, а также снизить степень деструкции прочностных свойств приповерхностного слоя керамик. Определено, что оптимальными условиями для модификации является ионное облучение с флюенсами 1012-5×1012 ион/см2, при которых степень создаваемых структурных изменений в приповерхностном слое позволяет максимально снизить негативный эффект, связанный с термически – индуцированными процессами коррозии и деградации.
Представлены результаты оценки влияния ионной модификации на изменение прочностных свойств и устойчивости к высокотемпературным процессам окисления и термошоковым воздействиям композитных xZnO – (1-x)TiO2 керамик при вариации флюенса облучения. В ходе проведенных испытаний на термоустойчивость, связанных с длительным воздействием высоких температур на образцы керамик было установлено, что создание модифицированного слоя за счет ионного облучения позволяет увеличить сопротивляемость процессам коррозии и деградации, а также снизить степень деструкции прочностных свойств приповерхностного слоя керамик. Определено, что оптимальными условиями для модификации является ионное облучение с флюенсами 1012-5×1012 ион/см2, при которых степень создаваемых структурных изменений в приповерхностном слое позволяет максимально снизить негативный эффект, связанный с термически – индуцированными процессами коррозии и деградации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В диссертационной работе приведены результаты комплексной отработки режимов получения керамик, направленные на достижение оптимального баланса между фазовым составом, микроструктурой и функциональными свойствами материалов, что особенно важно при создании перспективных керамических систем, рассматриваемых в качестве анодных материалов для ТОТЭ. 
В ходе проведенных исследований было установлено, что вариация соотношения исходных компонент ZnO и TiO2 в составе керамик при последующем термическом отжиге оказывает существенное влияние на фазовый состав и структурные характеристики получаемых материалов. В зависимости от стехиометрии и условий термообработки происходит формирование двухфазных и многофазных керамик с доминированием кубической перовскитной фазы ZnTiO3, которая определяет основные функциональные свойства материала. 
В ходе проведенных исследований было установлено, что формирование ZnTiO3 фазы вне зависимости от соотношения компонент в исходной смеси происходит при температуре 600°С, а доминирование ее в составе керамик наблюдается при температуре спекания выше 700°С. Формирование данной фазы в составе керамик свидетельствует о термодинамической стабилизации системы при которой формирование ZnTiO3 становится энергетические выгодным. При этом фазовое превращение типа TiO2 – анатаз → TiO2 – рутил, также происходит при температуре спекания выше 600°С. Подобные изменения влекут за собой изменение плотности керамик, а также прочностных характеристик керамик. 
Установлено, что вариация соотношения компонент ZnO и TiO2 при смешивании позволяет получать двухфазные керамики на основе ZnTiO3 с включениями в виде ZnO и TiO2 (рутил) с различным весовым соотношением компонент. Согласно полученным данным установлено, что при соотношении компонент 0.75 ZnO и 0.25 TiO2, доминирующую роль в фазовом составе играет кубическая фаза ZnTiO3 с примесью в виде гексагональной фазы ZnO. При соотношении компонент 0.50 ZnO и 0.50 TiO2, основной фазой является кубическая фаза ZnTiO3, а качестве примеси фиксировалось наличие включений в виде TiO2 в фазе рутила. 
Образование примесных фаз в виде ZnO и TiO2 рутила связано с неполным протеканием твердофазных реакций, локальными отклонениями от стехиометрического состава, а также кинетическими ограничениями диффузионных процессов в ходе термического спекания. Формирование рутила в данном случае обусловлено процессами переизбытка оксида титана, который в результате термического воздействия претерпевает фазовые трансформации типа «анатаз → рутил». При соотношении компонент 0.25 ZnO и 0.75 TiO2, весовой вклад фазы ZnTiO3 составляет не более 45 вес. %, а доминирующую роль в составе играет фаза рутила.
Также следует отметить, что содержание и распределение примесных фаз зависит от исходного соотношения ZnO/TiO2, температуры и продолжительности спекания, а также от степени предварительной механохимической активации порошков. Сравнительный анализ изменения морфологических особенностей получаемых керамик и изменений фазового состава при изменении температуры спекания показал прямую корреляцию результатов, обусловленную процессами структурного упорядочения и уплотнения, протекающих при температурах ниже 600°С, а также фазовых превращений, связанных с формированием перовскитной фазы ZnTiO3 и ее дальнейшей стабилизации, приводящей к формированию однородной микроструктуры, представленной сферическими зернами основной фазы и мелкодисперсной фракцией примесных фаз в виде рутила или оксида цинка. 
