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Streszczenie

Materiaty stosowane w konstrukcji reaktorow jadrowych musza charakteryzowaé si¢
wyjatkowa odporno$cia na wymagajace Srodowisko eksploatacyjne, obejmujace m.in.
dziatanie wysokiej temperatury, promieniowanie jonizujace oraz kontakt z agresywnym
chemicznie chtodziwem. Ponadto materialy te muszg by¢ zdolne do przenoszenia zar6wno
obciazen statycznych, jak i dynamicznych, wynikajacych m.in. z operacji uruchamiania i
wylaczania reaktora. Wymienione czynniki prowadza do postepujacych zmian strukturalnych,

skutkujgcych degradacja wlasciwosci materiatow 1 pogorszeniem ich funkcjonalnosci.

Szczegodlnie duzym wyzwaniem inzynierskim pozostaje dobor odpowiednich materiatow dla
koncepcji reaktorow IV Generacji typu LFR (z ang. Lead-cooled Fast Reactor), w ktorych
zastosowanie ciekltego otowiu, jako chtodziwa wigze si¢ z intensywna korozja wszystkich
dostepnych stopow metalicznych. W zwigzku z tym, rosnagcym zainteresowaniem cieszg si¢
powloki ceramiczne, ktore dzigki chemicznej obojetno$ci wykazuja naturalng odpornos¢ na
korozje w olowiu. Przyktadem takich rozwigzan sa cienkie amorficzne powloki tlenku glinu
(Al,05), osadzane metoda impulsowego osadzania laserowego (PLD), ktore oprocz odpornosci
chemicznej wykazuja szereg innych pozadanych wiasciwosci, takich jak brak typowej dla

ceramiki kruchosci oraz wysoka adhezja do podtoza.

Pomimo licznych zalet, praktyczne wdrozenie nowych materiatow wymaga uprzedniego
potwierdzenia trwatosci ich wlasciwosci uzytkowych w docelowych warunkach
eksploatacyjnych. W niniejszej pracy przeprowadzono eksperymentalng ocene wplywu
kluczowych czynnikow degradacyjnych — temperatury oraz defektowania radiacyjnego —
na strukture i wlasciwosci cienkich powlok Al,O3 osadzanych metoda PLD,
rozpatrywanych, jako potencjalne rozwiazanie materialowe dla konstrukcji reaktora
LFR. Materiatl poddawano warunkom symulujacym rzeczywiste srodowisko pracy, a zmiany
wlasciwosci analizowano przy uzyciu technik takich jak nanoindentacja (w temperaturze
pokojowej 1 podwyzszonej), dyfrakcja rentgenowska (XRD; w temperaturze pokojowej i
podwyzszonej), wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia elektronowa (HRTEM),

dyfrakcja elektrondw (SAED) oraz analiza funkcji rozktadu radialnego (RDF).

Przeprowadzone badania wykazaly, ze amorficzne powtoki Al,Os; osadzone metodg PLD
wykazujg wysoka stabilnos¢ w warunkach defektowania wigzkg jonow (symulujaca

oddziatywanie strumienia neutronéw) w temperaturze pokojowej. Wyniki testow in situ w
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warunkach podwyzszonej temperatury ujawnily natomiast, ze wraz ze zwickszaniem
temperatury rosnie zdolnos¢ amorficznej powltoki do odksztalcen plastycznych, co powigzano
z mechanizmem reorganizacji wigzan migdzyatomowych. Wykazano roéwniez, ze wraz ze
wzrostem temperatury zachodzi stopniowa ewolucja fazowa materialu, prowadzaca do
przej$cia z fazy amorficznej do krystalicznej, przy czym inicjacja krystalizacji nastepuje w

temperaturze okoto 700 °C po wielogodzinnej ekspozycji materialu na t¢ temperaturg.

Uzyskane wyniki wskazuja, ze przy zachowanej wysokiej odpornosci radiacyjnej, badane
powltoki  Al,O; wykazuja ograniczong stabilnos¢  strukturalng w  warunkach
wysokotemperaturowych, co moze stanowi¢ barier¢ dla ich bezposredniego zastosowania w
technologii reaktora LFR. Zidentyfikowane ograniczenia wyznaczaja kierunek dalszych badan,
skoncentrowanych na poprawie trwato$ci materiatu poprzez stabilizacje struktury metoda

domieszkowania.

Opisane w przedmiotowej pracy doktorskiej badania zainicjowane zostaly w wyniku

realizowanego projektu GEMMA, finansowanego przez Komisj¢ Europejska.

Stowa kluczowe: powtoki tlenku glinu, materialty amorficzne, defektowanie strumieniem

jonow, wlasciwo$ci mechaniczne, stabilno$¢ termiczna, materiaty do zastosowan jadrowych



Abstract

Materials dedicated to nuclear applications must exhibit exceptional resistance to demanding
service conditions, including exposure to high temperatures, radiation, and chemically
aggressive coolants. In addition to that, this material must sustain static and dynamic stresses
that occur during standard and abnormal operation of the nuclear reactor. These factors typically
lead to progressive structural changes in materials, resulting in property degradation and a
consequent loss of functionality.

One of the most significant engineering challenges is the selection of materials for Generation
IV reactors, particularly Lead-cooled Fast Reactors (LFRs), where the use of liquid lead as a
coolant causes severe corrosion of all currently available metallic alloys. As a result, there is
growing interest in ceramic coatings, which offer natural resistance to corrosion in liquid lead
environments due to their chemical inertness. A particularly promising solution is the use of
thin amorphous aluminum oxide (Al,O3) coatings deposited via Pulsed Laser Deposition
(PLD), which, in addition to their high chemical inertness, demonstrate other desirable features,

such as the absence of typical ceramic brittleness and strong adhesion to metallic substrates.

Despite these advantages, practical implementation requires prior validation of the coatings’
structural and functional stability under reactor operating conditions. This dissertation focuses
on the experimental evaluation of two key degradation factors — temperature and
radiation — on the structure and properties of PLD-deposited Al,O3 coatings, considered
as a potential protective solution for LFR components. For the purpose, material was
subjected to conditions simulating reactor environment, and the resulting changes were
characterized using techniques such as nanoindentation (at room and elevated temperatures),
X-ray diffraction (XRD, at room and elevated temperatures), high resolution transmission
electron microscopy (HRTEM), selected area electron diffraction (SAED), and radial

distribution function (RDF) analysis.

The conducted research demonstrated that PLD-grown amorphous Al,O3 coatings exhibit high
structural and mechanical stability under ion irradiation (used to emulate neutron damage) at
room temperature. In turn, the results of in situ high-temperature tests revealed that the coating's
ability to undergo plastic deformation increases with temperature, which was attributed to the
bond switching mechanism. Tests performed at elevated temperatures allowed also to monitor

the phase evolution with increasing temperature, including the transition from an amorphous to
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a crystalline structure, with crystallization initiating at approximately 700 °C after prolonged

exposure to this temperature.

The results suggest that while the coatings maintain excellent radiation resistance, their limited
structural stability at high temperatures could hinder their direct implementation in LFR
technology. The identified limitations define the direction for further research, focused on
improving material durability through structural stabilization by means of controlled element

doping.

The described research was initiated as a result of the multinational project GEMMA, financed

by the European Commission.

Keywords: aluminum oxide coatings, amorphous materials, ion irradiation, mechanical

properties, thermal stability, materials for nuclear applications
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1. Wstep

Niniejsza rozprawa doktorska poswiecona jest badaniu cienkich amorficznych powlok
tlenku glinu (Al,O3) wytwarzanych metoda impulsowego osadzania laserowego PLD (z
ang. Pulsed Laser Deposition). Proponowane rozwigzanie stanowi odpowiedz na luke w
dostepnym ,,katalogu” materiatow przystosowanych do pracy w ekstremalnych warunkach
eksploatacyjnych reaktoréw jadrowych. Wiodacg motywacjg dla podj¢cia badan nad tym
rozwigzaniem byla potrzeba opracowania nowej strategii materialowej, ktéra pozwoli na
skuteczne ograniczenie lub wrecz wyeliminowanie problemu korozji koszulek paliwowych w
reaktorze predkim chtodzonym otowiem LFR (z ang. Lead-cooled Fast Reactor). Proponowany
system materiatowy wykazuje obiecujace dla tego zastosowania wiasciwosci dzigki synergii
kilku kluczowych cech: chemicznej oboje¢tnosci wtasciwej materiatom ceramicznym (rowniez
w srodowisku ciektego otowiu) [1,2]; plastycznosci (niedawno odkrytej i potwierdzonej
eksperymentalnie) [3,4] oraz wysokiej odpornosci na promieniowanie [5], wynikajacych z
amorficznej struktury powtoki; silnej adhezji powloka—podtoze, uzyskanej poprzez
odpowiednig optymalizacj¢ parametrow osadzania [6,7]; a takze zdolno$ci metalicznego
podtoza do skutecznego przenoszenia obcigzen mechanicznych. Badania przeprowadzone w
ramach pracy stanowg cz¢$¢ szerszego programu badawczego nad materiatem realizowanego
w ramach dwoch projektow finansowanych przez Komisje¢ Europejska: GEMMA (2017-2021)
i INNUMAT (2022 — 2026). W przedmiotowej pracy w szczeg6lnosci skoncentrowano si¢ na
ocenie wptywu dwoch kluczowych czynnikow przyczyniajacych si¢ do degradacji opisanego
systemu — defektowania radiacyjnego oraz podwyzszonej temperatury — wystepujacych w
srodowisku pracy elementow rdzenia reaktora jadrowego. Tego rodzaju analizy i zrozumienie
mechanizmow, ktére one implikuja sg istotnym krokiem w kierunku okreslenia mozliwosci
dhlugoterminowego wykorzystania opisanego materiatu, jako elementu konstrukcyjnego

reaktora jadrowego IV Generacji.
Rozprawa zostala podzielona na siedem gléwnych rozdziatow.

Rozdzial pierwszy (niniejszy) stanowi wstep do pracy, w ktorym zarysowano tematyke
rozprawy, przedstawiono strukture pracy oraz wskazano inicjatywy badawcze w ramach,

ktorych realizowano badania.

Rozdzial drugi pracy zawiera wprowadzenie merytoryczne oraz opisuje szerszy kontekst

tematyki badawczej. Omawiane s3 w nim zagadnienia ogolne — poczawszy od aktualnych
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wyzwan klimatycznych oraz znaczenia energetyki jadrowej, jako zrodla czystej energii,
poprzez omoéwienie rozwoju reaktorow IV Generacji i Srodowiska pracy materiatow w
warunkach reaktora chtodzonego cieklym otowiem, az po opisanie problematyki degradacji
materiatdéw i potencjalnych rozwigzan w postaci powlok ochronnych. Krok po kroku opisana
jest motywacja badan, ktorej centralnym elementem sg amorficzne powloki Al,O3 — materiat

stanowigcy przedmiot niniejszej rozprawy.

Rozdzial trzeci przedstawia zastosowang metodologie badawczg. Opisano w nim zar6wno
proces wytwarzania powtok metodg PLD, jak i procedur¢ ich defektowania z uzyciem
strumienia jonow. Uwzgledniono réwniez opis techniki nanoindentacji, jako gléwnego

narzgdzia stuzacego do oceny wlasciwosci mechanicznych.

W rozdziale czwartym przedstawiono uzasadnienie wyboru tematu badawczego,

sformutowano hipotezg i cele pracy oraz podsumowano zakres zrealizowanych badan.

Rozdzial piaty stanowi zasadniczg cz¢$¢ merytoryczng pracy i obejmuje autorskie publikacje
naukowe stanowigce podstawe rozprawy [5,8-10]. Kazda z publikacji wchodzacych w sktad
rozprawy zostala poprzedzona komentarzem wprowadzajacym, podkreslajacym znaczenie

danej publikacji w kontekscie catego powigzanego ze soba cyklu badawczego.

W rozdziale széstym dokonano podsumowania cato$ci przeprowadzonych badan oraz

sformutowano najwazniejsze wnioski ptyngce z przedmiotowej pracy.

Ostatni siodmy rozdzial skupia si¢ nad mozliwymi kierunkami kontynuacji badan oraz
perspektywami dalszego rozwoju cienkich amorficznych powlok Al,Os przeznaczonych dla

zastosowan w energetyce jadrowe;.

Nalezy zaznaczy¢, ze badania, ktore doprowadzity do uzyskania wynikdéw zaprezentowanych
w ramach niniejszej pracy, zostaty zapoczatkowane w ramach projektu o akronimie GEMMA
(z ang. GEneration iv Materials MAturity) realizowanego w ramach Programu Ramowego
Horyzont Europa finansowanego przez Komisje Europejska w latach 2017-2021. Celem
projektu, w jego najszerszym ujeciu, byt rozwdj, charakteryzacja, kwalifikacja oraz
standaryzacja stali austenitycznych przeznaczonych do reaktorow IV Generacji, z
uwzglednieniem strategii ochrony materialdow (w tym powlok ochronnych) oraz rozwdj
technologii spawania. Probki materialowe stanowigce podstawe badan prezentowanych w

niniejszej rozprawie zostaty dostarczone przez osrodek IIT (Istituto Italiano di Tecnologia), w
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ramach wspolpracy nawigzanej w ramach projektu GEMMA w obszarze rozwoju powtok
osadzanych metodg PLD. Obecnie, prace badawczo-rozwojowe nad tematem kontynuowane sg
w ramach projektu o akronimie INNUMAT (z ang. INnovative strUctural MATerials for
fission and fusion) bedacego czgscig programu badawczo-szkoleniowego EUROATOM
finansowanego przez Komisj¢ Europejska w latach 2022-2026. W dalszej perspektywie,
przygotowywany jest obecnie wniosek ICE-COLD, dotyczacy rozwoju kolejnej Generacji
przedmiotowych powtok, oceny ich integralnosci strukturalnej oraz wilasciwosci
mechanicznych w wysokiej temperaturze. Finansowanie tego projektu zapewnione begdzie
ponownie przez Komisj¢ Europejska i zwigzane bedzie z pracami platformy Connect-NM, do

ktorej nalezy NCBJ.
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2. Wprowadzenie

2.1. Zmiany klimatyczne wyzwaniem XXI wieku

Jednym z gléwnych czynnikéw odpowiedzialnych za postepujgce zmiany klimatyczne jest
antropogeniczna emisja gazow cieplarnianych, w szczegdlnosci dwutlenku wegla (CO5),
powstajacego przede wszystkim w wyniku spalania paliw kopalnych [11]. Sektor energetyczny
jest jednym z gtéwnych zrodet produkcji CO,, a emisja z tego sektora ciggle ros$nie co jest
zwigzane ze stale rosngcg konsumpcjg energii przy jednoczesnym utrzymaniu dominujacego

udziatu technologii wytwarzania opartych na weglu, ropie i gazie ziemnym [12].

Dwutlenek wegla, jako gaz cieplarniany, przyczynia si¢ do wzrostu $rednich temperatur
globalnych. Systematyczny wzrost stgzenia CO, W atmosferze, obserwowany na przestrzeni
ostatnich dekad (Rysunek 1 [13]), znajduje swoje odzwierciedlenie w rosnacych wartosciach
temperatury powierzchni Ziemi (Rysunek 2 [13]). Zapobieganie globalnemu ociepleniu jest
przedmiotem debaty politycznej oraz dzialah na catym Swiecie co znajduje swoje
odzwierciedlenie w licznych inicjatywach takich jak Protokot z Kioto [14], Porozumienie
Paryskie [15] czy strategia Europejskiego Zielonego Ladu [16]. Kluczowym pojeciem w tym
kontekscie jest dekarbonizacja, czyli proces systematycznego ograniczania emisji dwutlenku

wegla ze wszystkich sektorow gospodarki, a zwlaszcza z energetyki.

Skutki zmian klimatycznych — takie jak podnoszenie si¢ poziomu morz, zwigkszona
czestotliwos¢ ekstremalnych zjawisk pogodowych (huragandéw, susz, powodzi, intensywnych
opadow) — stanowig realne zagrozenie dla zdrowia, bezpieczenstwa oraz dobrobytu ludnosci.
Wdrazanie skutecznych i1 trwatych rozwigzan zapobiegajacym zmianom klimatu jest zatem

wyzwaniem XXI wieku.
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Rysunek 1. Stezenie dwutlenku wegla (CO2) w powietrzu (w jednostkach ppm) — dane NASA dla lat 1960-2024 [13]
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Rysunek 2. Zmiana globalnej temperatury powierzchni Ziemi wzgledem dtugoterminowej $redniej z lat 1951-1980 — dane
NASA dla lat 1880-2024 [13]
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2.2. Energetyka jadrowa, jako zrédlo czystej energii

Energetyka jadrowa odgrywa kluczowg role we wspotczesnym globalnym systemie
energetycznym, pracujgc jako stabilne, wydajne i czyste zrodto energii elektrycznej. W celu
zrozumienia korzysci ptynacych z energetyki jadrowej najlepiej zestawi¢ ja z innymi
sposobami pozyskiwania energii — zarowno konwencjonalnymi, ktore opierajg si¢ na spalaniu
paliw kopalnych (m.in. wegla kamiennego, brunatnego czy gazu ziemnego), a takze z

odnawialnymi (OZE).

W poréwnaniu z konwencjonalnymi zrodtami energii, energetyka jadrowa (podobnie jak OZE)
ma niekwestionowang przewage¢ wynikajaca z niskiej emisji dwutlenku wegla i innych gazow
cieplarnianych (patrz wykres na Rysunku 3), co szczegodlnie zyskuje na znaczeniu w obliczu

globalnych wyzwan zwigzanych z ociepleniem klimatu.

The Carbon Intensity of Electricity Generation
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Rysunek 3. Produkcja COz2 na jednostke energii elektrycznych dla réznych zrodet [17]

Kolejnym naturalnym krokiem jest porownanie energetyki jadrowej z innymi zrodtami czyste;j
energii, a wigc przede wszystkim OZE. W tym zestawieniu w szczegdlnosci kluczowe okazujg
si¢ technologie oparte 0 energi¢ wiatru i stofica, poniewaz geologiczne uwarunkowania w wielu

krajach (w tym w Polsce) czesto ograniczaja mozliwosci rozwoju energetyki wodne;.

Elektrownie jadrowe wymagaja duzych wstepnych nakladow finansowych, ale wytwarzaja

czysta energie przez dlugi okres czasu (szes¢dziesiat lat lub wigcej). Jest to sytuacja odwrotna

niz w przypadku instalacji OZE, ktére posiadaja relatywnie krotki czas zycia (dla ladowych
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turbin wiatrowych jest to okoto 20 lat), ale za to ich udzial w miksie energetycznym mozna
elastycznie zwigksza¢ poprzez stopniowe inwestycje bez koniecznosci ponoszenia wysokich
jednorazowych kosztow. W przeciwienstwie do energetyki jadrowej nie wymagaja
poszukiwania dlugoterminowych zrodet finansowania, ktorych efekty sa widoczne dopiero po
nawet dwoch dekadach inwestycji. Oznacza to, ze w rzeczywisto$ci, w ktorej decyzje czgsto
podyktowane sg wzgledami politycznymi, budowa instalacji OZE jest znacznie tatwiejsza do

zrealizowania.

Jednak pomimo wszelkich zalet OZE posiadaja wazne ograniczenia, przez ktére nie moga
stanowi¢ jedynego calo$ciowego rozwigzania. Po pierwsze nie jest mozliwe dostatecznie
szybko rozbudowywaé farm instalacji opartych o odnawialne Zrodta energii zeby zapewnic
szybka dekarbonizacj¢. Po drugie, proby zastepowania energii z elektrowni weglowej energia
wiatrowa lub sloneczng s3 skomplikowane ze wzgledu na zmienny i niepewny charakter
produkowanej przez te zrodta energii. Ilo§¢ wygenerowanej przez wiatr i stonce mocy zalezy
nie tylko od pory dnia czy roku, ale rowniez generalnie od pogody w danym roku (np. bywaja
lata mniej i bardziej wietrzne). Dane, ktore w sposob jasny obrazujg przyktad tego zjawiska
przedstawiono na wykresach na Rysunku 4. Sg to zebrane dla Kalifornii informacje dotyczace
wyprodukowanej mocy z OZE oraz obcigzenia sieci w funkcji pory dnia dla 3 przyktadowych
dni w 2014 roku [18]. Mozna na nim zaobserwowa¢ charakterystyczne wahania i
nieregularno$¢ wytwarzanej przez elektrownie wiatrowe i stoneczne mocy. Paradoksalnie,
fluktuacje w wytwarzaniu energii nie oznaczaja jedynie, ze 0kresowo jest jej za mato; czasem
jest jej za duzo. Pojawia si¢ wtedy problem z przecigzeniami sieci elektroenergetycznych, ktore
dodatkowo nie sg przystosowane do pracy przy tak wysokich skokach mocy (sieci
elektroenergetyczne na catym $wiecie produkowane byty pod katem przenoszenia stalego
obcigzenia). W pewnych przypadkach, zdarza si¢ nawet, ze gwattowny doplyw energii
wiatrowej zmusza pobliska jednostke weglowa do wypuszczenia (a zatem zmarnowania) pary,
ktora miata napedzi¢ turbing 1 wytworzy¢ prad. Wynika to z faktu, ze zaklady weglowe maja
ograniczong mozliwo$¢ spontanicznego regulowania mocy. A w przypadku Polski, wcigz to o
jednostki weglowe oparty jest system energetyczny (cechujacy si¢ bardzo wysoka
emisyjnos$cig). Ponadto naglte ograniczenia wytwarzania tzw. konieczne shut-down’y powoduja
wytworzenie bardzo duzych naprezen termicznych, ktore drastycznie przyspieszajg procesy
starzenia materiatow, z ktorych zostaty wykonane komponenty instalacji elektrowni. Energia

jadrowa w tym aspekcie wyrdznia sie w pozytywny sposéb — jej charakter wytworczy nie jest

przerywany a ciagly. Energetyka jadrowa doskonale sprawdza sie, jako zrédlo energii
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podstawowej ze wzgledu na swoja wysoka stabilno$¢ i ciaglo$¢ produkcii niezalezna od

warunkéw zewnetrznych. Fakt ten czyni ja szczegdlnie dobrze dopasowana do wspdlczesnych

siecl elektroenergetycznych, zaprojektowanych z mysla o stabilnym zrédle mocy podstawowej.