Согласно оценке прочностных и оптических свойств керамик было установлено, что ключевым фактором определяющим изменение данных свойств является соотношение фаз в составе керамик и степень структурного упорядочения, изменение которой напрямую зависит от температуры спекания керамик и процессов фазовых трансформаций, вызванных температурным воздействием. При низких температурах спекания керамики характеризуются наличием смеси исходных оксидных фаз, высокой пористостью и значительной концентрацией структурных дефектов, что в свою очередь приводит к формированию большой концентрации дефектов, снижающих устойчивость к внешним механическим воздействиям. Низкий уровень пропускания и размытый край поглощения в данном случае обусловлен интенсивным рассеянием света на структурных дефектах, межзеренных границах, а также наличием локализованных электронных состояний в запрещенной зоне. В свою очередь формирование перовскитной фазы ZnTiO3 и повышение степени структурного упорядочения приводит к улучшению оптических свойств, а также росту значений твердости и трещиностойкости. Полученные результаты свидетельствуют о тесной взаимосвязи между фазовым составом, структурным состоянием и функциональными свойствами керамик. Управление температурой спекания и соотношением фаз позволяет целенаправленно регулировать степень структурного упорядочения, что является основным механизмом формирования высоких прочностных и улучшенных оптических характеристик исследуемых керамических материалов.
Оценка эффективности использования синтезированных керамик в качестве анодных материалов для твердооксидных топливных элементов, проводимая на основе измерений зависимостей удельной мощности от плотности тока, показала выраженную связь электрохимических характеристик с фазовым составом и микроструктурным состоянием материалов. Установлено, что образование и последующий рост доли перовскитной фазы ZnTiO3 в составе керамик сопровождаются снижением поляризационных эффектов, что проявляется в увеличении удельной мощности и расширении эффективного рабочего диапазона плотностей тока.
Установлено, что при доминировании фазы ZnTiO₃ максимальная удельная мощность Pmax достигает значений порядка 0.3–0.4 Вт×см⁻2, а её максимум реализуется при плотностях тока 035–0.5 А×см⁻2. Данный диапазон плотностей тока соответствует оптимальным режимам эксплуатации анодных материалов, при которых достигается баланс между интенсивностью электрохимических реакций и уровнем поляризационных потерь. В этой области наблюдается минимальное влияние омических сопротивлений и перенапряжений переноса заряда, что обеспечивает высокую энергетическую эффективность работы элемента.
Полученные результаты подтверждают, что синтезированные керамики с доминирующей перовскитной ZnTiO3 фазой обладают совокупностью электрохимических свойств, отвечающих требованиям, предъявляемым к анодным материалам ТОТЭ. Снижение поляризационных потерь, рост удельной мощности и расширение оптимального диапазона плотностей тока делают данные керамики перспективными для дальнейших исследований и практического применения в качестве анодных материалов ТОТЭ.
Установлено, что вариация соотношения компонент ZnO и TiO2 в составе керамик при термическом отжиге приводит к формированию двухфазных керамик с доминирование в составе кубической фазы ZnTiO3, а также примесными фазами в виде рутила (TiO2) и гексагональной фазы оксида цинка. 
В ходе комплексных исследований влияния ионной модификации на емкостные и электрохимические характеристики синтезированных керамик установлено, что облучение ионами O⁺ в диапазоне флюенсов 1012–5×1012 ион/см2 является наиболее эффективным с точки зрения повышения функциональных параметров материалов. Установлено, что применение данных режимов ионного облучения приводит к увеличению максимальной удельной мощности Pmax на 20-27% по сравнению с исходными значениями, характерными для немодифицированных керамик. Такой эффект обусловлен формированием оптимального дефектно-деформационного состояния приповерхностного слоя, которое способствует улучшению условий переноса заряда и снижению поляризационных потерь.
Существенную роль в характере изменений электрохимических свойств играет фазовый состав керамик. Установлено, что соотношение основной перовскитной фазы ZnTiO3 и примесных фаз в виде ZnO или TiO2 определяет как абсолютные значения Pmax, так и степень деградации электрохимических параметров при высоких флюенсах облучения. Керамики с доминирующей фазой ZnTiO3 демонстрируют более высокую устойчивость к радиационно-индуцированным повреждениям и меньшую скорость деградации, тогда как присутствие менее устойчивых примесных фаз приводит к ускоренному ухудшению емкостных характеристик при превышении оптимальных флюенсов облучения.
Анализ изменения прочностных параметров исследуемых керамик в исходном состоянии показал, что доминирование в составе ZnTiO3 фазы приводит к увеличению твердости более чем на 30% по сравнению с образцами в составе которых присутствуют включения в виде ZnO фазы. Определено, что оптимальным флюенсом облучения для направленной модификации xZnO – (1-x)TiO2 керамик является флюенс 5×1012 ион/см2, при котором достигается максимальное значение упрочнения, связанное с изменением структурных особенностей и эффекта дислокационного упрочнения за счет накопления плотности структурно – измененных областей в модифицированном слое. При этом наличие в составе керамик включений ZnO фазы приводит к наименьшей эффективности упрочнения, связанной с нестабильностью данной фазы к ионному облучению, что приводит к дестабилизации кристаллической структуры и снижению эффективности упрочнения, в особенности при высоких флюенсах облучения (выше 1013 ион/см2). 