CAISO load, net load, and wind and solar output on example weekdays during 2014 .

April 22, 2014 July 22, 2014 October 22, 2014
gigawatts gigawatts gigawatts
40 40 40
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Source: California Independent System Operator (CAISO), Daily Renewables Waich

Rysunek 4. Zebrane dla Kalifornii dane dotyczace wyprodukowanej mocy OZE a takze obcigzenia sieci w funkcji pory dnia
dla 3 przyktadowych dni w 2014 roku [18]. Obcigzenie netto to réznica mi¢dzy catkowitym zapotrzebowaniem a poziomami

Generacji energii z wiatru i stonca, co ukazuje rozbiezno$¢ miedzy ogdlnym popytem a podaza.

Podsumowujac, przedstawione informacje pokazuja, Ze cho¢ odnawialne Zrédla energii
maja do odegrania wazna role i stanowig kluczowy element zréwnowazonego systemu
energetycznego, wymagaja uzupelnienia o inne zrédla. W tym kontekscie energetyka
jadrowa jawi sie, jako jedyne stabilne (moc podstawowa elektrowni dostepna jest przez
cala dobe¢) i konkurencyjne rozwiazanie, ktore pozwala na niezawodne zaspokojenie

rosnacego zapotrzebowania na elektrycznos¢ przy minimalnej emisji zanieczyszczen.

Nalezy zaznaczy¢, ze w niniejszej pracy nie podjeto si¢ omowienia wszystkich mozliwych
aspektow zwigzanych z korzys$ciami ptynacymi z energetyki jadrowej takich jak np. niska
terenochtono$¢, koszt uzyskania energii czy wskaznik $miertelnosci wyrazony na jednostke
energii, a skoncentrowano si¢ na kwestiach, ktore w omawianym kontekscie wydaja si¢
absolutnie kluczowe (tj. niskoemisyjnos¢, stabilno$é, wspotczynnik wydajnosci, gestosé

mocy).
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2.3. Motywacja dla rozwoju reaktorow IV Generacji

Aby w przysztosci kontynuowacé czerpanie korzysci ptynacych z zastosowania energetyki
jadrowej, obecnie pracujace, starzejace si¢ elektrownie, bedg musialy zostaé zastgpione
nowymi jednostkami. Wyraznie pokazuje t0 przedstawiony ponizej wykres (Rysunek 5) na
ktoérym jednoznacznie wida¢ jak z roku na rok ro$nie odsetek reaktorow starzejacych sig tj.
zblizajacych si¢ do konca planowego okresu eksploatacji. Wickszos$¢ reaktorow dziata w
oparciu o 40-letnie licencje, co zgodnie z danymi na wykresie oznacza, ze w ciggu najblizszej
dekady wiele z eksploatowanych instalacji albo zostanie naturalnie wylaczonych, poniewaz
osiggng przewidywany czas pracy, albo bedzie musiato ubiega¢ si¢ o wydluzenie okresu
eksploatacji, umozliwiajac ich dalszg prace 0 kolejne 1020 lat. Nie zmienia to faktu, ze przed
catym przemystem jadrowym stoja powazne wyzwania, a kompetencje utracone w ubiegtych
dekadach nalezy bardzo szybko odbudowaé, aby ponownie mdéc w terminie i budzecie
realizowa¢ ambitne projekty jadrowe. Najlepszym przyktadem takiej dziatalnosci sg budowy

obecnie prowadzone przez chinskie 1 potudniowo-koreanski spotki energetyczne.
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Rysunek 5. Catkowita (§wiatowa) produkcja energii elektrycznej pochodzacej z energetyki jadrowej uwzgledniajaca wiek
jednostek wytworczych [19] — dane Migdzynarodowej Agencji Energii Atomowej (MAEA) opublikowane w ramach Raportu
»World Nuclear Performance Report 2024” sporzadzonego przez World Nuclear Association

Oczywiscie, w najblizszej perspektywie starzejace si¢ jednostki beda zastepowane przez
sprawdzone licencjonowane konstrukcje (zwtaszcza technologie 111 i 111+ Generacji). Jednak,
aby w dhuzszej perspektywie moc korzysta¢ z dobrodziejstw energetyki jadrowej, rownolegle
nalezy skoncentrowac si¢ na rozwoju nowych technologii. Jedng z gtéwnych motywacji do
pracy nad innowacjami jest fakt, ze uran — pomimo jego aktualnej dostepnos$ci — pozostaje

zasobem nieodnawialnym. Rozpoznane konwencjonalne zasoby uranu na Swiecie (przy
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koszcie wydobycia nieprzekraczajacym 130 $/kgU) oceniane sg aktualnie na ok. 5.7 Mt. Latwo
zatem obliczy¢, ze przy obecnym rocznym zapotrzebowaniu na poziomie ok. 67 000 tU/yr [20]
konwencjonalnych zt6z uranu wystarczy na okoto 90 lat zaspokojenia potrzeb globalnej
energetyki jadrowej [21]. A wedtug prognozy Mig¢dzynarodowej Agencji Energii Atomowej,
moc zainstalowana elektrowni jadrowych w 2050 roku wzro$nie 2.5-krotnie wzgledem 2023
roku (osiggajac poziom 950 GW netto) [22]. Dlatego, aby zapewni¢ dlugofalowa stabilno$¢ i
zrownowazony rozwoj energetyki jadrowej, kluczowe jest poszukiwanie drog umozliwiajgcych
lepsze wykorzystanie potencjalu energetycznego dostepnego uranu — tak, by zapewnic

maksymalng efektywnos$¢ i racjonalne gospodarowanie dostgpnymi zasobami.

Dodatkowo, warto zwroci¢ uwage na fakt, ze az 75% $swiatowej produkcji uranu pochodzi
zaledwie z czterech panstw — Kazachstanu, Kanady, Namibii i Australii [7], co ogranicza
dywersyfikacj¢ dostaw i1 zwieksza ryzyko zalezno$ci geopolitycznej w sektorze energetyki
jadrowej. Stad istotne staje si¢ rowniez poszukiwanie alternatywnych paliw jadrowych,
ktore dodatkowo pozwolg zwigkszy¢ globalng niezalezno$¢ surowcowg oraz poprawié

dlugoterminowe bezpieczenstwo energetyczne.

Podsumowujac, opracowywanie nowych rozwigzan technologicznych to jedyna droga, aby
energetyka jadrowa pozostata pewnym zrodtem energii dla wielu pokolen. Biorac pod uwagg,
ze proces od koncepcji do petnej komercjalizacji moze potrwaé cale dziesigciolecia — obejmujac
etapy takie jak projektowanie, budowa demonstratoréw (prototypy o nizszej mocy), walidacje
bezpieczenstwa oraz procesy licencyjne — prace nad nowymi, zaawansowanymi systemami
muszg zaczaé si¢ juz teraz. Przyszte technologie charakteryzujace si¢ zrownowazonym
rozwojem, a takze bezpieczenstwem i niezawodnos$cia, konkurencyjnoscia ekonomiczng
oraz odpornoscia na proliferacje nazywane sa systemami IV Generacji. Program ich
rozwoju koordynowany jest przez powstalty w 2000 r. GIF (Mig¢dzynarodowe Forum
Reaktoréw IV Generacji) [23]. Cztonkowie tej organizacji wybrali do dalszych badan szes¢
jadrowych systemoéw energetycznych: Reaktor predki chtodzony gazem (GFR), Reaktor predki
chlodzony sodem (SFR), Reaktor predki chtodzony olowiem (LFR), Reaktor
wysokotemperaturowy (VHTR), Nadkrytyczny reaktor wodny (SWCR) oraz Reaktor
chtodzony stopionymi solami (MSR) [23]. Schematy projektéw wymienionych koncepcji
przedstawiono na Rysunku 6. Reaktory IV Generacji charakteryzujg si¢ znacznie wyzsza
efektywnoscig wykorzystania paliwa jadrowego w poréwnaniu do obecnie eksploatowanych

technologii, m.in. dzigki mozliwos$ci pracy w zamknigtym cyklu paliwowym. Co istotne, wiele
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z projektowanych rozwigzan tej generacji uwzglednia wykorzystanie alternatywnych
surowcow, takich jak tor czy przetworzone paliwo odpadowe. Mozliwo$¢ wykorzystania
wypalonego paliwa jadrowego stanowi bardzo wazny aspekt, poniewaz pozwala na efektywne
zagospodarowanie dostepnych zasobow oraz zmniejszenie problemu zwigzanego z
dlugoterminowym sktadowaniem odpadow. Za jeden z najbardziej obiecujacych sposrdd
wymienionych technologii uwazany jest reaktor LFR [24,25], ktorego charakterystyke

przyblizono w kolejnym rozdziale.
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ofowiem [26]
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2.4.Systemy LFR

Technologia LFR (z ang. Lead Cooled Fast Reactor) to system reaktora predkiego
chtodzonego cieklym otowiem lub stopem otowiu z bizmutem (eutektyka) pracujgcego w

wysokiej temperaturze przy ci$nieniu atmosferycznym.
W jaki sposéb reaktor typu LFR spelnia zalozenia dla reaktoréw IV Generacji?

Zréwnowazony rozwoj

Reaktor typu LFR, w ktorym reakcje rozszczepienia wywoltywane sg przez neutrony predkie
oraz wykorzystujacy cykl zamknigty pozwala na efektywne wykorzystanie roznorodnych paliw
jadrowych [24]. Przektada si¢ to pozytywnie na odpowiedzialny rozwdj, co omoéwiono w

ponizszej czgsci pracy.

Koncepcja pracy reaktora jadrowego typu LFR bazuje na wykorzystaniu neutronow predkich
(Ekin-neutron = 0.1 MeV). Dla porownania, w przypadku tradycyjnych reaktorow reakcja
podtrzymywana jest przez neutrony termiczne (Ekin-neutron = 0.025 eV). Neutrony predkie moga
stuzy¢ do wykorzystania wypalonego paliwa z reaktoré6w termicznych [26]. Stosuje si¢ w tym
celu zamknigty cykl paliwowy, co oznacza, ze wykorzystane paliwo przerabia si¢ w celu
odzyskania pierwiastkow, ktore nastepnie wykorzystuje si¢, jako sktadnik w §wiezym paliwie
do reaktora predkiego. Dzigki wysokiej energii neutronow w rdzeniu reaktora predkiego
mozliwe jest rozszczepianie transuranowcOw oraz transmutacja dlugozyciowych nuklidow
promieniotworczych w krotkotrwate lub stabilne izotopy [27]. Sa to sktadniki wypalonego
paliwa, ktorych obecnos¢ decyduje zasadniczo o radiotoksycznosci tych odpadow i o
konieczno$ci ich izolowania od otoczenia. Zastosowanie transmutacji mniejszych aktynowcow
oraz wybranych dtugozyciowych produktéw rozszczepienia moze umozliwi¢ skrocenie czasu
sktadowania odpadow promieniotwodrczych nawet 1000 razy oraz redukcje ich objetosci do 100
razy [21]. Dodatkowo, recykling oraz wyzszy stopien wypalenia paliwa znaczaco poprawiaja
bilans energetyczny catego cyklu, ze wzgledu na lepsze (do 80 razy bardziej efektywne [28])
wykorzystanie zgromadzonej w paliwie energii. Uwaza si¢, ze wprowadzenie reaktorow
predkich pozwoli na wydtuzenie dost¢pnosci zasoboéw uranu 0 co najmniej kilka tysiecy lat
[27]. Ponadto oznacza to brak koniecznosci wydobycia nowego surowca, poniewaz paliwo z

reaktorow II 1 ITII Generacji jest dostepne w tymczasowych sktadowiskach paliwa jadrowego.

31



Bezpieczenstwo i niezawodnos¢ [26]

Wigkszo$¢ korzysci zwigzanych z bezpieczenstwem i niezawodnoscig reaktorow LFR wynika
bezposrednio z uzycia cieklego otowiu, jako chtodziwa. Przede wszystkim, otéw pozwala na
prace przy ci$nieniu atmosferycznym i nie reaguje egzotermicznie z wodg ani powietrzem. Jego
wysoka temperatura wrzenia minimalizuje ryzyko utraty chlodziwa przez wrzenie. Jest to
szczegoblnie istotne w kontekscie faktu, ze najbardziej destrukcyjne eksplozje w historii awarii
reaktorow jadrowych byly wynikiem nagromadzenia wodoru w zamknigtej przestrzeni
obudowy bezpieczenstwa. Wodor ten powstawal w wyniku silnie egzotermicznej reakcji
cyrkonu (obecnie najczesciej uzywany materiat na koszulki paliwowe) z parg wodna, do ktorej

dochodzito w sytuacjach utraty chtodzenia.
Ekonomia [26]

Koszt budowy reaktora typu LFR moze by¢ ekonomicznie konkurencyjny ze wzgledu na
konstrukcyjne uproszczenia projektowe wynikajace z wyboru otowiu jako chtodziwa (np.
eksploatacja przy ci$nieniu atmosferycznym). Co wigcej, wyzsza temperatura operacyjna w
porownaniu do tradycyjnych reaktorow chtodzonych wodg LWR (z ang. Light Water Reactor)
oraz zastosowanie zamknigtego cyklu paliwowego pozwalaja na uzyskanie wyzszych
wskaznikow wydajnosci termodynamicznej reaktora oraz poprawe bilansu energetycznego

catego cyklu paliwowego przektadajac si¢ na korzysci ekonomiczne.

Odpornos¢ na proliferacje materiatdw jadrowych i ochrona fizyczna [26]

Systemy LFR posiadaja cechy konstrukcyjne, ktore sprzyjaja odpornosci na proliferacje
materiatow jadrowych i ochronie fizycznej np. kompaktowa budowa, niskie cisnienie pracy,
wspomniany juz zamknigty cykl paliwowy oraz pasywne mechanizmy bezpieczenstwa.
Szczegodlna cechg technologii zwigzanych z reaktorami LFR jest to, ze ciekly otow stosowany
jako chtodziwo moze rowniez petni¢ funkcje tarczy spallacyjnej w uktadach typu ADS (z ang.
Accelerator-driven System). Umozliwia to wykorzystanie takich systemow do transmutacji

odpaddéw promieniotworczych, a tym samym do ich skutecznej eliminacji.

Nalezy mie¢ jednak na uwadze, ze, mimo iz technologia LFR oferuje wiele potencjalnych
korzysci, towarzyszg jej takze pewne Wyzwania, na przyktad zwigzane z wysoka temperaturg

topnienia ofowiu oraz jego toksyczno$ciag. TO, co stanowi jednak kluczowa bariera dla
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wdrozenia systeméw to wyzwania materialowe wynikajace z silnie korozyjnego

oddzialywania cieklego olowiu na materialy konstrukcyjne [26].
2.5. Dojrzatos¢ technologiczna projektow LFR

Obecnie na Swiecie nie funkcjonuja jeszcze licencjonowane reaktory typu LFR [26]. Jednak,
co ciekawe, historia wykorzystania cieklego otowiu jako chtodziwa w konstrukcji jadrowych
siega lat 50. XX wieku. Wowczas, ZSRR rozpoczat montaz chtodzonych stopem otowiu
nap¢dow atomowych w swoich okretach podwodnych. Za przyktad tego typu projektéw mozna
poda¢ K-27 czy 705 Lira (kod NATO: Alfa). Doswiadczenie zdobyte przy okazji eksploatacji
tych jednostek jest cenne, ale nie w pelni transferowalne na aktualne projekty reaktorow LFR.

Ponadto z biegiem lat zostato czgsciowo utracone i aktualnie nalezy je odbudowac.

Wspotczesnie, jedynym tego typu systemem bedacym w budowie jest rosyjski projekt BREST-
OD-300 o mocy 300 MWe. Jak podaja dostepne zrédla Internetowe, uruchomienie reaktora
powinno odby¢ si¢ juz w 2026 roku, a analiza dotychczasowych dziatan sugeruje, ze projekt
rozwija si¢ zgodnie z zalozonym harmonogramem [29]. Jednocze$nie, na Swiecie rozwijanych
jest wiele projektow bedacych na réznych etapach zaawansowania oraz pokrywajacych petne
spektrum oferowanej mocy (mate jednostki od kilkudziesigciu MWe do pelnoskalowych
powyzej 1000 MWe) [24,26]. Za przyklady takich projektow wymieni¢ mozna: brytyjski
SSTAR, koreanski PEACER czy kanadyjski Dual Fluid (DF) — 300 [26].

W ramach rozwoju technologii w Europie prowadzone sg dwa glowne niekomercyjne projekty
— MYRHHA oraz ALFRED. MYRRHA (z ang. A Multi-purpose hYbrid Research Reactor for
High-tech Applications) to koncepcja predkiego reaktora badawczego potaczonego z
akceleratorem protonéw ADS [30]. Poniewaz MYRRHA opiera si¢ na technologii HLM (z ang.
Heavy Liquid Metal) wykorzystujac do chtodzenia stop (eutektyke) otowiu i bizmutu, bedzie
mogla znaczaco przyczyni¢ si¢ do rozwoju koncepcji reaktora szybkiego chtodzonego
olowiem. Z kolei ALFRED (z ang. Advanced LFR European Demonstrator) to technologia
reaktora chtodzonego otowiem [31,32]. Strategia wdrozenia technologii LFR przewiduje
dwuetapowy program rozwoju [1,5]. Pierwszy etap ma na celu demonstracje i rozwdj
kluczowych rozwigzan niezbednych do budowy dojrzatych technologicznie reaktorow
predkich, oferujac jednoczesnie mozliwos¢ testowania materialdow 1 paliw w warunkach
zblizonych do tych panujacych w reaktorach IV Generacji. Projekty typu BREST-OD-300 czy
ALFRED to prototypy dla bardziej zaawansowanych konstrukcji. Z zatozenia beda pracowac
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przy nizszej temperaturze oraz gestosci mocy wzgledem docelowych technologii. I tak,
europejski ALFRED o mocy 300 MWth stanowi uwiarygodnienie zastosowanych rozwigzan
oraz cel przej$ciowy prowadzacy do budowy ELFR (z ang. European LFR) o mocy 1500 MWth
[26,27]. Analogicznie, rosyjski BREST-OD-300 jest krokiem wstepnym do reaktora BR-1200
LFR o mocy 1200 MWe. Rozmawiajgc o europejskich postepach w tej dziedzinie, warto
réwniez wspomnie¢ o powstatej w 2021 w Europie firmie Newcleo [33], ktora rozwija mate
reaktory typu LFR z myslg o ich komercjalizacji. W przeciwienstwie do wcze$niej omdéwionych
projektow badawczych, Newcleo jest prywatnym przedsiebiorstwem finansujacym swoje
dziatania gléwnie ze srodkow inwestorow a przyktadami ich projektow sa LFR-AS-30 oraz

LFR-AS-200 o mocy kolejno 30 oraz 200 MWe.

Wida¢ zatem, ze temat jest nie tylko aktualny, ale réwniez dynamicznie rozwijany na Swiecie,
co $wiadczy o rosngcym zainteresowaniu tg technologia — rowniez w kontekscie rozwoju

reaktoro6w malej mocy (z ang. Small Modular Reactor, SMR).
2.6. Koszulka paliwowa, jako wyzwanie materialowe

Koszulka paliwowa (z ang. fuel cladding) to zewngetrzna warstwa preta paliwowego otaczajaca
rdzen paliwowy. Zazwyczaj ma ksztalt cienko$ciennej rurki cylindrycznej, w ktorej umieszcza
si¢ paliwo jadrowe. Glowng rola koszulek paliwowych jest odizolowanie produktéw
rozszczepienia od chtodziwa/moderatora optywajacego prety paliwowe w rdzeniu reaktora.
Rola chtodziwa jest z kolei odprowadzenie ciepta wydzielonego w procesach zachodzacych w
rdzeniu. Z punktu widzenia doboru oraz projektowania materialtow — koszulka paliwowa
stanowi najwicksze wyzwanie w calej konstrukcji reaktora. Naturalnie, wymagania, ktore
stawia si¢ przed materiatami na koszulki paliwowe $ci$le zalezg od specyfiki docelowej
technologii. Istnieje jednak szereg kryteriow o charakterze uniwersalnym, ktére mozna

wskaza¢ niezaleznie od konkretnej koncepcji, w szczegdlnosci [24,34]:

e Odpornos¢ korozyjna w srodowisku osrodka chtodzacego

e Odpornos¢ radiacyjna (szerzej omowiona w kolejnym rozdziale)

e Stabilno$¢ w warunkach wysokiej temperatury

e Odpowiednie wlasciwos$ci neutronowe (materiat musi by¢ mozliwie transparentny dla
neutronow, aby zminimalizowa¢ straty zwigzane z ich pochtanianiem)

o  Wytrzymato$¢ na zadowalajacym poziomie (z naciskiem na odporno$¢ na petzanie)

e Odpowiednie wlasciwosci termiczne (rozszerzalno$é, przewodnos$é)
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e Mozliwos¢ skalowalnej produkcji i dostepnos¢ materiatowa (akceptowalny koszt,

dostepno$¢ oraz mozliwos¢ wdrozenia niezbednych metod wytwarzania).

W praktyce czesto nie jest mozliwe jednoczesne spetnienie wszystkich wymagan stawianych
danemu zastosowaniu (w tym przypadku koszulkom paliwowym) przy uzyciu jednorodnego
materiatu. W takich przypadkach wdraza si¢ rozwigzania hybrydowe, np. poprzez zastosowanie
powlok nanoszonych na powierzchni¢ bazowego materiatu. Taka powloka musi nie tylko
spetnia¢ ogdlne wymagania dotyczace materiatow na koszulki paliwowe, ale rowniez
wykazywac¢ wilasciwosci charakterystyczne dla ,,dobrej” powtoki takich jak doskonata adhezja
do podloza (zapewniajgca trwalo$¢ i stabilno$¢ podczas eksploatacji), kompatybilno$é
mechaniczna z podtozem (aby unikna¢ pekania lub delaminacji) czy szczelnos$¢ (zapobiegajaca
przenikaniu gazow i produktéw rozszczepienia do chlodziwa). Doboér odpowiedniej powtoki
oraz metody wytwarzania stanowi wigc dodatkowe istotne wyzwanie technologiczne, ktore
wymaga kompromisu pomiedzy ochrong przed degradacja a zachowaniem optymalnych

parametrow pracy catego ukladu paliwowego.
2.7. Promieniowanie jonizujgce a materiaty
2.7.1. Rodzaje promieniowania jonizujgcego w reaktorze

W reaktorach jadrowych materialty musza by¢ szczegdlnie odporne na promieniowanie, co
sprawia, ze wymagania stawiane ich wlasciwosciom sg znacznie wyzsze niz w innych gateziach
przemystu. Reakcji rozszczepienia jagdrowego towarzysza rozne rodzaje promieniowania,
sposrdd ktorych za najwazniejsze z punktu widzenia interakcji materialowych mozna wymienic

produkty rozpadu, neutrony oraz promieniowanie gamma [35].

Na produkty rozpadu sktadajg si¢ wysokoenergetyczne (~100 MeV) nuklidy, ktorych liczby

masowe zazwyczaj Mmieszczg si¢ w przedziale od 90 do 150. Wystepuja w postaci
natadowanych jonéw, ktorych zasieg wynosi do okoto 10 um. Oznacza to, ze obszar ich
oddziatywania ogranicza si¢ do obj¢tosci materiatu paliwa jadrowego i nie stanowi czynnika

istotnego z punktu widzenia uszkodzen materiatow konstrukcyjnych [35].

Kolejng sktadowa jest promieniowanie gamma, ktore jako wysokoenergetyczne

promieniowanie elektromagnetyczne charakteryzuje si¢ duzg przenikalnoscia, co powoduje, ze
w reaktorze jadrowym rozprzestrzenia si¢ na caly rdzen. Nalezy jednak podkresli¢, ze

promieniowanie gamma, nie posiadajac masy, nie powoduje bezposrednio wybicia atomow z
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ich pozycji sieciowych. Moze si¢ to zdarzy¢ jedynie posrednio, np. w wyniku zderzenia
elektronu wtornego, powstatego w efekcie Comptona, z atomem sieci — jednak skala tych
oddzialywan jest stosunkowo mata. Gléwne znaczenie promieniowania gamma polega
natomiast na jego interakcjach z materig co skutkuje podniesieniem temperatury (fotony
gamma oddajg energi¢ jadrom i elektronom, zwigkszajac ich energi¢ kinetyczng). Efekty
termiczne wywolane przez promieniowanie gamma potrafia wywola¢é w komponentach
znajdujacych si¢ blisko paliwa lokalne wzrosty temperatury wynoszace nawet 60 °C [35]. W
sytuacji, gdy rozwazamy konstrukcje chtodzone wodg, nalezy réwniez uwzgledni¢ wptyw
promieniowania gamma na chemi¢ wody — moze ono, bowiem wywotywaé radiolizg,
skutkujacg powstawaniem reaktywnych rodnikéw oraz nadtlenku wodoru, co wptywa na

wlasciwosci (rowniez korozyjne) wody [35].

Ostatnig sktadowg jest promieniowanie neutronowe, ktére, sposréd roznych rodzajow
promieniowania emitowanego podczas rozszczepienia — dzieki wysokiej energii
kinetycznej oraz zdolnosci do indukowania kolejnych reakcji jadrowych — wykazuje
najwiekszy potencjal destrukcyjny. Powstale w wyniku reakcji rozczepienia neutrony
posiadajg energi¢ na poziomie okoto 2 MeV, ktora wytracaja poprzez zderzenia z materig
otoczenia takiego jak osrodek chtodzacy czy elementy konstrukcyjne. W wyniku zderzen
przekazuja energi¢ atomom sieci krystalicznej, powodujac ich wybicie z ustalonych pozycji
[36]. W wyniku wybicia atomu z jego pozycji w sieci krystalicznej powstaje wakans, czyli
puste miejsce po usunigtym atomie. Przemieszczone atomy uderzaja nastepnie w sasiednie
atomy, inicjujac kaskade zderzen. W momencie, gdy przemieszczony atom wytraci calg energig
zatrzymuje si¢ w pozycji miedzywezlowej, tworzac tzw. atom migdzywezlowy. Pare defektow
wakans-atom migdzyweztowy okresla si¢ mianem pary Frenkla (z ang. Frenkel Pair, FP).
Powstate defekty moga ewoluowaé, prowadzac do formowania bardziej ztozonych defektow
strukturalnych, takich jak dyslokacje czy pustki, skutkujac zmiang wtasciwosci funkcjonalnych
materiatu. Schematyczny rysunek przedstawiajacy procesy zachodzace w materiale pod

wplywem promieniowania przedstawiono na Rysunku 7.
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Rysunek 7. Schematyczny rysunek przedstawiajacy procesy zachodzace w materiale pod wptywem promieniowania [36]

Zmiana wlasciwosci funkcjonalnych, np. mechanicznych materiatow konstrukcyjnych
wywolanych promieniowaniem neutronowym jest bezposrednig konsekwencja opisanej
modyfikacji struktury. Nalezy zaznaczy¢, ze w warunkach wysokiej temperatury panujacej w
reaktorze intensywnie zachodza procesy dyfuzji aktywowanej termicznie. Stad, znakomita

wiekszos¢ defektow powstatych w wyniku oddziatywania z neutronami ulega rekombinacji.

Parametrem powszechnie stosowanym do porownywania stopnia uszkodzen wywotanych
przez rozne $rodowiska napromieniowania w materiatach jest dpa (z ang. total number of
displacements per atom). Zniszczenie na poziomie 1 dpa oznacza, ze kazdy atom znajdujacy
si¢ w sieci $rednio zostal wybity ze swojej pozycji jeden raz. W reaktorze typu LFR,
przewidziane dpa w trakcie catego cyklu zycia koszulki paliwowej szacowane jest na 100 dpa.
Oznacza to, ze $rednio kazdy atom tworzacy sie¢ krystaliczng materiatu zostanie wybity ze
swojej pozycji 100 krotnie. Celem nadrzednym jest doprowadzenie do sytuacji w ktorej atomy
te nie utworza defektow radiacyjnych, a jezeli je utworza zostang one zanihilowane lub ulegna

rekombinacji.
2.7.2. Mechanizmy degradacji radiacyjnej materiatow
Wyroznia si¢ pie¢ gléwnych mechanizmow degradacji radiacyjnej materialow [35,37]:

e Utwardzenie i kruchos¢ radiacyjna (ang. radiation hardening and embrittlement)
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e Segregacja sktadnikow stopowych (ang. RIS — Radiation Induced Segregation)
e Pecznienie (ang. void swelling)
e Pelzanie (ang. irradiation creep) oraz wzrost kierunkowy (ang. irradiation growth)

e Kruchos¢ helowa (ang. helium embrittlement).

Znaczenie kazdego z mechanizméw wzrasta w konkretnych warunkach zaleznych gléwnie od

poziomu napromieniowania i temperatury (warunkujacej zdolno$¢ do migracji).

W niskich temperaturach (ponizej ok. 0.35 Ty, gdzie Tm to temperatura topnienia)

dominujagcym mechanizmem degradacji jest krucho$¢ radiacyjna [35]. Powstale w wyniku

interakcji z promieniowaniem liczne defekty dziataja jako silne bariery dla ruchu dyslokacji
[35,37,38]. Umocnieniu zazwyczaj towarzyszy silny spadek plastycznos$ci przy jednoczesnym
wzroscie wytrzymatosci i krucho$ci materiatu [35,37-39]. Skutki opisanego mechanizmu
degradacji wyraznie wida¢ na Rysunku 8, zaczerpnietym z prac [35,40] gdzie autorzy
jednoznacznie wykazali destrukcyjny wptyw promieniowania na charakterystyke naprezenie-
odksztalcenie dla wybranych stali (na Rysunku 8 konkretnie widzimy stal ferrytyczno-

martenzytyczna typu F82H do zastosowan jadrowych).
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Rysunek 8. Krzywe naprezenie odksztatcenie dla materiatu F82H (stal martenzytyczna o zawartoéci chromu na poziomie 8-
9%) [35,40]

W temperaturach posrednich (0.3-0.6 Tm) kluczowe staja si¢ kolejne trzy efekty
towarzyszace promieniowaniu tj. segregacja, puchnigcie i petzanie [35]. W rozpatrywanym
zakresie temperatur obserwuje si¢ wzrost intensywnosci procesow dyfuzyjnych, co sprzyja

aktywacji mechanizmow degradacji zaleznych od transportu masy.
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Segregacja radiacyjna (RIS) jest efektem kompensacyjnego przeptywu atomow bedacego

odpowiedzig na migracje defektow sieciowych w kierunku studni defektow. Zjawisko to
prowadzi do lokalnego wzbogacenia lub zubozenia w dane pierwiastki (sktadniki stopowe czy
zanieczyszczenia) i zachodzi w szczegolnosci na dyslokacjach, pustkach oraz granicach ziaren
lub faz [37,39]. Miejscowe zmiany sktadu chemicznego powoduja lokalng modyfikacje
struktury oraz wtasciwosci materiatu, co moze przyczyniaé si¢ do procesow degradacyjnych
[37,39,41]. Przyktadem konsekwencji tego zjawiska moze by¢ na przyktad powstawanie na
granicach ziaren kruchych faz (co sprzyja ostabieniu ziaren i p¢kaniu miedzykrystalicznemu)
lub wydzielen (wzbogaconych lub zubozonych w pierwiastki odpowiedzialne za odpornosc¢
korozyjna) skutkujacych atakiem korozyjnym danych elementéw mikrostruktury [37,39,41].
Zaprezentowany ponizej Rysunek 9 pochodzi z publikacji [42], gdzie autorzy wykorzystujac
technike APT (z ang. Atom Probe Tomography) badaja efekty promieniowania na pierwotnie
homogeniczny material, potwierdzajac wystepowanie Segregacji pierwiastkow. Na
zaprezentowanych rekonstrukcjach mozna dostrzec wyrazng obecno$¢  klastréw
poszczegbdlnych atoméw (w tym zmigrowanych do granic ziaren) wskazujacych na zajscie
zjawiska segregacji w objetosci materiatu. Podobnie jak w przypadku innych mechanizmow
degradacji, na zjawisko segregacji wplyw ma wiele czynnikow w tym specyfika konkretnych

studni defektow; dla granic ziaren bedzie to np. kat dezorientacji [41].
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Rysunek 9. Uzyskany metoda APT tréjwymiarowy rozktad klastrow wybranych atomow w stopie: a) Fe—9% Cr oraz b) Fe—

12% Cr po napromieniowaniu neutronami w temperaturze 300 °C do poziomu 0.6 dpa [42]

Pecznienie to wzrost objetosci materialu spowodowany migrowaniem i kumulowaniem si¢
defektow [35,37,39,43]. Przyktadem, ktory w dosadny sposob obrazuje to zjawisko, jest

przedstawione na Rysunku 10 poréwnanie koszulki paliwowej w stanie wyj$ciowym oraz po
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ekspozycji w rdzeniu reaktora [44]. Golym okiem zauwazy¢ mozna ,,specznienie” elementu
powstale w wyniku dziatania promieniowania. Opisana zmiana ksztattu komponentu, ktora
postepuje w trakcie czasu eksploatacji moze mie¢ katastrofalne skutki w szczegolnosci dla

potaczen spawanych i w skrajnych przypadkach moze prowadzi¢ do rozszczelnienia instalacji.
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Rysunek 10. Zjawisko pecznienia zilustrowane na przykladzie koszulki paliowej (AISI 316 po obrdbee plastycznej na zimno)

po eksploatacji w reaktorze jadrowym (10% liniowego oraz 33% objetosciowego wzrostu) [44]

Pelzanie oraz wzrost kierunkowy (ang. irradiation growth) stanowig dodatkowe zrodto zmian

wymiarowych poza puchnieciem, prowadzac do deformacji elementow wzdtuz specyficznych
kierunkéw [35,39]. Wzrost kierunkowy wynika z preferencyjnego tworzenia si¢ lub rozrostu
defektow na charakterystycznych plaszczyznach krystalograficznych [35,39]. Zjawisko
wzrostu kierunkowego praktycznie wyklucza stosowanie materialow o strukturze typu HCP w
aplikacjach jadrowych [43]. W przypadku petzania analogiczne zjawisko ujawnia si¢ w wyniku
kompensacyjnej migracji atomdéw, powigzanej z ruchem defektow w kierunku przytozonego
obcigzenia. Pelzanie radiacyjne powoduje dodatkowe odksztalcenie ktére naklada si¢ na
odksztalcenie wynikajace z klasycznie rozumianego petzania spowodowanego temperaturg.
Innymi stowy, material w warunkach promieniowania zmienia swoje wymiary szybciej lub
bardziej, niz wynikatoby to tylko z dziatania wysokiej temperatury — potwierdzajg to zebrane
na Rysunku 11 dane przedstawiajgce intensywno$¢ oraz zakres temperaturowy wystgpowania

pelzania w wybranej stali [44].
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Rysunek 11. Wptyw promieniowania na intensywno$¢ oraz zakres temperaturowy wystepowania petzania w stali KM6N15
[44]

W bardzo wysokich temperaturach (powyzej 0.5-0.6 T,,,) zjawiska migracji, rekombinacji i
anihilacji defektow stajg si¢ na tyle efektywnym srodkiem dla rekonstrukcji sieci krystalicznej,
ze problem zdefektowanej — przez wakanse, atomy migdzyweztowe czy dyslokacje — struktury
przestaje odgrywac wazna role w procesie zniszczenia. Istotnym czynnikiem w degradacji staje
si¢ natomiast zdolny do migracji uwieziony w sieci hel, ktory determinuje dalsze zmiany w
strukturze i wtasciwos$ciach materiatu [35,39,45]. Zrodlem helu w strukturze jest transmutacja,
czyli reakcja, w ktorej jadro osrodka wychwytuje neutron a nast¢pnie ulega przemianie, ktorej
towarzyszy emisja czastek a [35,37]. Hel jest nierozpuszczalny w strukturze a jego dyfuzja w
wysokich temperaturach zachodzi znacznie szybciej; stad ma tendencje do taczenia si¢ tworzac
pecherzyki gazowe. Aglomeracja helu najczesciej nastgpuje na granicach ziaren — powstate w
konsekwencji jamy gazowe powodujg utrate cigglosci strukturalnej i ostabiajg granice. W
warunkach napr¢zen mechanicznych zjawisko to sprzyja pekaniu miedzykrystalicznemu,
prowadzac do drastycznego obnizenia plastyczno$ci materiatu. Efekt ten nazywamy mianem

kruchosci helowej. Rysunek 12, zaczerpnigty z [46] dobrze ilustruje przyktad akumulacji helu

w strukturze materiatu poddanego ekspozycji neutronéw. Autorzy publikacji wykazang w pracy
krucho$¢ poddanego dziataniu neutrondéw stopu niklu przypisuja wihasnie, obecnym w

strukturze, powstalym w efekcie transmutacji, pierwiastkom wodoru i helu.
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Rysunek 12. Stop niklu X-750 poddany dziataniu neutronéw (do 55 dpa w 300-330 °C) — a) obraz TEM przedstawiajgcy
pecherzyki gazu w strukturze b) obraz SEM prezentujacy przetom pekniecia migdzykrystalicznego [46]

Oprocz pigciu wymienionych wczesniej gtownych mechanizméw degradacyjnych, w

niektorych materiatach moze wystgpowaé indukowane promieniowaniem przejécia fazowe,
réwniez te z uporzadkowanej struktury krystalicznej do stanu amorficznego (lub odwrotnie)
[43]. Naturalnie przemiany takie moga wystepowac na skutek wyzarzania termicznego, jednak
literatura wskazuje, ze W warunkach promieniowania moga pojawia¢ rowniez w Sposob

beztermiczny.
2.7.3. Strategie projektowania materiatow odpornych radiacyjnie

Rozpoznaje si¢ kilka strategii wykorzystywanych przy projektowaniu materialow

ukierunkowanych na podwyzszong odpornos¢ radiacyjng [43,47,48].

Jednym z gléwnych stosowanych podejs¢ jest celowe wprowadzenie do struktury wewnegtrznej
materiatu centréw stuzacych za miejsca anihilacji defektow punktowych i1 dziatajacych na
zasadzie ,,studni” [43,47]. Za przyktady elementow struktury, ktore speiniajg taka funkcje
wymieni¢ mozna: gesta sie¢ dyslokacji, drobnodyspersyjne wydzielenia, granice nanoziaren,
powierzchnie migdzyfazowe w uktadach wielowarstwowych (np. nanolaminatach). Na bazie
tej koncepcji opracowano rézne materiaty o zwiekszonej odpornosci radiacyjnej — wérod tych
wyr6zni¢ mozna m.in. Stale dyspersyjnie umacniane tlenkami ODS (z ang. Oxide Dispersion
Strengthened) [49,50] czy nanomateriaty [51].

Innym przyktadem podejscia w doborze materiatow jest bazowanie na okreslonej mobilnosci

defektow sieciowych w przewidzianych temperaturach pracy reaktora [43,47]. Materiat dobiera
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si¢ tak, aby w danej temperaturze wakanse pozostawaty niemobilne, co zapobiega ich tgczeniu
1 powstawaniu nieciggtosci w strukturze, natomiast atomy miedzyweztowe zachowywaty
zdolno$¢ do migracji, umozliwiajgc ich rekombinacje z nieruchomymi wakansami [47].
Mechanizm prowadzi do samoograniczania gestosci defektow i zwicksza odporno$¢ materiatu
na degradacj¢ radiacyjng. Niestety proponowane podejs$cie ograniczone jest do waskiej grupy
materialdw, poniewaz dla wigkszosci pierwiastkow wakanse stajg si¢ mobilne w temperaturach
znacznie nizszych niz temperatura pracy reaktora (zwlaszcza IV Generacji). Istniejg jednak
wyjatki a najlepszym przyktadem moze by¢ weglik krzemu (SiC) — w temperaturach typowych
dla zastosowan jadrowych, atomy migdzyweztowe Si oraz C wykazujg mobilnosc¢, podczas gdy
ich klastry oraz wakanse pozostajg praktycznie nieruchome. Wyjatkowa odpornos¢ weglika

krzemu na degradacje radiacyjng wykazano m.in. w pracy [52].