При анализе результатов упрочнения учитывался фактор фазового состава композитных керамик, обусловленный наличием примесных фаз и включений различной концентрации, формирующихся в процессе термического спекания образцов. Наличие вторичных фаз и неоднородностей микроструктуры оказывает существенное влияние на распределение радиационных дефектов, локализацию напряжений и характер разрушения, что в конечном итоге определяет эффективность ионной модификации как метода повышения прочностных характеристик керамических материалов. Установлено, что увеличение плотности дислокаций и точечных дефектов в приповерхностном слое способствует росту сопротивляемости к деформационным воздействиям, вызванным внешними нагрузками, за счёт ограничения подвижности дефектов, ответственных за пластическую деформацию и разрушение. При этом данный эффект носит нелинейный характер и существенно зависит от концентрации радиационно-индуцированных дефектов, вызванных облучением и изменением флюенса облучения, а также от сопутствующих радиационно-стимулированных процессов, протекающих при взаимодействии налетающих ионов с кристаллической структурой мишени. 
В ходе проведенных исследований установлено, что увеличение флюенса облучения до 5×1012 ион/см2 приводит к увеличению твердости приповерхностного слоя керамик, а также повышению сопротивляемости к внешним механическим воздействиям и растрескиванию. В ходе испытаний на устойчивость и сопротивляемость к высокотемпературной деградации установлено, что при длительном термическом воздействии сдерживание процессов диффузии кислорода и окисления происходит за счет образованных дефектов в приповерхностном слое. При этом в случае высокодозного облучения, образованные структурные дефекты и их последующая кластеризация и агломерация снижают эффективность сдерживания процессов термически индуцированной коррозии приповерхностных слоев и практически нивелируют эффект упрочнения достигнутый при ионной модификации в сравнении с исходными (немодифицированными) образцами керамик. 
Результаты оценки испытаний на устойчивость к циклическим термошоковым воздействиям показали перспективность использования ионной модификации с флюенсами облучения порядка 5×1012-1013 ион/см2, использование которых приводит к снижению степени деградации твердости более чем в 1.5-2 раза по сравнению с результатами, полученными для исходных (немодифицированных) керамик. 
Согласно полученным данным установлено, что создаваемые ионным облучением дефектные неоднородности в приповерхностном слое замедляют процессы атомарной диффузии кислорода и других агрессивных компонентов вглубь материала, что уменьшает скорость термически индуцированной коррозии и деградации поверхности. Определено, что модифицированный ионным облучением приповерхностный слой выполняет функцию защитного барьера, повышающего термошоковую прочность и устойчивость керамик к длительному воздействию высоких температур, а также связанных с ними процессов окисления и разупрочнения. 
При флюенсах облучения выше 5×1012 ион/см2 наблюдаемые эффекты разупрочнения, связанные со снижением значений твердости и упрочнения обусловлены эффектом перекрытия дефектных включений, что в свою очередь приводит к дестабилизации приповерхностного слоя и снижения эффектов барьерного сдерживания распространения микротрещин при внешних нагрузках, а также процессов термического окисления при длительном термическом воздействии. Основная причина таких изменений связана с интенсивным накоплением радиационных дефектов и эффектом перекрытия каскадов повреждений. При низких флюенсах каждый ион инициирует локальную область разрушения кристаллической решётки ‒ формируются вакансии, межузельные атомы, мелкие дефектные кластеры и частично аморфизированные зоны. Однако при достижении флюенсов выше 5×1012 ион/см2 каскады начинают перекрываться, в результате чего плотность структурных дефектов резко возрастает. Это приводит к образованию протяжённых дефектных включений, рост концентрации которых приводит к ослаблению эффектов барьерного сдерживания и снижает сопротивляемость к охрупчиванию приповерхностных слоев. Накопление вакансий и их кластеризация дополнительно приводит к радиационно-индуцированному охрупчиванию. Повышение концентрации дефектов создаёт значительные внутренние напряжения, нарушает стабильность барьерных дефектов, а образующиеся аморфные включения сами выступают в качестве катализаторов для роста микротрещин и последующей дестабилизации кристаллической структуры приповерхностного слоя. Дополнительный вклад в деградацию структуры вносит ускоренное термическое окисление дефектного приповерхностного слоя. Радиационные дефекты создают быстрые пути диффузии кислорода, а аморфизированные и разупорядоченные участки обладают повышенной химической активностью. При термическом воздействии такие зоны окисляются интенсивнее, что приводит к растрескиванию, шелушению и разрушению верхних слоёв керамики. Совокупность этих процессов ‒ перекрытие каскадов повреждений, разрыхление структуры, деградация интерфейсов, охрупчивание и ускоренное окисление ‒ приводит к выраженному разупрочнению материала и существенному снижению его механической стойкости при флюенсах облучения выше 5×1012 ион/см2.
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