Nastgpng strategig jest stosowanie stopow, ktoére z natury nie wykazuja sklonnosci do
akumulacji defektow. Wykorzystanie stali ferrytyczno-martenzytycznych o strukturze BCC
zamiast stali austenitycznych o strukturze FCC stanowi najbardziej rozpowszechniony przyktad
takiego podejscia [43,47,53]. Istnieje szereg materiatdw, innych od klasycznych stopow metali,
uznawanych za potencjalnie obiecujace pod wzgledem wrodzonej odpornosci na akumulacje
defektow radiacyjnych. Warto wskaza¢ tu przyktad stopéw 0 wysokiej entropii (z ang. High-
Entropy Alloys, HEA) [54-56]. Ich unikalna struktura, wynikajaca z wysokiej entropii i silnych
znieksztalcen sieci krystalicznej spowodowanych rdéznicami w rozmiarach atoméw
pierwiastkow stopowych, przyczynia si¢ do ograniczenia migracji defektow punktowych oraz
moze sprzyja¢ tzw. efektowi ,,samonaprawy” (ang. self-healing), ktéry polega na ich
efektywnej rekombinacji. Do tej grupy materialdow odpornych na defektowanie radiacyjne
zalicza si¢ rowniez szkla metaliczne oraz inne materialy amorficzne [5,43,57]. Poniewaz
naturalng cechg materiatdéw amorficznych jest brak uporzadkowania dalekiego zasiegu, w ich
strukturze nie znajdziemy defektow sieci krystalicznej takich jak wakanse, atomy
miedzyweztowe czy dyslokacje. Logicznie implikuje to wyeliminowanie gldéwnego
mechanizmu odpowiadajgcego za uszkodzenia radiacyjne w materiatach tj. produkcja defektow
punktowych i ich taczenie w wigksze defekty. Jak wykazano w kolejnych rozdziatach,

przvkladem materialu czerpiacego odpornos$é na defektowanie radiacyjne z amorficznej

struktury sa, badane w ramach niniejszej rozprawy, wytwarzane metoda PLD, powloki Al>O3

[5].
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2.8. Problem materiatow dla zaawansowanych technologii

Podsumowujac trzy ostatnie rozdziaty — na srodowisko pracy materiatow, z ktorych wykonane
sg elementy reaktora jadrowego sktadajg si¢ wysoka temperatura, wysokie ci$nienie, strumien
promieniowania jonizujacego, a takze obecno$¢ Srodowiska korozyjnego i zlozone pole
naprezen. Wymienione czynniki maja szkodliwy wplyw na materiaty i powoduja ich szybka
degradacje [35]. W pordéwnaniu do konstrukcji poprzednich Generacji reaktorow jadrowych,
zaawansowane technologicznie reaktory 1V Generacji zakladajg jeszcze trudniejsze warunki
pracy. Dobrze ilustruje to wykres zaczerpnigty z pracy [43] — Rysunek 13. Przedstawia on
poréwnanie warunkow pracy obecnie eksploatowanych reaktorow jadrowych chtodzonych
woda oraz reaktoréw IV Generacji i technologii fuzyjnych. Jak wynika z wykresu, o ile udato
si¢ opanowac eksploatacje materiatow w warunkach stosunkowo niskich temperatur i dawek
napromieniowania (skumulowane ponad 12 000 reaktoro lat pracy — stan na 2014 rok), o tyle
nasze doswiadczenie dotyczace pracy materialdow w bardziej wymagajacych warunkach
pozostaje w znacznym stopniu ograniczone. Co wiecej, ze wzgledu na trudne warunki pracy
oraz rygorystyczne wymagania materiatly stosowane w dzisiejszych reaktorach nie zawsze
nadajg si¢ do stosowania w tego typu technologiach (w szczeg6lnosci na elementy narazone na
najbardziej surowe warunki pracy). W zwiagzku z tym, w celu ich wdrozenia decydujace
znaczenie ma wyselekcjonowanie nowych materialdow oraz kompleksowe przebadanie zmian
ich wlasciwosci pod wptywem wymienionych czynnikow. Z punktu widzenia bezpieczenstwa
eksploatacji instalacji, kluczowe jest zrozumienie zjawisk, ktoére zachodzaca w materiatach i

prowadza do ich zniszczenia.
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Rysunek 13. Poréwnanie warunkow pracy oraz skumulowanego do$wiadczenia eksploatacyjnego dla rektorow jadrowych

roéznych Generacji [43]

2.9. Warunki pracy materialu do zastosowan w koszulkach paliwowych reaktora

chtodzonego otowiem

W poprzednich rozdziatach w sposob ogdlny przedstawiono zagadnienia zwigzane z
kierunkiem rozwoju energetyki jadrowej a takze z opisano wyzwania Stawiane materiatom
konstrukcyjnym, ktoére przewidziane sa do zastosowan w reaktorach jadrowych. W dalszej
czedci pracy przedmiotem rozwazan bedzie propozycja konkretnego rozwigzania
materiatowego, ktorym jest zastosowanie nanoszonych metoda PLD cienkich amorficznych
powlok Al20s3, ktére pelnig role zewnetrznej warstwy chronigcej koszulki paliwowe przed
korozja. Uktady te dedykowane sg reaktorom IV Generacji, w szczegolno$ci uktadowi typu
LFR. Rozwazajac warunki eksploatacji przyjeto te zatozone dla rdzenia reaktora ALFRED.
Jak wyjasniono wczesniej reaktor ALFRED stanowi prototyp dla europejskiego projektu

ELFR. Obiekt ten ma zosta¢ wybudowany w Rumunii w ciggu najblizszej dekady.

Planowo, instalacja ALFRED ma osiaga¢ kolejne etapy uruchomienia, petnigce role kamieni
milowych w stopniowym wdrazaniu technologii. Warunki pracy reaktora réznig si¢ dla
kolejnych etapoéw, co przedstawiono w Tabela 1. Jak mozna odczyta¢ z tabeli, na trzecim
(docelowym) etapie temperatura na wylocie z rdzenia osiggnie 520 °C. Rownocze$nie moc

cieplna rdzenia wzro$nie do 300 MW [32]. Zaktada si¢, ze przyjete warunki przeloza si¢ na
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maksymalng temperature dla koszulki paliwowej na poziomie 550 °C, a lokalnie, w tzw. hot
spots, nawet 600 °C [32].

Tabela 1. Etapy uruchomienia reaktora ALFRED

Etap 1 - Etap 2 - Etap 3 -
Etap EZ?;L?C; Niska Srednia Prototyp
temperatura temperatura SMR
Temperatura na wejsciu do
390 390 400 400
rdzenia (°C)
Temperatura na wyjsciu z
390 430 480 520
rdzenia (°C)
Moc cieplna rdzenia (MW) 0 100 200 300
Ci$nienie pary (bar) - 170 175 180
Temperatura pary (°C) - 420 435 450

Ciekawym uzupelnieniem przy omawianiu temperatury pracy reaktora LFR jest uzasadnienie
doboru warunkéw jego eksploatacji. Generalnie w koncepcji chtodzonej czystym ciektym
olowiem minimalna temperatura zdeterminowana jest przez temperatur¢ topnienia olowiu,
ktéra w warunkach ci$nienia atmosferycznego wynosi 327 °C. Aby unikng¢ skrajnie
niepozadanego zestalenia chiodziwa okresla si¢ margines bezpieczenstwa. Stad minimalna
temperatura w obiegu pierwotnym musi wynosi¢ okoto 390 °C [31]. Jednak wyzsza
temperatura przektada si¢ na lepsza wydajnos¢ systemu, dlatego w zalozeniach projektowych
dla docelowego projektu przyjmuje si¢ minimalng temperature wyj$ciowa na poziomie 520 °C.
Ta goérna granica podyktowana jest bardzo silng korozja materialdéw stosowanych na koszulki

paliwowe w wysokiej temperaturze w Srodowisku cieklego olowiu.

Czas przebywania paliwa w rdzeniu zaplanowany jest na 5 lat efektywnej pracy na pelnej mocy
(z ang. Effective Full Power Years, EPFY), co oznacza, ze paliwo (a wigc i koszulka paliwowa)
pozostaje w eksploatacji przez pig¢ lat przy zatozeniu ciaglej pracy reaktora z petnym
obcigzeniem. W tym czasie, zgodnie z dostepnymi danymi literaturowymi [16], zniszczenia
radiacyjne w koszulce paliwowej osiagna poziom okoto 100 dpa. Dodatkowo, przez caty okres
uzytkowania, zewng¢trzna warstwa koszulki paliwowej bedzie narazona na oddziatywanie
korozyjnego $rodowiska cieklego olowiu, co stanowi jedno z kluczowych wyzwan

materiatowych dla tego typu systemow.
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Na koniec warto doda¢, ze w projekcie reaktora ALFRED koszulki paliwowe maja zewnetrzna
Srednice 10.5 mm, wewngtrzng $rednice 9.3 mm. Szczegdtowe parametry geometryczne
przedstawiono w pracach [25,31,32]. Jest to parametr istotny z punktu widzenia rozpatrywania
mozliwosci implementacji danej techniki wytwarzania (czy nanoszenia powlok). Podane
wymiary podyktowane sg rozmiarem typowego paliwa, uzywanego do zasilania obecnie

wykorzystywanych reaktoréw jadrowych Il i 111 Generacji.

Podsumowujac, warunki eksploatacyjne w rdzeniu reaktora ALFRED obejmuja:
temperature maksymalna 550 °C (lokalnie do 600 °C), poziom zniszczen radiacyjnych
wynoszacy 100 dpa, czas przebywania paliwa w rdzeniu réwny 5 latom oraz eksploatacje
w Srodowisku cieklego olowiu przy ciSnieniu atmosferycznym. Schematyczny przekroj
przez pret paliwowy z uwzglednieniem glownych parametréw pracy przedstawiono na
Rysunku 14. Na rysunku uwzgledniono obecnos$¢ zewnetrznej powloki ochronnej koszulki

paliwoweyj.

Powtoka  koszulka

ochronna paliwowa

Paliwo

Przerwa

S8 Ciekty
Strumien ofow -
neutronow chtodziwo

Rysunek 14. Przekroj przez pret paliwowy z uwzglednieniem gtdéwnych warunkoéw eksploatacyjnych dla reaktora typu LFR

Aby umiejscowi¢ te warunki w szerszym konteks$cie, warto poréwna¢ je z eksploatacja

koszulek paliwowych w obecnie eksploatowanych reaktorach chtodzonych woda typu LWR.
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W reaktorach LWR koszulki paliwowe pracujg w srodowisku wody pod ci$nieniem 15-16 MPa
0 temperaturze okoto 350-370 °C, spedzajac w rdzeniu 3-5 lat [35,58,59]. Typowe zniszczenia
radiacyjne osiggaja poziom maksymalnie 20 dpa [60]. Oznacza to, ze koszulki paliwowe
stosowane w technologii LFR musza nie tylko charakteryzowa¢ si¢ wickszg odpornoscia
korozyjna ale przede wszystkim powinny zachowa¢ integralno$¢ strukturalng pomimo blisko

5x wigkszego zniszczenia radiacyjnego.
2.10. Korozja metali w srodowisku ciektego olowiu

Korozja w $rodowisku cieklego otowiu (oraz stopu olowiu z bizmutem) zalezy przede
wszystkim od skladu chemicznego materiatu, zawarto$ci tlenu w Stopionym metalu,
temperatury oraz predkosci przeptywu [61-64]. Wiele prac [62,63,65-70] wykazato, ze
potencjalne atrakcyjne, akceptowalne w zastosowaniach jadrowych, stopy metali odpornych
na korozje — takie jak stale austenityczne (np. 316L, 15-15 Ti) czy stale ferrytyczno-
martenzytyczne (np. T91, HT9) — nie zapewniaja wymaganej odpornosci korozyjnej w
srodowisku cieklego olowiu w temperaturach powyzej 500 °C. Wyklucza to ich skuteczne
zastosowanie w warunkach narzuconych przez projekt koncepcyjny reaktora typu LFR.
Literatura naukowa opisuje, ze w tak wysokich temperaturach stale austenityczne zazwyczaj
ulegaja korozji selektywnej, spowodowanej przez wysoka rozpuszczalnos¢ niklu w srodowisku
ciektego otowiu. Jako przyktad badan dotyczacych omawianego zagadnienia, mozna przywotaé
chociazby pracg [65], w ktorej wybrane stale austenityczne poddano dziataniu ciektego otowiu
w 550 °C (w warunkach statycznych a wiec teoretycznie mniej agresywnych). Wyniki
eksperymentu jasno dowodzg penetracji olowiu w glagb materiatu (Rysunek 15) oraz wskazuja
na rozpuszczenie w warstwie przypowierzchniowej niklu skutkujace w konsekwencji

przemiang fazowg z FCC do BCC w tym obszarze (Rysunek 16).
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Rysunek 15. Przekroje poprzeczne probek austenitycznych stali 316L (gorny rzad) oraz 15-15Ti (dolny rzad) po ekspozycji
na $rodowisko ciektego otowiu w 550 °C przez 3000 h (lewa kolumna) oraz jeden rok (prawa kolumna) [65]

Rysunek 16. Mapa EBSD pokazujaca przemiang fazowa austenitu (oznaczonego kolorem czerwonym) w ferryt (oznaczony

kolorem niebieskim) w stali 316L, wywotana rozpuszczaniem si¢ niklu (Ni) w cieklym otowiu

Stale ferrytyczno-martenzytyczne z kolei w temperaturach powyzej 500 °C wytwarzaja
zazwyczaj grube warstwy tlenkow [66]. Powstata warstwa posiada niskg przewodnos$¢ cieplng
a takze wykazuje tendencj¢ do delaminacji. Pierwszy z wymienionych efektow aplikacyjnie
przeklada si¢ na obnizong wydajno$¢ termodynamiczng systemu, natomiast drugi moze
prowadzi¢ do odstoniecia niechronionego podioza a takze zatkania kanatow chtodzacych, co
jest incydentem nieakceptowalnym z punktu widzenia bezpieczenstwa eksploatacji reaktora

jadrowego. Jako ilustracje tego zjawiska warto przytoczy¢ wyniki przedstawione w pracy [66]
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gdzie wykazano jak wzrost temperatury od 480 °C do 550 °C przeklada si¢ na
zintensyfikowanie wzrostu warstwy tlenkowej powstatej na stali T91 w warunkach przeptywu

ciektego otowiu (Rysunek 17).

Rysunek 17. Fotografie przekrojow probek stali T91 po 2 000 h ekspozycji w cieklym otowiu w temperaturach 480 °C
(gbérny obraz) oraz 550 °C (dolny obraz). W obu przypadkach widoczna jest typowa, trojwarstwowa warstwa tlenkow — (od

gory) magnetyt, spinel, warstwa utleniona [66].

Ze wzgledu na fakt, ze dotychczas stosowane materiaty nie speilniaja wymagan w tych
warunkach eksploatacyjnych, prowadzone sg intensywne prace nad alternatywnymi
rozwigzaniami. Aktualnie, miedzynarodowe s$rodowisko naukowe rozwaza dwie glowne
strategie rozwigzania tego problemu [71]. Pierwsza z nich zaktada rozwdj nowych stopow typu
Fe-Cr-Al nazywanych AFA (z ang. Alumina Forming Alloys) [65,72,73]. Stopy AFA w
odpowiednich warunkach (np. kontrolowane stezenie tlenu w kontakcie z medium chtodzacym,
np. Pb) samoistnie tworza na swej powierzchni barierg tlenkowa, ktora chroni przed dalsza
korozja. W przeciwienstwie do opisywanych wyzej tlenkow (zelaza, chromu) uformowanych
na stali austenitycznej, tlenek glinu tworzacy si¢ na stalach AFA jest zwykle cienki, bardzo
stabilny 1 $ciSle zwigzany z podtozem. Dzigki temu stopy AFA zachowuja wlasciwosci
ochronne przez dluzszy czas 1 w szerszym zakresie temperatur. Drugie podejscie opiera sie
natomiast 0 wykorzystanie zewnetrznej korozyjnie odpornej ochronnej powloki, ktora
jest naniesiona na material. Oba rozwigzania ostatecznie sprowadzaja si¢ do wytworzenia
fizycznej bariery migdzy stalowym podlozem a cieklym metalem — tak, aby zapobiec ich
wzajemnej interakcji. Przykladem takiego rozwigzania sg badane w ramach niniejszej

rozprawy, wytwarzane metoda PLD cienkie powtoki Al2Os, ktére jak wykazano w literaturze
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doskonale sprawdzaja si¢ w roli bariery ochronnej w silnie korozyjnym srodowisku pracy
systemow LFR [1,74].

2.11. Rozwigzanie materiatowe — cienkie amorficzne powloki Al2O3

wytworzone metodg PLD — stan wiedzy

Wartos¢ tlenku glinu jako materialu wynika z kombinacji jego wyjatkowych wlasciwosci
[2,75]: wysokiej temperatury topnienia (2054 °C), obojetnosci chemicznej w wielu
srodowiskach oraz znacznej twardosci i odpornosci na Scieranie. Z tego wzgledu Al,O;
znajduje szerokie zastosowanie w elementach pracujacych w wysokich temperaturach czy
narazonych na intensywne zuzycie. Jednak podobnie jak wickszo$¢ materialdw ceramicznych,
wyroznia go takze kruchosc¢ i niska wytrzymalo$¢ na rozcigganie. Whasciwosci takie zazwyczaj
wykluczaja uzycie w roli klasycznego materiatu konstrukcyjnego narazonego na duze lub
dynamiczne obcigzenia. Jednak, jedng z metod umozliwiajacych pelne wykorzystanie zalet
tlenku glinu przy jednoczesnym ograniczeniu ryzyka jest stosowanie rozwigzan takich jak
powloki czy kompozyty, co pozwala na wykorzystanie calego potencjatu lezacego w jego
wlasciwos$ciach. Stad lista branz, w ktorych tlenek glinu znajduje zastosowanie, jest dluga 1
obejmuje miedzy innymi: mikroelektronike 1 przemyst poéiprzewodnikowy, fotowoltaike i
optoelektronike, przemyst chemiczny i petrochemiczny, przemyst narzedziowy, motoryzacje

oraz technologie magazynowania energii, w tym baterie.

Obecnie powloki z Al,O3 wytwarza si¢ wieloma metodami, takimi jak chemiczne osadzanie z
fazy gazowej (CVD), fizyczne osadzanie z fazy gazowej (PVD), natryskiwanie cieplne, metody
zol-zel czy tez osadzanie elektrochemiczne [76-79]. Wtasciwosci uzyskanej powtoki silnie
zalezg od wykorzystanej techniki, w tym od parametrow procesu. Pozwala to na wytworzenie
materiatu w r6znych postaciach — od zwartych, twardych powtok znajdujacych zastosowanie
np. jako okrycia ochronne, po otwarte mikrostruktury o duzej powierzchni wiasciwej, stuzace
np. jako nos$niki katalizatorow. Jedng z technik PVD, ktora umozliwia wzrost zwartych cienkich
powlok tlenku glinu, jest pulsacyjne osadzanie laserowe PLD [7,77,80-82]. To, co wyr6znia
proces PLD to stosunkowa prostota aparatury oraz mozliwo$¢ osadzania powlok w niskich
temperaturach — nawet w warunkach zblizonych do pokojowych. To szczegdlnie istotna zaleta
w poréwnaniu z wieloma innymi technikami, ktore wymagaja wysokiej temperatury procesu,

co czesto ogranicza ich zastosowanie lub wywoluje niepozadane zmiany w strukturze podioza.
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Metoda PLD stwarza mozliwos¢ precyzyjnego ksztattowania wlasciwosci powloki poprzez
odpowiednie sterowanie parametrami procesu [83,84]. Doskonale wida¢ to na przyktadzie
pracy [7] gdzie autorzy zbadali wptyw warunkéw wzrostu powtoki na morfologie, strukturg i
wlasciwosci otrzymywanych powtok Al,Os. W przywotanej pracy wykazano, ze modyfikujac
parametry procesu osadzania (a w szczeg6dlno$ci cisnienie W komorze oraz odlegto$¢ miedzy
podlozem a tarczg) mozna w $wiadomy sposob kontrolowaé¢ morfologie wytworzonych
powlok, tworzac zarbwno w pelni zwarte jednorodne powtoki, jak i struktury kolumnowe czy
bardzo porowate otwarte mikrostruktury. Doskonale obrazuje to zestawienie struktur
przedstawione na Rysunku 18. Wykres przedstawiony na Rysunku 19 dodatkowo ilustruje, ze
zmiany w morfologii powlok znajduja bezposrednie odzwierciedlenie we wlasciwosciach

mechanicznych systemu.

Rysunek 18. Obrazy SEM przekrojow poprzecznych powtok Al203 zdeponowanych przy jednakowej odleglosci tarcza-
podtoze (70 mm) i jednoczesnie rozniacych sie ci$nieniach tlenu w procesie: (a) 0.5 Pa, (b) 5 Pa, (c) 25 Pa, (d) 100 Pa [7]
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Rysunek 19. Zalezno$¢ twardosci oraz zredukowanego modutu sprezystosci od ci$nienia tlenu w procesie

Bazujac na wynikach opublikowanych w przytoczonej pracy [7], zespot badawczy z Istituto
Italiano di Tecnologia (I1T) z Wloch rozwinat dalsze badania optymalizujac parametry procesu
a przez to uzyskujac w petni zwartg oraz jednolita powtoke tlenku glinu o bardzo obiecujacych
wlasciwos$ciach. Ustalono, ze powloka ta, osadzona w temperaturze pokojowej, ma strukture
amorficzng i charakteryzuje si¢ doskonatymi parametrami takimi jak: wysoka twardos¢ (H =
10 + 0.3 GPa), umiarkowana sztywnos$¢ (E = 195 £ 9 GPa, v=0.29 £ 0.02), duza plastyczno$¢,
znakomita odporno$¢ na zuzycie oraz silna adhezja do podtoza [6]. Zaproponowane pdzniej w
literaturze wyjasnienie, poparte wynikami symulacji komputerowych oraz danymi
eksperymentalnymi, wskazuje, ze zrodtem plastycznosci powtoki jest jej amorficzna struktura.
Wykazano, ze odksztatlcenie w amorficznym tlenku glinu zachodzi gtownie poprzez lokalng
reorganizacj¢ struktury bliskiego zasiegu. Umozliwia to osiggnigCie znacznego stopnia
odksztatcenia plastycznego (istotnie wickszego, niz wczesniej zaktadano) nie prowadzac do
kruchego zniszczenia materiatu [3,4]. Zjawisko zdolnosci materialu do plastycznego
odksztatcenia dobrze ilustruje zaczerpniety z pracy [3] wykres (Rysunek 20) odpowiedzi
materialu na napregzenia $ciskajace, ktory pokazuje, ze amorficzny tlenek glinu moze osiggaé

odksztatcenia plastyczne siggajace nawet 100%.
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Rysunek 20. Krzywe naprezenie-odksztalcenie uzyskane dla amorficznej powtoki Al,O3 w temperaturze pokojowej przy
obciazeniu $ciskajacym: wyniki eksperymentalne i symulacje numeryczne. Obraz w prawym dolnym rogu prezentuje probke

po tescie — brak widocznych pgknie¢ (skala 100 nm).

Potaczenie tak zachgcajacych wynikéw z powszechnie znang chemiczng obojetnoscia Al,Os3,
a takze jej wysoka odpornoscig korozyjnag w wielu srodowiskach, przyczynito si¢ do wzrostu
zainteresowania oraz aktywnos$ci badawczej zwigzanej z wykorzystaniem tego materialu w

zastosowaniach jadrowych [1,32,74,76,85-88].

Jak omoéwiono w poprzednich rozdziatach, korozja metali w ciektym otowiu to gtowny czynnik
ograniczajacy rozwoj technologii LFR, a zarazem kluczowe utrudnienie w wykorzystaniu wielu
innych materiatbw. W zwigzku z tym, po potwierdzeniu, ze podstawowe wlasciwosci
mechaniczne powtok wytwarzanych metodg PLD spetniaja stawiane wymagania, kolejnym
etapem badan majacych na celu skomercjalizowanie omawianego rozwigzania byta analiza
odpornosci korozyjnej systemu. Aktualne wyniki badan wskazuja, ze opisywana powloka
doskonale sprawdza si¢ w roli bariery antykorozyjnej w $rodowisku pracy systemow LFR
[1,74]. Przyktadem moga by¢ zaprezentowane na Rysunku 21 dane z testow korozyjnych, w
ktorych jednoznacznie wykazano wysokg skuteczno$¢ powtoki w ochronie stali 1515Ti przed
oddziatywaniem cieklego otowiu. Poréwnanie probek bez powtoki i z powtoka wyraznie
dowodzi, ze element niezabezpieczony W agresywnym srodowisku cieklego otowiu ulegt

postepujacej korozji (selektywne rozpuszczanie pierwiastkow stopowych i penetracja otowiu
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w glab materiatu), podczas gdy probka z powloka zachowata si¢ w nienaruszonym stanie nawet

po 1000 godzinach ekspozyciji.

Warunki testu: Ciekty otow, 550 °C, 108 O;
before

15-15Ti—4000 h 15-15 Ti pokryte Al,03— 1000 h

corroded layer

substrate

substrate

Rysunek 21. Poréwnanie (cylindrycznych) probek stali 1515Ti przed i po testach korozyjnych (ciekty otéw, 550 °C, 108 O2):
powierzchnia bez strategii ochronnej (lewa kolumna) oraz powierzchnia pokryta cienka warstwa tlenku glinu (prawa
kolumna) [1]

Kolejnym krytycznym aspektem niezb¢dnym do zweryfikowania w przypadku materiatow do
zastosowan jadrowych jest oczywiscie stabilno§¢ w warunkach promieniowania (tzw.
odpornos$¢ radiacyjna). Pierwsza publikacja, w ktorej przedstawiono wyniki badan odpornosci
radiacyjnej amorficznych powtok Al2Os jest praca [87] w ktorej grupa F. di Fonzo
przeprowadzila pionierskie badania nad ewolucjag mikrostruktury oraz wlasciwosci
mechanicznych cienkich powlok Al,O3; poddanych defektowaniu strumieniem jonow w
temperaturze 600 °C. Analiza wynikdbw pozwala jednoznacznie stwierdzié, ze
wysokotemperaturowe defektowanie jonami indukuje krystalizacje wyj$ciowo amorficznej
fazy tlenku glinu. Poniewaz krystaliczna posta¢ Al,O3; wykazuje wyzsza twardo$¢ (~25 GPa)
niz bezpostaciowa (~10-12 GPa), krystalizacja poczatkowo prowadzi do wzrostu twardo$ci
powtoki. Dalszy wzrost zdefektowania skutkuje jednak rozrostem powstatych ziaren i efektem
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spadku twardosci (zgodne z zaleznoscia Hall-Petcha [89]. W celu doktadniejszego
wyodrgbnienia wplywu promieniowania od czynnikow termicznych i pelniejszego zrozumienia
mechanizméw  rzadzacych  zachowaniem materialu  w  warunkach radiacyjnych,
przeprowadzono réwniez dodatkowe badania odpornosci radiacyjnej w temperaturze
pokojowej. Ta cze$¢ eksperymentow przeprowadzono w ramach niniejszej rozprawy
doktorskiej — autor pracy byl jednoczesnie pierwszym autorem publikacji [5,8], w ktorych
przedstawiono opisane wyniki. W pracach tych zapostulowano woéwczas, ze samo
defektowanie strumieniem jonéw — bez udziatu podwyzszonej temperatury — nie prowadzi ani
do krystalizacji, ani do degradacji powloki. Wskazuje to na wysoka stabilno$¢ systemu w
warunkach niskotemperaturowego defektowania strumieniem jonoéw. Podsumowujac
dotychczasowe obserwacje, wykazano, ze przy tym samym poziomie uszkodzen radiacyjnych,
defektowanie prowadzi do krystalizacji amorficznej powltoki Al,O3 jedynie wtedy, gdy odbywa
sic w wysokiej temperaturze. W temperaturze pokojowej struktura pozostaje stabilnie
amorficzna. W kolejnych badaniach potwierdzono roéwniez, ze im nizsza temperatura
napromieniania, tym wi¢kszej dawki potrzeba, by zainicjowac krystalizacje. Zjawisko to jest

efektem synergicznego dziatania promieniowania i temperatury [90].

Jednoczesnie wiadomo, ze faza amorficzna jest uktadem metastabilnym, wobec czego sama
podwyzszona temperatura moze zainicjowa¢ przemian¢ fazowa. W dalszych badaniach,
prowadzonych réwniez przez autora niniejszej rozprawy [10], przeprowadzono szczegdlowa
analize ewolucji struktury 1 wlasciwosci tlenku glinu wraz ze wzrostem temperatury,
potwierdzajac istotny wplyw czynnika cieplnego na przebieg krystalizacji oraz wtasciwosci
mechaniczne powloki. W opublikowanych wynikach po raz pierwszy przedstawiono
wysokotemperaturowe badania in situ amorficznych powlok Al,Oz; wytwarzanych metoda
PLD. Wykorzystano dyfrakcje rentgenowska do $ledzenia przebiegu przemian fazowych oraz
nanoindentacje do obserwacji zmian w zachowaniu mechanicznym materiatu (wyniKi

przedstawiono w kolejnych rozdziatach).

Kazda przemiana fazowa, niezaleznie od jej przyczyny (temperaturowej czy radiacyjnej),
przektada si¢ na zmiang wiasciwosci materiatu. W przypadku powtok Al,Os3, zanikanie
amorficznej frakcji — kluczowej dla plastycznosci [3] — moze prowadzi¢ do wzrostu kruchos$ci
i podatnos$ci na delaminacje. Hipotetycznie — nawet, jesli powtoka, ktora ulegataby postepujacej
krystalizacji oraz nastgpnym przemianom alotropowym wcigz na kazdym z etapoéw spetnitaby

wymogi eksploatacyjne — niestabilno$¢ fazowa znaczaco utrudnia biezacg oceng wihasnosci
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elementu a co za tym idzie kontrolg bezpieczenstwa konstrukcji. W zwigzku z tym trwajg prace
badawczo-rozwojowe nad rozszerzeniem zakresu stabilnosci strukturalnej materiatu — t.
podwyzszeniu zarowno temperatury, jak i poziomu napromienienia, przy ktdrych inicjuje si¢
krystalizacja Al,O5. Cel ten realizuje si¢ m.in. poprzez optymalizacje sktadu na drodze

domieszkowania.

Na uwage zasluguje fakt, ze w literaturze naukowej zauwazy¢ mozna zainteresowanie
powlokami rowniez w kontekscie zastosowan technologii fuzyjnych. W pracach [76,85,86]
poddano ocenie zachowanie materiatu istotne z punktu widzenia wymagan stawianych przez
projekt reaktora fuzyjnego. Definiujg one wiasciwosci takie jak odpornos¢ korozyjna w
srodowisku stopionego stopu olowiu z litem (eutektyka) czy skuteczno$¢ w ograniczaniu
przenikania izotopow wodoru. W odniesieniu do odpornos$ci korozyjnej wykazano, ze powtoki
zapewniaja skuteczna ochron¢ materialu EUROFER97 (wyselekcjonowana do zastosowan
fuzyjnych stal ferrytyczno-martenzytyczna o zredukowanej aktywnos$ci) przed agresywnym
dziataniem $rodowiska stopu cieklego otowiu z litem. Dobrze ilustruje to zaczerpnigty z pracy
[76] Rysunek 22 na ktorym widac, ze w kontakcie ze stopem ciektego otowiu (w warunkach
statycznych) powierzchnia stali ulegla znacznej degradacji, podczas gdy zastosowana powtoka
skutecznie zabezpieczyta material przed oddziatywaniem srodowiska korozyjnego, zachowujac
integralno$¢ z podtozem. W kontek$cie ograniczania przenikania izotopéw wodoru,
przeprowadzone badania [76,85,86] dowodza wysokiej skuteczno$ci badanych powtok w tym
zakresie. Odnotowano istotne wartosci wspotczynnika redukcji przenikania PRF (z ang.
Permeation Reduction Factor) siegajace do 10°. Wartoé¢ PRF definiuje sie jako stosunek
strumienia przenikania przez bazowy material do strumienia przenikania przez material z
zastosowang barierg ochronng. Ograniczenie przenikania wodoru przez material ma kluczowe
znaczenie zaréwno z punktu widzenia bezpieczenstwa eksploatacji — ze wzgledu na ryzyko
akumulacji i wyciekow wodoru — jak i efektywnosci technologii fuzyjnych, w ktorych izotopy
wodoru (deuter i tryt) petnia funkcje paliwa a ich utrata z uktadu prowadzi do obnizenia
sprawnosci calego systemu. Wysoka zdolno$¢ amorficznych powtok Al>Os do ograniczania
tego zjawiska swiadczy o duzym potencjale tych materialdw w konteks$cie zastosowan w

reaktorach fuzyjnych oraz innych aplikacji zaktadajacych kontakt materiatu z wodorem.
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Rysunek 22. Porownanie probek stali EUROFER97 (ciekly stop otowiu z litem, 550 °C): a) bez (2000 h) oraz b) z powtoka
ochronng (8000 h) [76].
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3. Metodologia badan

Szczegblowa metodologia zastosowana w ramach niniejszej pracy zostala opisana w
poszczegblnych publikacjach naukowych. W kazdej z tych prac przedstawiono metodyke
eksperymentalng (zawierajacg m.in. opis aparatury czy parametry pomiarowe) oraz sposob
analizy uzyskanych wynikéw w konteks$cie badanego zagadnienia. Jednakze, aby zapewnié
czytelnikowi szerszy kontekst metodologiczny, w niniejszym rozdziale omodwiono

najwazniejsze zagadnienia metodologiczne, na ktorych oparta jest koncepcja pracy, tj.:

e Proces nanoszenia powlok metoda ablacji laserowej (PLD) — technika zastosowana

do wytworzenia badanych jednorodnych i amorficznych powtok,

o Defektowanie wigzka jonéw — metoda stuzgca do kontrolowanej symulacji

oddziatywania promieniowania neutronowego,

« Nanoindentacja — glowna technika charakteryzacji stuzaca do wyznaczania
wiasciwosci mechanicznych cienkich warstw i powtok (rowniez w warunkach wysokiej

temperatury).

Podsumowanie tych zagadnien ma na celu zapewnienie spojnego kontekstu metodologicznego
dla dalszych rozwazan oraz utatwienie zrozumienia wynikow przedstawionych w kolejnych

czegsciach pracy.
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3.1. Materiat badawczy oraz proces nanoszenia powtok metoda ablacji laserowe;j
(PLD)

Materiat do badan stanowity powtoki tlenku glinu o grubosci od 1 do 5 um. Powtoki naniesiono
na austenityczng stal typu 316L metoda ablacji wigzka laserowg PLD (z ang. Pulsed Laser
Deposition). Proces PLD jest rodzajem fizycznego osadzania z fazy gazowej PVD (z ang.
Physical Vapour Depostion). Wykorzystuje zjawisko ablacji laserowej, ktoére prowadzi do
odparowania materialu tarczy (zrodto osadzanego filmu). W procesie tym,
wysokoenergetyczna impulsowa wigzka laserowa skupiana jest na powierzchni tarczy
umieszczonej wewnatrz komory. Dzigki geometrycznie odpowiednio ustawionemu uktadowi,
pary odparowanego materialu poruszaja si¢ w kierunku podtoza, gdzie nastgpuje proces

osadzania. Schematyczny obraz stanowiska do nanoszenia metoda PLD przedstawiono na

Rysunku 23.

Proces osadzania badanych powlok zostal zrealizowany przez zewnetrzny osrodek naukowy
IIT (Istituto Italiano di Tecnologia). Zadanie to zostalo wykonane na potrzeby projektu
GEMMA finansowanego przez Komisj¢ Europejska, w ktorym grupa badawcza z NCBJ brata
udzial. Do wytworzenia powltok zastosowano impulsowy laser KrF (248 nm) pracujacy w
zakresie ultrafioletu. Ablacji poddawano polikrystaliczng tarcze tlenku glinu o czystoSci
99.99%, przy kacie padania wigzki wynoszacym 40° oraz czestotliwo$ci powtarzania impulsow
rownej 20 Hz. Proces prowadzono w temperaturze pokojowej, W atmosferze tlenu o cisnieniu
0.1 Pa, przy odlegloéci migdzy tarcza a podlozem réownej 50 mm oraz fluencji lasera
wynoszacej 2.38 J/cm?. Zastosowane parametry sg wynikiem optymalizacji, ktorej wyniki

szerzej omowiono w pracach grupy kierowanej przez dr. Di Fonzo [6,7].

Rysunek 23. Schematyczny rysunek stanowiska do osadzania powlok metodg PLD
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3.2. Defektowanie wiagzka jonow

Konwencjonalna metoda okreslania skutkéw oddzialywania promieniowania jonizujgcego na
wlasciwosci materialu polega na jego napromienieniu w reaktorze jadrowym 1 nastepne
przebadaniu z wykorzystaniem standardowych technik badawczych. Jednakze, taka procedura
wigze si¢ z bardzo wysokimi kosztami i dlugim czasem napromieniowywania w celu
osiggniecia zauwazalnego zniszczenia radiacyjnego (w najlepszych reaktorach badawczych
uzyskuje si¢ max. 20 dpa/rok [35], w polskim reaktorze badawczym MARIA max 1 dpa/rok).
Co wigcej, material po naswietlaniu w rdzeniu reaktora staje si¢ aktywny, dlatego do
przeprowadzania jego charakteryzacji konieczny jest dostep do specjalistycznego laboratorium
goragcego wyposazonego w odpowiednie oprzyrzadowanie umozliwiajace przeprowadzenie
pomiaréw przy jednoczesnym zapewnieniu odpowiedniego poziomu ochrony dla personelu
wykonujacego badanie. W zwigzku powyzszym, w praktyce laboratoryjnej alternatywnie
stosowane sg metody symulujgce wptyw neutronow. Jedng z takich metod, jest defektowanie
wigzka jonow, ktora pod warunkiem dobrania odpowiednich parametréw procesu
pozwala na uzyskanie zniszczen radiacyjnych analogicznych do powstajacych w materiale
pod wplywem promieniowania neutronowego [91-93]. Warto$cia dodang ptynaca z
wykorzystania wigzki jonowej do symulowania wpltywu promieniowania na materiat jest
mozliwos¢ lepszej kontroli eksperymentu — w przeciwienstwie do badan prowadzonych
bezposrednio w rdzeniu reaktora jadrowego, metoda ta pozwala unikngé trudnych do
kontrolowania zjawisk, takich jak lokalne wzrosty temperatury wywotane promieniowaniem
gamma czy fluktuacje gestosci strumienia neutrondw, zalezne od pozycji probki w rdzeniu.
Dzigki temu mozliwe jest bardziej precyzyjne okreslenie wptywu wybranych czynnikéw na
zachowanie materialu. Przykladem moga by¢ badania nad rolg poszczegélnych produktow
transmutacji (takich jak wodor czy hel) na ewolucj¢ struktury materiatu narazonego na
oddziatywanie  promieniowania. Innym  zastosowaniem jest oddzielenie udziatu
poszczegolnych czynnikéw — temperatury i promieniowania — w mechanizmach degradacji

materiatow eksploatowanych w reaktorze.

Wykorzystanie jondw, jako substytutu promieniowania neutronowego niesie ze sobg wiele
korzysci, ale nie jest wolne od wyzwan. Pierwszym z nich jest niejednorodny rozktad dawki:
poziom uszkodzen zmienia si¢ wzdtuz gtebokosci penetracji wykazujac zazwyczaj tzw. pik
Bragga gdzie poziom zdefektowania materiatu jest najwickszy [94]. Druga trudnos¢ wigze si¢

z ograniczong glgbokoscig penetracji — o ile sredni zasigg penetracji neutronami w typowych
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metalach konstrukcyjnych liczy kilka centymetrow tak w przypadku wigkszos$ci
eksperymentow defektowania strumieniem jonow warstwa zmodyfikowana nie przekracza
kilku mikrometrow [93]. Zasieg jonow zalezy od ich rodzaju oraz energii z jakg uderzajg w
powierzchni¢ materiatu. W przypadku wykorzystania jonow 0 niskiej energii (ponizej okoto
0.5 MeV) penetracja moze siggna¢ zaledwie kilkudziesieciu lub kilkuset nanometrow. Obie te
sktadowe czynig jednoznaczng charakteryzacje zmodyfikowanej objetosci materiatu sporym
wyzwaniem. Kolejnym ograniczeniem w pelnym odwzorowaniu rzeczywistych warunkow jest
rdéznica w spektrum energii — monoenergetyczne jony nie oddajg w petni efektow wynikajacych
z szerokiego rozkladu energii neutrondw. Dodatkowym aspektem wartym uwagi rdznigcym
promieniowanie neutronowe i defektowanie strumieniem jondéw jest szybko$¢ deponowania
energii w materiale [93]. Zalety i wady defektowania strumieniem jonow zostaly bardzo
szczegotowo opisane przez prof. G. Wasa oraz S. Zinkle’a wiodacych w tej dziedzinie
naukowcow [93]. W pracy tej wyjasniono, ze pomimo przywotanych powyzej ograniczen,
defektowanie strumieniem jonéw pozostaje aktualnie najlepszym rozwigzaniem w badaniach
odpornosci na defektowanie radiacyjne i rozwoju materialdw dedykowanych najnowszym

zastosowaniom jadrowym.

Podsumowujac, wykorzystanie defektowania strumieniem jondw zamiast napromieniowania
neutronowego stanowi kompromis eksperymentalny, ktory pozwala na szybkie i kontrolowane
wprowadzanie defektow, cho¢ nie odwzorowuje dokladnie wszystkich mechanizmow
uszkodzen promieniowania jadrowego. Metoda ta, cho¢ wymaga uwaznej interpretacji
wynikow 1 ostroznego wyciggania wnioskow, jest doskonatym narzedziem do wstepnej selekcji
1 screeningu materiatow, umozliwiajac identyfikacje najbardziej obiecujacych rozwigzan. W
praktyce, materialy wytypowane na podstawie badan z wykorzystaniem defektowania
strumieniem jonow poddaje si¢ nastgpnie docelowemu napromieniowaniu w reaktorach
badawczych, co pozwala na pelna ocen¢ ich zachowania w rzeczywistych warunkach

eksploatacyjnych.

Podczas procesu defekowania jony (podobnie jak neutrony w reaktorze) przekazuja swoja
energi¢ kinetyczng atomom o0Osrodka poprzez zderzenia sprezyste. PKA (z ang. Primarly
Knocked-on Atom) to atom wybity z jego pierwotnej pozycji w sieci krystalicznej bezposrednio
poprzez interakcje z rozpgdzonym jonem i obdarzony energig przekazang mu w wyniku
zderzenia. Cze$¢ z tej energii zostaje nastepnie wytracona w wyniku jonizacji (w wyniku

oddziatywania z elektronami atoméw o$rodka — co nie wystepuje w przypadku neuronow).

62



Pozostata dostgpna energia zostaje zuzyta na drodze zderzen elastycznych z jadrami
atomowymi. Kluczowym czynnikiem decydujacym o wybiciu atomu z jego pozycji w sieci
krystalicznej jest spelnienie okreslonego warunku energetycznego — zjawisko zachodzi
powyzej pewne] wartosci energii wiasciwej dla danego pierwiastka, i zapisywanej, jako Eqg
(ang. threshold displacement energy). Wartos¢ charakterystyczna Eq opisuje energi¢ potrzebng
do trwalego utworzenia wakansu oraz atomu mie¢dzyweztowego. W przypadku wielu
pierwiastkow wartos¢ ta oscyluje w okolicach 20 — 40 eV. W obliczeniach przeprowadzonych
w ramach tej pracy przyjeto wartosci energii Eq rowne 28 i 50 eV kolejno dla aluminium oraz
tlenu [95].

W planowaniu eksperymentéw defektowania strumieniem jonéw najczesciej wykorzystuje sie
oprogramowanie oparte 0 kod Monte Carlo — znany szerzej jako SRIM (The Stopping and
Range of lons in Matter) [96]. Funkcjonalno$¢ tego narzedzia pozwala na oszacowanie iloSci
energii zdeponowanej przez jony w funkcji gtgbokosci modyfikowanego materiatu. Co istotne,
program uwzglednia podzial energii miedzy roézne mechanizmy strat (oddziatywania
jonizacyjne i sprezyste). Dzieki temu uzytkownicy SRIM moga doktadnie analizowaé skutki
dziatania strumienia jonéw w kontekscie uszkodzen materiatu. Alternatywnym programem,
ktory w podobny sposob pozwala na obliczenie zniszczenia radiacyjnego jest program Iradina
[97]. Natomiast, w symulacjach przeprowadzonych w ramach tej pracy wykorzystano program
SRIM.

Kluczowe znaczenie dla wiernego odwzorowania uszkodzen wywotanych promieniowaniem
neutronowym ma dobor odpowiednich warunkow defektowania strumieniem jonow, w tym
wlasciwego pierwiastka oraz energii procesu. Wyzsze energie procesu przekladaja si¢ na
glebsza penetracje jondw w materiale oraz rownomierny rozktadéow defektéw (plaski profil
zniszczenia w jego poczatkowej fazie), przez co utatwiajg analize zmodyfikowanej objetosci
materiatu. Nalezy jednak zauwazy¢, ze dostep do instalacji umozliwiajacych defektowanie
strumieniem jonow o bardzo wysokich energiach jest w praktyce mocno ograniczony — tego
typu infrastruktura jest nieliczna, dostep do niej limitowany a wykorzystanie wigze si¢ z
wysokimi kosztami. W zwigzku z tym, zwlaszcza na poczatkowych etapach badan, czgsto
korzysta si¢ z mniejszych energii, co pozwala na przeprowadzenie wstgpnej charakterystyki
materiatu. Taka instalacja znajduje si¢ na przyktad na Uniwersytecie Marii Curie-Sktodowskiej
w Lublinie, z ktorym grupa z NCBJ aktywnie wspotpracuje. Jesli chodzi o rodzaj jonéw to musi

by¢ on z kolei $cisle dopasowany do mechanizmoéw degradacji, ktorych mozemy spodziewaé

63



si¢. w danym materiale przy narzuconych warunkach eksploatacyjnych. Na przyktad w
badaniach zwigzanych z krucho$cig helowg stosuje si¢ jony He [93]. Przy symulacji uszkodzen
wynikajacych glownie z oddziatywan sprezystych preferuje si¢ natomiast jony pierwiastkow
dominujgcych w sktadzie badanego stopu (np. Fe w stali) [93], co pozwala unikngé
niepozadanych efektow takich jak zmiany w skladzie chemicznym czy dystorsja Sieci
krystalicznej. Sa one Zrédlem rozmycia przejrzystosci wynikoéw tj. wprowadzaja dodatkowe
czynniki, co moze prowadzi¢ do blednych wnioskow koncowych zwigzanych z wptywem

defektowania na zachowanie badanego materiatu.

W przypadku materialdéw ceramicznych, takich jak amorficzne powloki Al,O3, planujac
eksperyment niezwykle wazne jest dodatkowe uwzglednienie efektow jonizacyjnych [88,98—
100]. W strukturze materialow ceramicznych mogg one, bowiem prowadzi¢ do powstawania
artefaktow, ktorych nie obserwuje si¢ przy napromienianiu neutronami (jak wspomniano
powyzej neutrony nie oddzialuja bezposrednio z elektronami materiatu o§rodka). Przyktadowo,
w pracy [99] wykazano, ze w przypadku tlenku glinu (Al,O3) implantowanego lekkimi jonami
powstawanie petli dyslokacyjnych byto sttumione — co stalo w opozycji do obserwacji
uzyskanych podczas eksperymentu napromieniania strumieniem neutronéw W reaktorze.
Zjawisko to przypisano dominujagcemu oddzialywaniu jonizacyjnemu wigzki energetycznej
lekkich jonéw i wskazano na ograniczong reprezentatywnos$¢ takich jonéw przy symulowaniu

uszkodzen powstajacych w warunkach reaktorowych.

W zwigzku z tym projektujgc eksperyment dla materiatow ceramicznych kluczowy jest taki
dobor parametrow, aby zredukowac ilo$¢ energii straconej przez jony na oddziatywania
jonizacyjne natomiast mozliwie zmaksymalizowa¢ energi¢ wytracong na skutek oddziatywan
sprezystych. Stosunek pierwszej sktadowej do drugiej charakteryzuje si¢ poprzez wspotczynnik
ENSP (z ang. Electronic-to-Nuclear Stopping Power). Nizsze wartosci ENSP mozna uzyskac,
stosujac jony o wigkszej masie atomowej (im wieksze jadro tym wieksze prawdopodobienstwo
zderzenia) [88]. Z tego wzgledu, aby jak najwierniej odzwierciedli¢ uszkodzenia wywotywane
przez neutrony w powlokach z tlenku glinu, do procesu defektowania w eksperymentach
przeprowadzonych w ramach niniejszej wybrano jony ztota (Au). Wybor ztota do defektowania
ceramiki jest zgodny z praktykami spotykanymi w literaturze [87,88,101,102].
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3.3. Nanoindentacja

W ostatnich latach obserwuje si¢ wyrazny trend w kierunku rozwijania metod badawczych,
ktére umozliwiajg wiarygodng charakterystyke matych objeto$ci materiatu. Zjawisko to jest
szczegblnie wyrazne w S$rodowisku naukowym zajmujacym si¢ materiatami jagdrowymi.
Wynika to z faktu, ze bardzo czg¢sto materialem do badan w tej dziedzinie s3 albo
napromieniowane za pomoca strumienia neutronow albo zdefektowane za pomocg strumienia
jonéw probki. W pierwszym przypadku miniaturyzacja probek obniza koszt eksperymentu
poprzez zmniejszenie miejsca zajmowanego w rdzeniu reaktora badawczego a takze ogranicza
aktywno$¢ badanego materialu. Ponadto mata probka badawcza oznacza redukcje ilosci
odpadow, co utatwia dalsze postgpowanie. W drugiej z rozpatrywanych sytuacji, techniki
badawcze operujagce w matej skali umozliwiaja ocene wlasciwosci mechanicznych w
materiatach zmodyfikowanych, gdy badacz dysponuje jedynie stosunkowo ptytko
zdefektowang warstwa (maksymalna glebokos¢ takiej zmodyfikowanej jonami warstwy prawie
nigdy nie przekracza kilku pm). Ponadto, nowe rodzaje materiatdw czesto wytwarza si¢ jedynie
w skali laboratoryjnej, co jest dodatkowym czynnikiem ograniczajacym dostepnosé
odpowiedniej iloSci materialu do badan. Przykladowo, w laboratoriach NCBJ mozna
wytworzy¢ max. 200 g stopu metalu wykorzystujac do tego metode topienia w tuku

elektrycznym.

W kontekscie projektowania i rozwoju zaawansowanych materiatow dla energetyki jadrowej
szczegolnie istotne staje si¢ zatem opracowywanie metod badawczych pozwalajacych na
charakteryzacje wlasciwosci mechanicznych w skali mikro i nano. Jedng z takich technik jest
metoda nanoindentacji. Jest to instrumentalne badanie nanotwardo$ci, czyli metoda
wykorzystujaca ciagly pomiar sity w funkcji przemieszczenia. W poréwnaniu z innymi
metodami badan umozliwiajacymi uzyskanie informacji o wlasciwosciach mechanicznych z
bardzo ograniczonej objetosci materiatu (takimi jak mikro- Sciskanie, zginanie czy rozcigganie)
nanoindentacja wyrdznia si¢ poprzez stosunkowo: prostg procedurg przygotowania probek
(nieczasochtonna oraz niewymagajaca skomplikowanego oprzyrzadowania), fatwa w obstudze
aparature oraz niskie koszty utrzymania urzadzenia badawczego. Dodatkowo — a by¢ moze co
najwazniejsze — umozliwia charakteryzacje bardzo cienkich warstw i powlok, co moze okazaé
si¢ niemozliwe do zrealizowania przy zastosowaniu innych dost¢pnych technik [103]. Stad
niejednokrotnie wtasnie to nanoindentacja okazuje si¢ kluczowa przy badaniu probek

zdefektowanych strumieniem jonow. W dwoch publikacjach [5,8] wchodzacych w sktad
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niniejszej rozprawy, zastosowano metodologi¢ polegajaca wtasnie na modyfikacji probek przy
uzyciu strumienia jondw oraz ich pdzniejszej szczegotowej charakteryzacji mechanicznej z
wykorzystaniem metody nanoindentacji. W pracach tych badane powloki o grubosci okoto 1
um zostalty zmodyfikowane strumieniem jonéw na gleboko$¢ stanowigcg maksymalnie ok.
30% swojej catkowitej grubosci. Zilustrowano to ponizej: na Rysunku 24 gdzie przedstawiono
system powloka—podtoze, profil zniszczenia, przyktadowy odcisk zarejestrowany po
przeprowadzeniu badania za pomocg metody nanoindentacji oraz przyblizony obszar, z ktorego
zebrano dane (zwykle przyjmuje si¢ okoto dziesieciokrotno$¢ glebokosci penetracii

wglebnika).

Efekty powierzchniowe dpa Indent

Glebokos¢ penetracji jonow PR, S
Plastic zone Al,O,

316LSS

Rysunek 24. Schematyczny rysunek przedstawiajacy nanoindentacje zdefektowanej jonowo probki

Juz sama analiza niniejszej ilustracji sugeruje, ze zastosowanie techniki nanoindentacji w
badaniach materiatow zdefektowanych strumieniem jonéw nie jest wolne od pewnych
ztozonosci. Wsérod gltownych trudnosci badawczych wymienia si¢ niejednorodny profil dawki,
efekt skali (z ang. ISE — Indentation Size Effect), wptyw niezmodyfikowanego podtoza czy
,wbitych” jonoéw (zmiana sktadu chemicznego w obszarze wyhamowywania) oraz zjawiska
powierzchniowe (np. zanieczyszczanie czy utlenianie) [94,104-106]. Czynniki te wprowadzaja
wieloaspektowos¢ 1 wymagaja szczegdlnej uwagi podczas interpretacji wynikow, jednak — przy
wlasciwym podejsciu — technika nanoindentacji pozwala na uzyskanie wartoSciowych
informacji o wilasciwosciach mechanicznych badanej objetosci materiatu. Szerzej o tych
efektach dyskutowano w pracy [9], ktora rowniez jest czescia niniejszej rozprawy. W publikacji
tej, konkretnie na przyktadzie powtok Al2O3 zdefektowanych strumieniem jonow kolejno o
niskiej oraz wysokiej energii, szczegétowo przeanalizowano wybrane aspekty zwigzane z
ograniczeniami i wyzwaniami wykorzystania metody nanoindentacji w badaniach odpornosci

na zniszczenie radiacyjne materialow.
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Obecnie, dzigki intensywnemu rozwojowi aparatury i1 protokoldw badawczych, mozliwe jest
réwniez prowadzenie eksperymentow nanoindentacji in situ w wysokich temperaturach. W
przypadku uktadow takich jak omawiane w niniejszej pracy — czyli cienkie powtoki
przeznaczone do pracy w warunkach wysokotemperaturowych — taka metoda moze si¢ okazac
jedyng wiarygodng droga do okreslenia wlasciwo$ci mechanicznych w warunkach zblizonych
do docelowych warunkéw eksploatacyjnych. Nalezy jednak podkresli¢, ze chociaz takie
eksperymenty majg ogromny potencjal, nic sg jeszcze bardzo powszechnie stosowane ze
wzgledu na brak ugruntowanych standardéw, konieczno$¢ wykorzystania bardziej
zaawansowanego (i kosztownego) sprzetu oraz wymoég skrupulatnej kontroli warunkow
pomiaru i ostroznej interpretacji uzyskanych rezultatéw. Mimo wspomnianych wyzwan, w
ramach niniejszej pracy podjeto si¢ przeprowadzenia tego typu eksperymentow. Zastosowang
metodologig, uzyskane wyniki oraz ich interpretacje przedstawiono szczegétowo w publikacji
[10] gdzie po raz pierwszy zademonstrowano i wyjasniono zjawisko zmiany twardo$ci powtoki
w funkcji temperatury. Ponadto, badania te, prowadzone byly w najbardziej konserwatywnym
rezimie glebokosci penetracji materialu zapewniajac, aby catkowite odksztatcenie plastyczne

pochodzito tylko i wylgcznie z mierzonej powtoki AloO3.
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4. Uzasadnienie wyboru tematu, hipoteza, cel badawczy i zakres pracy

4.1. Uzasadnienie wyboru tematu

Jak zaprezentowano w cz¢sci wprowadzajgcej pracy, technologie reaktorow chilodzonych
otowiem (LFR) naleza do jednych z najbardziej perspektywicznych rozwigzan reaktorow
jadrowych IV Generacji. Kluczowym wyzwaniem utrudniajagcym ich wdrozenie pozostaje
jednak brak sprawdzonych materiatéw konstrukcyjnych, w szczego6lnosci koszulek
paliwowych, ktore musza sprosta¢ ekstremalnym warunkom eksploatacyjnym, takim jak
wysoka temperatura, intensywny strumien promieniowania oraz agresywne oddziatywanie
cieklego otowiu. W odpowiedzi na to wyzwanie trwaja intensywne prace nad opracowaniem
nowych rozwigzan materiatlowych. Jedng z obiecujacych koncepcji jest zastosowanie cienkich
amorficznych powtok na bazie tlenku glinu (Al,O3) nanoszonych na stale metoda ablacji

wigzka laserowg (PLD).

Niemniej jednak, ze wzgledu na metastabilny charakter amorficznych struktur, szczegdlnie w
kontekscie przewidywanego $rodowiska pracy, pojawiajg si¢ istotne pytania dotyczace ich
dlugoterminowej stabilnosci oraz niezawodno$ci. W zwigzku z tym konieczne jest
przeprowadzenie szczegdtowych badan nad ich zachowaniem w warunkach wysokiej
temperatury i silnego promieniowania, co stanowi kluczowy element oceny mozliwosci ich

potencjalnego zastosowania w technologii LFR.

Koncepcja badawcza niniejszej rozprawy zostata opracowana w ramach realizacji projektu
GEMMA realizowanego w ramach Programu Ramowego Horyzont Europa finansowanego

przez Komisj¢ Europejska w latach 2017-2021.
4.2. Hipoteza badawcza

Glowna hipoteza niniejszej rozprawy zaktada, ze cienkie amorficzne powloki tlenku glinu
(Al,O3) osadzone metoda PLD na podlozu stalowym wykazuja stabilnos¢ strukturalng
oraz zachowuja swoje wlasciwosci mechaniczne i funkcjonalne w szerokim zakresie
warunkow eksploatacyjnych odpowiadajacych srodowisku pracy koszulek paliwowych w
reaktorze jadrowym typu LFR. Przewiduje si¢, ze odpornos¢ tych powtok na dzialanie
wysokiej temperatury oraz promieniowania jonizujgcego bedzie na poziomie umozliwiajagcym
ich potencjalne zastosowanie, jako okrycia ochronne w elementach konstrukcyjnych reaktora
ALFRED.
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4.3. Cel badawczy

Celem glownym pracy jest zbadanie wplywu poszczegolnych czynnikow srodowiskowych,
takich jak promieniowanie i temperatura, na wlasciwosci mechaniczne oraz strukturalne
amorficznych powlok tlenku glinu (Al;O3) dedykowanych zastosowaniu jako materiat
okladzinowy koszulek paliwowych pracujacych w reaktorze typu LFR, a konkretnie w
projekcie ALFRED. Przedstawione badania stanowiag czg¢$¢ szerszych prac nad kwalifikacja
materialow dla tej technologii i wpisuja si¢ w ogdlng strategi¢ poszukiwania optymalnych
rozwigzan materiatowych dla reaktoréw chtodzonych otowiem. Tym samym, uzyskane wyniki
maja na celu dostarczenie wktadu w dalszy rozw6j badan nad zastosowaniem cienkich powtok

ochronnych w ekstremalnych warunkach eksploatacyjnych.
4.4. Zakres pracy

W ramach realizacji zdefiniowanego celu podjeto dwa kluczowe dzialania eksperymentalne, w

ktorych analizowano oddzielnie wptyw dwoch gtéwnych czynnikow degradacyjnych:

1. Badanie wplywu promieniowania (wyizolowany czynnik radiacyjny) poprzez
defektowanie strumieniem jonoéw w temperaturze pokojowej oraz pdzniejsza
charakteryzacje materialu pod katem zmian strukturalnych oraz mechanicznych.
Umozliwito to symulacje uszkodzen powstatych w wyniku promieniowania
neutronowego w kontrolowanych warunkach oraz pdzniejsza analize potencjalnych

mechanizmow zachodzacych w materiale poddanym ekspozycji na promieniowanie.

2. Badanie wplywu wysokiej temperatury (wyizolowany czynnik termiczny) poprzez
obserwacje in situ ewolucji strukturalnej i mechanicznej powlok w podwyzszonych
temperaturach. Celem jest okreSlenie stabilno$ci termicznej materiatu, dynamiki
potencjalnych zmian strukturalnych oraz ocena trwatosci funkcjonalnej wlasciwosci
mechanicznych materiatu w warunkach temperaturowych zblizonych do rzeczywistej

eksploatacji w reaktorze jadrowym.
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Do realizacji powyzszych celow wykorzystano nastgpujace metody badawcze:

Charakterystyka strukturalna:

(¢]

Skaningowa mikroskopia elektronowa (SEM) - analiza morfologii
powierzchni oraz przekrojow poprzecznych powtok, ocena jako$ci osadzenia i

zmian strukturalnych po defektowaniu strumieniem jonow.

Wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia elektronowa (HRTEM)
wraz z dyfrakcja elektronowa (SAED) — szczegotowa analiza na poziomie

atomowym ukierunkowana na wykrycie sladow krystalizacji.

Dyfrakcja rentgenowska (XRD), w tym wysokotemperaturowa (HT-XRD)
— monitorowanie ewolucji fazowej materialu pod wpltywem czynnikdéw

degradacyjnych takich jak np. temperatura.

Funkcja rozkladu par (PDF) — analiza struktury bliskiego zasiggu, wnoszgaca
wklad w zrozumienie potencjalnych zmian zachodzacych pod wplywem

defektowania na poziomie wigzan atomowym.

Charakterystyka wlasciwo$ci mechanicznych:

O

Nanoindentacja, w tym wysokotemperaturowa - precyzyjne pomiary
mechaniczne powlok umozliwiajace ocene ich zachowania mechanicznego

przed, w trakcie i po ekspozycji na czynniki degradacyjne.

Dodatkowo, w ramach publikacji bedacych podstawa pracy podjeto probe modelowania

komputerowego z wykorzystaniem dynamiki molekularnej (MD). Rozw6j modeli

numerycznych jest kluczowy dla lepszego zrozumienia mechanizméw zachodzacych w

powlokach amorficznych, zwlaszcza w kontekscie ich stabilno$ci strukturalnej oraz

odpowiedzi na czynniki srodowiskowe. Modelowanie pozwala roéwniez na przewidywanie

zachowania materialu poza zakresem parametrow dostepnych eksperymentalnie, wspierajac

interpretacje wynikow i umozliwiajac optymalizacj¢ projektowanych materiatow.
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5. Podstawa merytoryczna pracy — publikacje naukowe

Niniejsza rozprawa doktorska opiera si¢ na wynikach badan zaprezentowanych w czterech

publikacji naukowych:

1.

A. Zaborowska, L. Kurpaska, E. Wyszkowska, M. Clozel, M. Vanazzi, F. Di Fonzo, M.
Turek, I. Jozwik, A. Kosinska, J. Jagielski, Influence of ion irradiation on the
nanomechanical properties of thin alumina coatings deposited on 316L SS by PLD, Surf.
Coatings Technol. 386 (2020) 125491. https://doi.org/10.1016/j.surfcoat.2020.125491.
(IF=5.4) — Zatacznik 1

A. Zaborowska, L. Kurpaska, M. Clozel, E.J. Olivier, J.H. O’Connell, M. Vanazzi, F. Di
Fonzo, A. Azarov, 1. Jozwik, M. Frelek-Kozak, R. Diduszko, J.H. Neethling, J. Jagielski,
Absolute radiation tolerance of amorphous alumina coatings at room temperature, Ceram.
Int. 47 (2021) 34740-34750. https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2021.09.013. (IF=5.1) —
Zatacznik 2

A. Zaborowska, Kurpaska, E. Wyszkowska, A. Azarov, M. Turek, A. Kosinska, M. Frelek-
Kozak, J. Jagielski, High versus low energy ion irradiation impact on functional properties
of PLD-grown alumina coatings, Nucl. Instruments Methods Phys. Res. Sect. B Beam
Interact. with Mater. Atoms. 540 (2023) 24-29.
https://doi.org/10.1016/j.nimb.2023.03.027. (IF=1.4) — Zatacznik 3

A. Zaborowska, L. Kurpaska, M. Zielinski, Q. Xu, E. Wyszkowska, J. O’Connell, J.H.
Neethling, F. Di Fonzo, M. Frelek-Kozak, S. Papanikolaou, R. Diduszko, J. Jagielski,
High-temperature behavior of amorphous alumina coatings: Insights from in-situ
nanoindentation and X-ray diffraction studies, Ceram. Int. 51 (2025) 12918-12931.
https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2025.01.134. (IF=5.1) — Zalacznik 4

Kazda z wymienionych prac szczegdlowo przedstawia zastosowang metodologie badawcza,

uzyskane wyniki oraz ich analizg 1 interpretacj¢. Ze wzgledu na przejrzysto$¢ oraz wygode

czytelnika, przed kazda z publikacji zamieszczono jednostronicowe podsumowanie, w ktorym

przedstawiono kluczowe aspekty poszczegdlnych artykutow.
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Pozostate publikacje naukowe, ktérych wspotautorem jest autor rozprawy, zostaly zestawione
na koncu pracy w rozdziale Lista publikacji. Z kolei wystapienia konferencyjne zwigzane

tematycznie z prowadzonymi badaniami uj¢to w rozdziale Lista konferenciji.
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Influence of ion irradiation on the nanomechanical properties of thin

alumina coatings deposited on 316L SS by PLD

A. Zaborowska, L.. Kurpaska, E. Wyszkowska, M. Clozel, M. Vanazzi, F. Di Fonzo, M.
Turek, I. Jozwik, A. Kosinska, J. Jagielski

https://doi.org/10.1016/j.surfcoat.2020.125491

Pierwsza publikacja, otwierajaca cykl prac prezentowanych w niniejszej rozprawie,
koncentruje si¢ na wplywie defektowania strumieniem jonow (250 keV Au™) na wiasciwosci
mechaniczne badanego materiatu. W pracy zastosowano podejscie oparte na wykorzystaniu
jonow do symulacji efektéw promieniowania neutronowego wystepujacego w Srodowisku
eksploatacyjnym reaktora jadrowego. Efekt defektowania rozpatrywano w szerokim zakresie

dawek do 50 dpa wiacznie.

Analizg rozpoczeto od charakterystyki materialu pod katem wlasciwosci mechanicznych w
stanie wyj$sciowym. Wryniki analizy nanomechanicznej potaczonej z obserwacjami
skaningowej mikroskopii elektronowej (SEM) wskazaty na jednorodne oraz zwarte potaczenie
powtoki z podlozem. Jednoczesnie stwierdzono, ze uklad charakteryzuje si¢ dobrg
kompatybilnoscig mechaniczng. Uzyskane wyniki potwierdzity wnioski sformutowane w
publikacji [6], gdzie oceniano rezultaty optymalizacji procesu nanoszenia i dodatkowo

potwierdzono bardzo dobrg adhezje powtoki do podioza.

W dalszej czeSci pracy skupiono si¢ na ocenie zmian wtasciwo$ci mechanicznych w warstwie
poddanej defektowaniu strumieniem jondéw, wykorzystujac do tego celu technike
nanoindentacji. Dane wskazujace na nieznaczng zmiang wtasciwosci mechanicznych materiatu
w odpowiedzi na defektowanie strumieniem jonéw stanowily podstawe do postawienia
hipotezy o stabilno$ci materiatu w badanym zakresie dawek. Prawdopodobnie rowniez w ujeciu
strukturalnym, co sugeruja wykonane uzupehliajaco pomiary dyfrakcji rentgenowskiej z

uzyciem kata §lizgowego (GIXRD).

Warto zaznaczy¢, ze przeprowadzony eksperyment oparty byt na wykorzystaniu jonéw o
stosunkowo niskiej energii, co ograniczyto glebokos¢ warstwy zdefektowanej. W zwiazku z
tym pomiary nanoindentacji prowadzono na niewielkich gitgbokosciach, co wigze si¢ pewnym

poziomem trudnosci interpretacji otrzymanych wynikow. Wartoscia dodang niniejszej
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publikacji jest szczegdotowa analiza procesu interpretacji danych, obejmujaca zaréwno dobor

metodologii pomiarowej, jak i omowienie efektow mogacych wptywaé na koncowe wnioski.

Dodatkowo, w pracy zbadano wptyw defektowania jonami (150 keV Fe?*) na wilasciwosci
mechaniczne podtoza wykonanego ze stali 316L. Wyniki badan wykazaty efekt umocnienia
radiacyjnego — polegajacego na wzroscie twardosci wynikajacego z kumulacji defektow
strukturalnych dziatajacych, jako bariery dla ruchu dyslokacji — zjawisko znane i opisywane w

literaturze dla stali austenitycznych.

Postulaty dotyczace stabilnosci powlok poddanych promieniowaniu, sformulowane na
podstawie uzyskanych wynikow, oceniono, jako obiecujace z punktu widzenia ich
potencjalnego zastosowania w Srodowisku reaktoréow jadrowych. Omawiana publikacja

stanowi punkt wyjscia do dalszej poglebionej analizy w tym obszarze badawczym.
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Absolute radiation tolerance of amorphous alumina coatings at room

temperature

A. Zaborowska, L.. Kurpaska, M. Clozel, E.J. Olivier, J.H. O'Connell, M. Vanazzi, F. Di
Fonzo, A. Azarov, 1. J6zwik, M. Frelek-Kozak, R. Diduszko, J.H. Neethling, J. Jagielski

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2021.09.013

Druga chronologicznie publikacja wchodzaca w sktad rozprawy stanowi kontynuacje badan
zaprezentowanych w pierwszym artykule. Rowniez w tej pracy przedmiotem analizy byt
wplyw defektowania strumieniem jonéw (1.2 MeV Au*) na wlasciwosci mechaniczne
badanego materiatu. Efekt defektowania rozpatrywano w zakresie dawek do 25 dpa wiacznie.
Tym, co odréznia drugg publikacje od pierwszej, jest zastosowanie bardziej zaawansowanej
infrastruktury badawczej, ze szczegdlnym naciskiem na implantator jonowy oraz narzedzia

charakteryzacji strukturalnej.

Zastosowanie wyzszej energii defektowania pozwolito na uzyskanie warstwy zmodyfikowanej
0 gtebokosci okoto czterokrotnie wigkszej niz w przypadku wczesniejszych badan, co znaczgco
zwigkszylo objetos¢ materialu dostgpnego do analizy (eliminujac tym samym problemy
powierzchniowe). Wiasciwosci mechaniczne powtok po defektowaniu strumieniem jonow
ponownie przebadano wykorzystujac technike nanoindentacji, natomiast charakterystyka
strukturalna zostala przeprowadzona z uzyciem wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii
elektronowej (HRTEM), dyfrakcji elektronow (SAED) wraz z analiza funkcji rozktadu
radialnego (RDF) oraz dyfrakcji rentgenowskiej z uzyciem kata §lizgowego (GIXRD).

Wyniki opisanych badan strukturalnych jednoznacznie wykazaty, ze bedaca przedmiotem
badan powloka, w stanie wyjsciowym, posiada struktur¢ amorficzng. To wtasnie amorficzny
stan eliminuje problem charakterystycznej dla krystalicznej formy Al,Os tendencji do
kruchosci (silnie niepozadanej z punktu widzenia aplikacyjnego) i czyni badany materiat tak
atrakcyjnym. Obserwacje struktury zmodyfikowanych jonami probek wykazaty, ze powloka
zachowuje swoj amorficzny charakter nawet w warunkach defektowania. Nie zaobserwowano
réwniez innych negatywnych skutkow defektowania takich jak powstanie pustek, segregacja

pierwiastkOw Czy utrata integralno$ci na granicy powloka-podtoze.

Wyniki badan nanomechanicznych wykazaly (podobnie jak w przypadku wczesniejszego

eksperymentu) nieznacznie obnizong (ok. 5-10% w zalezno$ci od dawki) twardo$¢ probek
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zmodyfikowanych jonowo. Skorelowanie tych danych z wynikami analiz strukturalnych oraz
ich odniesienie do dost¢gpnych doniesien literaturowych [107-111] pozwolito sformutowaé
hipoteze, ze obserwowany efekt moze by¢ zwigzany z lokalnymi fluktuacjami tzw. wolnej
objetosci (ang. free volume) — przestrzeni wystepujacej w materiatach amorficznych pomiedzy
nieregularnie rozmieszczonymi atomami, ktorej wielko§¢ wptywa na podatnos¢ materiatu na

odksztalcenie.

Najwazniejszym wnioskiem plynacym z tej publikacji jest fakt, ze material poddany
defektowaniu jonowemu w temperaturze pokojowej wykazuje pelng stabilnos¢ zaréwno
pod wzgledem strukturalnym, jak i mechanicznym, co — zgodnie z dostepnym stanem
wiedzy — stanowi pierwsze eksperymentalne potwierdzenie takiej trwalo$ci w tego typu

materiale.
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High versus low energy ion irradiation impact on functional properties of

PLD-grown alumina coatings

A. Zaborowska, L.. Kurpaska, E. Wyszkowska, A. Azarov, M. Turek, A. Kosinska, M.
Frelek-Kozak, J. Jagielski,

https://doi.org/10.1016/j.nimb.2023.03.027

Trzecia publikacja prezentowana w niniejszej rozprawie skupia si¢ w wigkszym stopniu na
zagadnieniach metodologicznych. Punktem wyjscia dla tej analizy byto poréwnanie wynikow
uzyskanych w dwoch niezaleznych (opisanych w poprzednich publikacjach) eksperymentach
— z wykorzystaniem jonow 0 niskiej (250keV) oraz wysokiej energii (1.2 MeV). Oba
eksperymenty dotyczyty cienkich amorficznych powlok tlenku glinu i miaty na celu oceng
zmian wlasciwosci mechanicznych w funkcji poziomu uszkodzen radiacyjnych, przy

zastosowaniu tej samej techniki badawczej — nanoindentacji.

Zestawienie tych danych pozwolito na przeprowadzenie oceny jakosci informacji
uzyskiwanych przy uzyciu réznych zrodet promieniowania jonowego, zwracajac szczegolng
uwage na ograniczong glebokos¢ penetracji dla niskich energii oraz zwigzane z tym trudnosci
interpretacyjne wynikow. Rezultaty przeprowadzonej analizy sugeruja, ze w przypadku
materialdw twardych o niskiej chropowato$ci powierzchni, takich jak badana powtoka Al,O3,
mozliwa jest jakosciowa ocena zmian mechanicznych materiatu nawet w przypadku uzyskania
ptytko zdefektowanej warstwy. Zaobserwowano wysoka zgodnos¢ trendéw zaleznosci

twardosci od poziomu uszkodzen radiacyjnych, niezaleznie od zastosowanej energii jonoOw.

Zaproponowane podejScie nie ma na celu zastgpienia klasycznych wysokoenergetycznych
eksperymentdw, lecz moze stanowi¢ uzupeiniajace narzedzie pomocne np. we wstepnej ocenie
odpornosci radiacyjnej nowych materiatéw (w tym nowych rodzajow warstw ochronnych),
szczegblnie w warunkach ograniczonego dostepu do zaawansowanej infrastruktury badawczej.
Zwrocono przy tym uwagg, ze interpretacja wynikéw uzyskanych w warunkach niskiej energii
wymaga ostroznosci, a samo podejscie moze mie¢ zastosowanie jedynie w $cisle okreslonych

przypadkach.

Podsumowujac, analiza przeprowadzona w publikacji sugeruje, ze w okreslonych
warunkach eksperymentalnych mozliwe jest uzyskanie jakosciowo spojnych wynikow

nawet przy ograniczeniach wynikajacych z zastosowania niskiej energii defektowania
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jonami, co moze stanowi¢ cenng wskazéwke dla dalszego projektowania badan w tym

zakresie.
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High-temperature behavior of amorphous alumina coatings: Insights from

in-situ nanoindentation and X-ray diffraction studies

A. Zaborowska, L. Kurpaska, M. Zielinski, E. Wyszkowska, J.E. Oliver, J. O’Connell,
J.H. Neethling, F. Di Fonzo, R. Diduszko, 1. Jozwik, M. Frelek-Kozak, J. Jagielski

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2025.01.134

Czwarta publikacja, zamykajaca cykl prac sktadajacych si¢ na niniejsza rozprawe, porusza
nowg problematyke badawcza. W odrdznieniu od wezesniejszych publikacji koncentrujacych
si¢ na wplywie defektowania radiacyjnego na materiat, glbwnym przedmiotem analizy tym

razem staje si¢ efekt dziatania temperatury.

W ramach pracy przeprowadzono badania nanoindentacji in situ w podwyzszonych
temperaturach, ktore pozwolily zarejestrowaé biezaca odpowiedz mechaniczng materialu na
bodziec temperaturowy. Uzyskane wyniki potwierdzity, ze w warunkach odpowiadajacych
przewidywanej temperaturze pracy w reaktorze LFR (maksymalnie 600 °C) system amorficzna
powloka—podtoze zachowuje mechaniczng kompatybilnos¢. Konkretnie, w rozpatrywanym
zakresie temperatur zdolno$¢ do odksztalcen plastycznych powloki ros$nie wraz z ze wzrostem
temperatury. Uzyskane wyniki pozostaja w zgodzie z opublikowanymi w czasopi$mie Science
przetomowymi danymi [3] sugerujacymi zjawisko wystepowania odksztatcenia plastycznego

w amorficznym tlenku glinu.

Zastosowanie techniki dyfrakcji rentgenowskiej in situ w podwyzszonych temperaturach (HT-
XRD) umozliwito z kolei $ledzenie ewolucji fazowej materialu w czasie. Wykazano, ze
aktywowane termicznie przejscie fazy amorficznej w fazg krystaliczng zachodzi w
temperaturze okoto 700 °C, a wiec powyzej przewidywanych warunkow pracy w technologii
reaktorow LFR. Dodatkowo =zidentyfikowano kolejne metastabilne formy przej$ciowe,
prowadzace ostatecznie do termodynamicznie stabilnej fazy a-Al,Os, ktora tworzy si¢ w

temperaturze powyzej 950 °C.

Uzyskane wyniki zostaly poddane krytycznej analizie, z uwzglednieniem mozliwych
mechanizméw odpowiedzialnych za obserwowane zjawiska. Zwrdécono uwage, ze z
perspektywy dilugoterminowej stabilno$ci powlok stosowanych w Srodowisku reaktora
jadrowego, kontrola przemian fazowych ma kluczowe znaczenie. Zwrdcono uwage na

potencjalne zagrozenia zwigzane z zastosowaniem materialu w stanie amorficznym, w
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przypadku, ktorego zachowanie dlugoterminowej stabilnosci strukturalnej moze by¢ trudne do

zagwarantowania.

Z punktu widzenia autora, publikacja ta stanowi najwazniejszy element calego cyklu —
nie tylko ze wzgledu na nowatorski charakter otrzymanych danych i zastosowanych
technik badawczych, ale takze ze wzgledu na konsekwencje aplikacyjne plyngce z

wyciagnietych wnioskow.
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6. Podsumowanie i wnioski

Podsumowujac, zakres przeprowadzonych w ramach niniejszej rozprawy badan obejmowat
ocene wplywu okreslonych czynnikow — temperatury oraz defektowania radiacyjnego —
odwzorowujgcych  $srodowisko eksploatacyjne elementow  konstrukcyjnych reaktora
jadrowego, na wilasciwosci cienkich amorficznych powlok Al.Os wytworzonych technika
osadzania za pomocg lasera impulsowego. Przeprowadzona analiza miata na celu lepsze
poznanie zagadnien zwigzanych z odpornos$cig materialu na degradacje, warunkujacg trwatosé
systemu w docelowych warunkach pracy. Przeprowadzone badania byly czgécig projektu
GEMMA realizowanego w ramach Programu Ramowego Horyzont Europa, w ktérym jednym
z zadan bylo opracowanie strategii ochronnych dla stali dedykowanych zastosowaniom w
reaktorach jadrowych. Rozprawa opiera si¢ na wynikach badan zaprezentowanych w czterech

publikacji naukowych [5,8-10].

Uwaza sig, ze analizowany material wykazuje najbardziej obiecujace wlasciwosci w kontekscie
zastosowania jako warstwa ochronna koszulek paliwowych w reaktorze typu LFR, dla ktorych
obecnie nie istniejg materialy w peini odporne na intensywna korozj¢ w §rodowisku cieklego
otowiu. Warunki eksploatacyjne dla takich elementow obejmuja temperature robocza do 550
°C (lokalnie do 600 °C), poziom uszkodzen radiacyjnych rzedu 100 dpa, czas przebywania w

rdzeniu wynoszacy 5 lat oraz prace w kontakcie z cieklym otowiem.

Na podstawie przeprowadzonych badan wptywu defektowania strumieniem jondéw na
wilasciwosci badanego materiatu stwierdzono, ze w temperaturze pokojowej w petnym zakresie
testowanych dawek (do 50 dpa), materiat zachowuje si¢ stabilnie — zaréwno pod katem
strukturalnym jak i mechanicznym. Wykazang odpornos¢ materiatu na procesy degradacyjne
przypisuje si¢ amorficznej strukturze powtloki. Brak uporzadkowanej sieci krystalicznej
eliminuje wystepowanie charakterystycznych dla materiatow krystalicznych mechanizméw
degradacji opartych o powstawanie defektow punktowych [43,57]. W konsekwencji
amorficzna powtoka cechuje si¢ ograniczong zdolnos$cia do lokalnej akumulacji uszkodzen, co

przektada si¢ na jej wysoka odporno$é na defektowanie.

Zauwazono jednak, ze stan amorficzny jest stanem metastabilnym, co oznacza, ze odpowiedni
bodziec energetyczny moze wytraci¢ materiat z tego stanu, inicjujac proces krystalizacji i
przebudowe struktury. W takim przypadku utracone zostaja pierwotne wtasno$ci materiatu. W

analizowanym systemie zmiana moze obja¢ na przyktad wynikajacg z nieuporzadkowanej
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struktury odpornosc¢ na defektowanie, ale rowniez plastycznosé. Wiadomo, bowiem, ze stabilna
krystaliczna forma a-Al,O3 charakteryzuje si¢ typowa dla ceramiki kruchoscia, niepozadang w
kontekscie zastosowan eksploatacyjnych. Bodzcem energetycznym zdolnym do destabilizacji
struktury moze by¢ zarowno energia dostarczana przez promieniowanie (takie jak strumien
jonéw lub promieniowanie neutronowe), jak i podwyzszona temperatura, badz synergiczne
oddziatywanie obu tych czynnikow (wtedy proces zachodzi szybciej oraz jest inicjowany w

nizszej temperaturze i przy nizszym poziomie zniszczen) [112].

W kontek$cie uzyskanych wynikow, potwierdzajacych wysokg stabilno$¢ strukturalng
materiatu w warunkach defektowania strumieniem jonow w temperaturze pokojowej, kolejnym
naturalnym krokiem badawczym byta analiza wplywu czynnika temperaturowego na
wlasciwosci badanego systemu. Uzyskane dane wykazaty, ze w warunkach temperaturowych
odpowiadajacych przewidywanej eksploatacji reaktorow LFR system amorficzna powtoka —
podtoze utrzymuje mechaniczng kompatybilno$¢. Zaobserwowany spadek twardosci oraz
wzrost plastycznos$ci amorficznej powltoki wraz z temperatura przypisano intensyfikacji
mechanizmu reorganizacji wigzan (ang. bond switching) [3]. Bond switching to mechanizm
plastycznego odksztatcenia charakterystyczny dla materiatéw niekrystalicznych, polegajacy na
lokalnej reorganizacji sieci wigzan atomowych (zamiana miejscami sgsiadujagcych atomow i
rotacja wigzan) bez zmiany liczby koordynacyjnej oraz gestos$ci materiatu. Z punktu widzenia
zastosowania, wzrost plastycznosci wraz z temperaturg nalezy uzna¢ za zjawisko korzystne,
poniewaz umozliwia skuteczniejsze przenoszenie obcigzen mechanicznych 1 zmniejsza ryzyko

kruchego pegkania powtoki w warunkach wysokotemperaturowej eksploatacji.

Realizacja eksperymentow w wysokiej temperaturze pozwolita réwniez na szczegdtowe
zbadanie przebiegu przemian fazowych oraz okreslenie progu inicjacji krystalizacji pierwotnie
amorficznego stanu. Wykazano, ze przejscie od struktury amorficznej do krystalicznej
nastepuje w temperaturze okoto 700 °C (po ok 17 h oddziatywania ww. temperatury), a wiec
powyzej zakladanych warunkoéw pracy reaktorow typu LFR. Dodatkowo zaobserwowano
obecnos¢ przejsciowych metastabilnych faz, prowadzacych ostatecznie do wytworzenia

stabilnej termodynamicznie fazy a-Al,Os; w temperaturach przekraczajacych 950 °C.

Zauwazono, ze w Swietle uzyskanych wynikow szczegdlnego znaczenia nabiera zagadnienie
kontroli przemian fazowych w amorficznych powlokach tlenku glinu. Potencjalna ewolucja
struktury w podwyzszonych temperaturach moze, bowiem istotnie wptywac¢ na zachowanie

materialu w czasie eksploatacji. Pomimo, ze przeprowadzone badania wykazaly, iz ani
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promieniowanie, ani sama ekspozycja na wysoka temperaturg — rozpatrywane oddzielnie w
zakresie wartosci przewidzianych dla konstrukcji reaktora LFR — nie prowadza do
krystalizacji powtloki, to jednak dostepne dane literaturowe sugeruja, ze synergiczne
oddziatywanie obu tych czynnikéw moze skutkowaé utratg amorficznosci [87,112]. Nalezy
zauwazyC, ze Wyznaczona temperatura inicjacji krystalizacji jest niewiele wyzsza od
temperatur przewidywanych przez projekt reaktora LFR, a dodatkowy bodziec energetyczny w
postaci intensywnego promieniowania moze znaczaco przyspieszy¢ proces utraty amorficznej
struktury, tzn. spowodowac obnizenie temperatury, w ktorej nastepuje inicjacja procesu

krystalizacji.

W zwiazku z tym zarzadzanie stabilno$cig strukturalng staje si¢ kluczowym wyzwaniem.
Jednym z obiecujacych kierunkow badawczych w tym obszarze jest stabilizacja amorficznej
struktury poprzez odpowiednie domieszkowanie, polegajace na wprowadzeniu do materiatu
wybranych pierwiastkow hamujacych inicjacje krystalizacji. Dotychczasowe badania wskazuja
[113-116], ze takie podejscie moze skutecznie zwigkszy¢ stabilno$¢ termiczng materiatu, a
dalsze rozwijanie tej strategii uznaje si¢ za jedno z perspektywicznych rozwigzan w kontekscie

zastosowan wysokotemperaturowych.

Wartoscig dodang przeprowadzonych badan jest wskazanie, ze wysokotemperaturowe testy
moga skutecznie wspiera¢ proces rozumienia zachowania materialdw w warunkach zblizonych
do rzeczywistej pracy, co z kolei stanowi wazny element przy projektowaniu systemow
przeznaczonych do pracy w wysokich temperaturach. Wyniki uzyskane w ramach tej pracy
mogg stanowi¢ punkt wyjscia dla dalszych badan nad udoskonalaniem cienkich powlok Al,05

poprzez stabilizacje struktury za pomoca odpowiednio dobranych domieszek pierwiastkow.
Podsumowujac analize¢, warto wyrdzni¢ nastgpujace kluczowe wnioski:

e Badane powloki wykazuja wysoka odporno$¢ (w analizowanym zakresie dawek —
peing) na defektowanie strumieniem jonéw w temperaturze pokojowe;j.

e Zdolno$¢ amorficznej powtoki do odksztatcenia plastycznego zwieksza sie¢ wraz ze
wzrostem temperatury.

e Material nie jest stabilny termicznie — inicjacja krystalizacji nastgpuje w temperaturze
okoto 700 °C, a dalszy wzrost temperatury prowadzi do kolejnych przemian fazowych,

ostatecznie dazacych do wytworzenia stabilnej termodynamicznie fazy a-Al2Os.
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e Techniki pomiarowe umozliwiajace badania w warunkach podwyzszonej temperatury
stanowig skuteczne narzedzie w charakteryzacji materialbw dedykowanych

zastosowaniom wysokotemperaturowym.

Przypomnijmy, ze gtowna hipoteza niniejszej rozprawy zaktadata, iz cienkie amorficzne
powloki tlenku glinu (Al,O3) osadzone metodg PLD beda wykazywac strukturalng i
mechaniczng stabilnos¢ w szerokim zakresie warunkow eksploatacyjnych typowych dla
srodowiska pracy koszulek paliwowych w reaktorze typu LFR. Czesciowe potwierdzenie
hipotezy uzyskano w odniesieniu do wptywu promieniowania, jednak stabilno$¢ w warunkach
termicznych okazata si¢ ograniczona. W kontekscie przeprowadzonych analiz, zdaniem autora,
zidentyfikowane ograniczenia wykluczaja mozliwo$¢  bezposredniego  wdrozenia

proponowanego rozwigzania materialowego (w obecnym ksztalcie).

Na koniec warto podkresli¢, Ze potencjalne zastosowania opracowywanych powlok nie
ograniczajg si¢ wytacznie do sektora jadrowego. Dzigki swoim wilasciwosciom, takim jak
odpornos$¢ na korozj¢ oraz wysoka temperature (uwzgledniajac zidentyfikowane ograniczenia),
moga one znalez¢é zastosowanie rOwniez w innych wymagajacych S$rodowiskach
eksploatacyjnych — na przyktad w magazynach energii opartych o stopione sole, ktorych
rozw0j rowniez jest ograniczony ze wzgledu na brak odpowiednich materialow
konstrukcyjnych odpornych na to sSrodowisko korozyjne lub w szerokorozumianym przemysle

chemicznym.
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7. Perspektywy dalszej pracy

Zidentyfikowane ograniczenia otwieraja pole do dalszych analiz w zakresie ukierunkowanej
optymalizacji wlasciwosci powtok. W tym zakresie coraz wigksze zainteresowanie budzi
koncepcja domieszkowania — celowego wprowadzania wybranych pierwiastkow
stabilizujacych strukture amorficzng. Z dotychczasowych badan wynika, ze odpowiednio
zaprojektowane domieszkowanie moze skutecznie opdzniac inicjacje krystalizacji [113-116].
W literaturze temat ten zostal poruszony m.in. w pracy [114], gdzie w procesie napylania
magnetronowego amorficznych powtok Al,Os wprowadzono do struktury domieszki Si, co
spowodowato znaczng poprawa stabilno$ci termicznej wytwarzanego materiatu. Tym samym
kierunek ten wydaje si¢ szczegblnie obiecujacy w kontekscie dalszego rozwoju technologii.
Projektowanie i optymalizacja procesOw wytwarzania amorficznych powlok tlenku glinu
stabilizowanych domieszkami bg¢dzie w najblizszych latach istotnym wyzwaniem badawczym

o duzym znaczeniu aplikacyjnym.

Poprawa stabilnos$ci termicznej powtok Al,O3 otrzymywanych metoda PLD stanowi jeden z
priorytetow europejskiego projektu INNUMAT (INnovative strUctural MATerials for fission
and fusion), zainicjowanego w 2023 roku. Opracowywane modyfikacje (udzial i rodzaj
domieszek) zostaty zaprojektowane w taki sposob, aby nie wptywaé na doskonalg odpornosé
korozyjng materialu w $rodowisku cieklego otowiu, a takze nie zwigkszac¢ przekroju czynnego
na neutrony. Wstgpne wyniki wskazuja, ze modyfikacja skladu moze istotnie podnies$¢
stabilno$¢ fazowa powloki w warunkach temperatury oraz promieniowania, co znalazto
odzwierciedlenie we wniosku patentowym. Rok 2022 przynidst rowniez powstanie startupu X-
nano [117] wukierunkowanego na transfer opracowanej technologii do zastosowan
komercyjnych oraz dynamiczny rozwdj firmy Newcleo [33], ktora obecnie jest jednym z

liderow w komercyjnym rozwoju materialow dla technologii LFR.

Kazda nowa propozycja wymaga jednak kompleksowej charakteryzacji, obejmujace; m.in.
badania korozyjne, testy mechaniczne, ocen¢ adhezji, a takze analiz¢ odpornos$ci na
napromienianie i wysokg temperature. Zakres tych prac badawczych jest planowany w ramach
kontynuacji badan, stanowigc zarazem naturalne rozwini¢cie niniejszej rozprawy. Aktualnie w
tej tematyce przygotowywany jest jeszcze jeden projekt europejski, ktorego celem bedzie
przeprowadzenie szczegétowych badan mechanicznych i strukturalnych in-Situ w wysokiej

temperaturze. O finansowanie tego projektu w ramach europejskiej platformy CONNECT-NM,

85



zespot NCBJ bedzie ubiegac si¢ wspdlnie z innymi partnerami naukowymi np. z wspomnianym

juz zespotem X-nano (projekt ICE-COLD).

Nalezy zaznaczy¢, ze wiarygodna ocena wlasciwosci mechanicznych powtok (nie tylko tych
na bazie tlenku glinu, ale szerzej, wszystkich powtok stosowanych w przemysle) pozostaje
duzym wyzwaniem badawczym. W najblizszych latach autor rozprawy zamierza kontynuowaé
wysitki zwigzane z rozwojem infrastruktury badawczej oraz implementacja zaawansowanych
technik badawczych stuzacych do charakteryzacji cienkich powtok ochronnych, z
uwzglednieniem warunkéw wysokiej temperatury. W najwiekszym stopniu nacisk zostanie
potozony na badania wytrzymatosci w skali mikro ($Sciskanie oraz rozcigganie) [103]. Probki
do takich badan tzw. pilary (ksztatt stupka), wycinane za pomocg zogniskowanej wigzki jonow
FIB (z ang. Focused lon Beam), poddawane sa obcigzeniu za pomocg precyzyjnych
manipulatorow w komorze mikroskopu typu SEM. Dzieki polaczeniu mechanicznego
obcigzania z rejestracja obrazu w SEM mozliwa jest nie tylko analiza krzywych naprezenie—
odksztalcenie, ale takze identyfikacja dominujacych mechanizméw deformacji. Innym
rodzajem badania majacym na celu oceng wptywu powlok na wiasciwosci mechaniczne
systemu moze by¢ standardowe rozcigganie, ale wykorzystujace zminiaturyzowane probki np.
typu SS-J3 [118] ktore wezesniej zostaty pokryte powtoka. Wyzwaniem w tej drugiej metodzie
pozostaje analiza wynikow a w szczegélno$ci wyekstrahowanie wptywu powloki na
wlasciwo$ci materiatu. Wspomniane kierunki rozwoju otwieraja droge NCBJ do dalszej

wspbtpracy z wiodgcymi w tym obszarze jednostkami naukowymi na catym Swiecie.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

In terms of nuclear applications, ceramics are seen as a particularly promising class of materials due to their
chemical inertness and relatively high radiation resistance. However, since ceramics exhibit high brittleness at
low homologous temperatures, the application of monolithic ceramics as structural components of nuclear
power plants is rather limited. On the other hand, deposition of ceramic coatings on a metallic substrate may
result in an excellent combination of mechanical, corrosion and radiation properties (especially at high tem-
perature). In this work, Al,0, coatings deposited by Pulsed Laser Deposition (PLD) on 316L SS substrate at room
temperature were investigated. In order to simulate the influence of neutrons, alumina-coated and 316L SS
samples were irradiated at room temperature with 250 keV Au® and 150 keV Fe?* ions, respectively. The
influence of ion irradiation on nanomechanical properties of the studied materials was investigated by means of
1 ind ion (NI) techniq Based on the d results, hanical properties as a function of
radiation damage level were determined and linked to the results of Grazing Incidence X-Ray Diffraction
(GIXRD) analysis and other structural data available in the literature. Irradiation-induced softening and hard-
ening were observed, respectively, in the alumina coating and 316L SS. Reported differences, which are induced

Keywords:
Nanoindentation

Ton irradiation
Nanoceramic coating
Alumina

Stainless steel

by the irradiation effects, are considered to be due to the different microstructures of the pristine materials.

1. Introduction

Generation IV nuclear reactors have many advantages over cur-
rently operated reactors and are foreseen to help to meet the world's
future energy needs. Aforesaid advantages include improvements in
four broad areas: (i) sustainability, (ii) economics, (iii) safety and re-
liability and (iv) proliferation resistance and physical protection [1].
Among Generation IV fast reactor systems, Lead-Cooled Fast Reactor
(LFR) is considered to be one of the most promising technologies [1].
One of the issues associated with its deployment (and the deployment of
other technologies, too) is the lack of sufficiently reliable materials
capable of withstanding extremely harsh operating conditions, parti-
cularly for core components. These conditions, determined by design,
include high temperatures, intense neutron radiation field and contact
with highly corrosive non-aqueous coolant. For example, several groups

Abbreviations: PLD, pulsed laser deposition; HLM, heavy liquid metal
* Corresponding author.
E-mail address: agata.zaborowska@ncbj.gov.pl (A. Zaborowska).
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[1-3] pointed out that fuel cladding under nominal operating condi-
tions in ALFRED (Advanced Lead-cooled Fast Reactor European De-
monstrator) and ELFR (European Lead-cooled Fast Reactor) will be
exposed to temperatures reaching 550 °C, whereas neutron fields will
cause clad damage up to 100-200 dpa.

The majority of materials selected for components of ALFRED and
ELFR are austenitic steels (AISI316L and 15-15Ti) [1,2]. Specifically,
15-15Ti SS and T91 (ferritic/martensitic steel) were selected for the fuel
cladding in ALFRED and ELFR, respectively [2]. However, it is well
known that the dominant steel elements (like Fe, Cr or Ni) in liquid lead
are highly susceptible to the dissolution effect [1,2]. Therefore, direct
contact between liquid lead and steel components must be prevented
during the whole operation cycle of the component. The common
corrosion mitigation strategy for the considered steels consists in the
controlled addition of oxygen to the liquid metal, to cause the in-situ
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formation of an oxide scale during operation [2]. However, it has been
shown that for 316L SS at temperatures above approx. 480 °C, this
protection method becomes ineffective [2]. Likewise 15-15Ti steel,
despite oxide formation, is expected to suffer from dissolution during
long-term operation at 550 °C in Pb [2]. At the same time, the T91 f/m
steel is resistant to dissolution attack in foreseen operating conditions,
but in turn oxidation (resulting in a reduction of heat conductivity)
becomes a major problem [2]. Hence, for fuel cladding in LFR an al-
ternative approach to protect against HLM corrosion is required.

A very promising solution is the use of ceramic coatings, most of
which are practically insoluble in liquid lead and lead alloys. Among
others, the Istituto Italiano di Tecnologia (IIT) has developed thin
alumina coatings deposited by PLD technique. In [4], authors have
shown that Al,03-coated 15-15Ti steel samples exposed to LFR relevant
corrosion conditions (i.e. 550 °C, 10 ~® wt% oxygen) during 1000 h and
4000 h (for ion-irradiated and pristine samples, respectively) do not
interact with liquid lead. In addition to that, further research of this
group has shown that the PLD-grown alumina coating is characterized
by a number of other excellent features, namely: (i) uniform, fully dense
and compact structure [4-8]; (ii) electrical insulating properties [6];
(iii) unusual combination of metal-like mechanical properties (Young's
modulus E = 195 + 9 GPa, v = 0.29 =+ 0.02) and ceramic hardness
(H = 10 * 1 GPa) [5]; (iv) great wear resistance (0.051 value of H/E
ratio is comparable with the ratios of superhard nanocomposite coat-
ings dedicated to tribological applications) [5]; (v) strong interfacial
bonding between coating and substrate [4,5]; (vi) resistance to thermal
cycling [4]; (vii) high hydrogen and deuterium permeation reduction
factors (PRFs) which are close to 10° at 650 °C (even after electron
irradiation) [6,7]; (viii) excellent behavior under ion radiation (up to
450 dpa) [4,9,10].

The determination of the radiation resistance of materials dedicated
to nuclear applications is one of the crucial issues. Only few works in
the literature have investigated the radiation endurance in PLD-grown
Al O; Previously published data [9,10] suggest that irradiation induces
full crystallization of the as-deposited structure (consisting of amor-
phous matrix and y-Al,03 nanocrystalline domains) which is followed
by grain growth. Crystallization results in a prominent hardness in-
crease. Subsequent grain growth induces softening of the material,
thereby partially reducing the initial hardness increase. To summarize,
the phenomena here reported result in a general hardening, due to
appearance of crystalline phases (in comparison to the virgin spe-
cimen).

Traditionally, radiation effects studies consist in material irradiation
in nuclear test reactors and subsequent characterization of irradiated
samples. However, this procedure is associated with extraordinarily
high costs and long exposure times (radiation damage rate in test re-
actors does not exceed 20 dpa/year) [11]. Furthermore, as expected,
samples become activated after being kept in the core, and hence access
to special facilities (i.e. hot cells) and compliance with strict radioactive
material handling regulations are required. This involves additional
costs. Consequently, methods of simulating neutron irradiation damage
in materials have been developed in recent decades. Among them, the
best-developed, widely and successfully applied technique is ion irra-
diation. Utilization of ions brings a number of benefits compared to
neutron radiation, namely: cost reduction, shorter time needed to
modify the materials (damage rates can reach up to 10 times that of
the reactor), no or negligible activation of samples, and better control of
irradiation conditions [11-14].

Due to the limited available data concerning radiation response of
the discussed coating and of amorphous ceramics in general, further
systematic studies on the behavior of PLD-grown Al,05 under irradia-
tion are highly desired. Furthermore, in the planned operating en-
vironment, neutrons will penetrate material significantly below the thin
coating. Thus, the evaluation of irradiation resistance of the substrate
and the interface between coating and substrate is equally indis-
pensable. There are numerous published reports on the microstructural
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evolution of 300 series stainless steels subjected to ion irradiation. On
the other hand, according to our knowledge, only few works [15-17]
were focused on the assessment of the evolution of mechanical prop-
erties of stainless steels exposed to ion irradiation. Such deficiencies
relate in particular to comprehensive investigations, over a wide range
of doses, including high levels of damage.

In spite of the many advantages, using ion irradiation as a surrogate
for neutron radiations does have some serious drawbacks. One of these
is the very limited volume of the affected material. The thickness of the
layer penetrated by ions (which depends on the material and the nature
and energy of selected ions) usually does not exceed a hundreds of
nanometers [18]. For this reason, conventional methods of determi-
nation of mechanical properties in the case of ion irradiated materials
are clearly inapplicable. Therefore, the use of other (predominantly
challenging) methods to reliably extract mechanical properties from
such small volumes is required. One of such methods designed for the
investigation of small or/and thin samples, layers and coatings is na-
noindentation. Over the past three decades nanoindentation became a
viable and widely used non-destructive technique [19,20]. There have
been a number of studies [16,17,21-24] successfully using the combi-
nation of described techniques (ion irradiation and nanoindentation) as
a means to evaluate the influence of neutron irradiation on mechanical
properties of various materials.

For this reason, in this study, the influence of ion irradiation on
nanomechanical properties of thin alumina coatings deposited by PLD
at RT on 316L SS and bulk 316L SS was investigated. Afterwards, ob-
tained nanomechanical characteristics of the materials were critically
compared with the available structural data. It is believed that the
obtained results will contribute to the current knowledge related to the
materials foreseen as structural components in future advanced nuclear
reactors.

2. Materials and methods
2.1. Materials preparation

Steel samples (10 X 10 mm) were cut by means of WEDM (Wire
Electrical Discharge Machining) from an annealed sheet with a thick-
ness of 0.9 mm provided by Goodfellow. After cutting, samples were
polished by using SiC abrasive grinding papers (grit size up to 1200),
liquid diamond suspensions (with grain sizes 9 ym, 6 pm and 3 pm) and
a finally colloidal silica suspension (0,06 pm grain size). As the success
of nanoindentation investigations of thin layers depends to a large ex-
tend from the quality of the surface, particular attention was paid to
obtain flat and smooth sample. Half of the samples prepared in this way
were used as substrates for alumina coatings. Thin coatings were grown
by PLD technique at room temperature. Details of the deposition pro-
cess can be found elsewhere [5]. Surface roughness of materials was
evaluated using Hommelwarke LV-50 device. One SS sample and one
alumina-coated sample were selected. Five measurements on 0,5 mm
distance on each sample were performed. The average roughness values
R, of the alumina and steel samples were 15 and 10 nm, respectively.
Since ion irradiation can modify the surface roughness, measurements
were repeated after the implantation process. The average roughness
values R, of the alumina-coated and steel samples after ion-irradiation
up to 50 dpa were 20 and 10 nm, respectively. It is worth mentioning
that the resolution of the device is ~10 nm, so either the sputtering
effect does not play a role at this energy, or is well below the instru-
mental resolution.

2.2. lon irradiation

2.2.1. 316L SS

The as-prepared bulk samples of 316L SS were irradiated at room
temperature with 150 keV Fe?* ions. The use of self-ion irradiation
allowed to eliminate the effect of impurity. Ion beam current density
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was limited to 100 nA/cm? to minimize heating of the samples. During
irradiation, the pressure in irradiation chamber was kept ~10~° mbar.

2.2.2. Aly0;3 coating on 316L SS

The as-deposited Al,O5 coated samples on 316L SS were irradiated
at room temperature with 250 keV Au™ ions. The type and energy of
ions were selected so that the microstructural evolution under ion ir-
radiation is comparable to structure modifications induced by neutron
irradiation. Other studies [10,25] have shown that in order to simulate
neutron damage in oxide ceramics, ions characterized by low ENSP
(electronic-to-nuclear stopping) ratio should be used. The calculated
ENSP ratio in fast fission reactor is around 4 [10,25]. In addition, a low
absolute electronic energy loss component (preferably below
9.5 = 1.5 keV/nm) is desirable [10,26-28]. This is related to the high
sensitivity of ceramic insulators to ionizing radiation. For the given
irradiation conditions, the maximum ionizing component of the irra-
diation spectrum is below 2,5 keV/nm, while the ENSP ratio through
the irradiation depth is below 1,5. Implantations were performed using
an ion implanter equipped with an arc discharge plasma ion source
with internal evaporator. In order to avoid significant heating of the
samples during the irradiation, ion current density was kept below
100 nA/cm?. The pressure inside the target chamber was ~10~° mbar
during the irradiation.

2.2.3. SRIM calculations

For both alumina-coated and steel samples, irradiation fluences
were chosen so that they correspond to damage levels of about 0,5; 1; 3;
5; 10; 25 and 50 dpa. The nominal displacement damages were taken at
their peak damages. The damage profiles (Fig. 1) were obtained by
using SRIM (The Stopping and Range of lons in Matter) software. The
radiation damage ranges were calculated to be 180 and 60 nm for steel
and alumina-coated samples, respectively.

2.3. SEM

Scanning Electron Microscopy (SEM) observations were performed
using Hitachi SU8230, Zeiss Auriga 60 and Zeiss EVO systems. The
alumina-coated samples were examined for surface morphology and
thickness of the layer, while the steel samples were etched and micro-
structure was observed. The alumina-coated samples chosen for surface
observations prior the testing were covered with a thin layer of con-
ductive material (chromium).

2.4. Grazing incidence X-ray diffraction (GIXRD)

GIXRD method was used to study the phase stability of PLD-grown
alumina coating under ion-irradiation. X-ray diffraction measurements
were carried out with Cu-Ka radiation (A 15,418 1"\) by Rigaku
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SmartLab X-ray diffractometer. The X-ray tube was operated at 40 kV
and 30 mA. The diffraction patterns were collected in parallel beam
(PB) mode with an incidence angle a of 0,5° and in the range from 20°
to 80° of 26 angle. Phase analysis was carried out using the Rigaku
PDXL program and the ICDD database PDF4 + 2018. The mean pe-
netration depth t was calculated based on the equation [29]:

—In(1 — Gy)
13 N
Ko t e

where 7, and G, correspond to the fraction of the radiation absorbed.
Here G, is defined as G, = 1-1/10 = 0,9.

For the selected measurement parameters, the mean penetration
depth in alumina was estimated to be about 2 pm. Therefore, given the
thickness of the investigated coating and the depth of the ion-modified
layer, a signal contribution from steel substrate and unmodified coating
volume is expected. Nevertheless, in the event of phase transition, the
differences between virgin and irradiated samples would be visible.

T

2.5. Nanoindentation

The goal of the nanomechanical tests was to evaluate the influence
of ion irradiation on mechanical properties of studied materials. Both
materials in eight states (virgin and ion irradiated to damage levels of
0,5; 1; 3; 5; 10; 25 and 50 dpa) were tested. Studies were performed by
using NanoTest Vantage System provided by Micro Materials Ltd.
(MML). Measurements were done at room temperature with a diamond
Berkovich indenter using load-controlled mode in line type experiment,
with 10 forces (in the range from 0,2 to 4 mN and 20 mN for 316L SS
and alumina-coated samples, respectively). Each indentation was re-
peated 15 times, with an interval of 50 pm. Before performing the main
measurements, in order to minimize errors related to imperfect shape of
the indenter, for each depth, the diamond area function (DAF) was
determined using fuzed-silica as a reference. Hardness (H) and reduced
Young's modulus (E,) were calculated from the unloading data, ac-
cording to the Oliver and Pharr model [30]. To convert reduced Young's
modulus to Young's modulus, Poisson ratios of 0,27 [31] and 0,29 [5]
were taken for 316L SS and Al,O5 coating, respectively. For presenta-
tion purposes, all recorded load-displacement curves set out in this
paper were fitted by using MML software.

In order to conduct nanoindentation research in a reliable manner,
it is essential to follow the best-practice guidelines. The general rule
adopted from the literature states that the indenter penetration depth in
nanoindentation test shall be within 10-20% of the thickness of the
measured layer [18,23]. However, this value depends from the yield
strength of the material [32] and can be equal even to 40-50% of the
penetration depth [12,33,34]. This should ensure that the recorded
response comes only from the measured layer. However, in case of

AlLOs coating

(b) g0
—#— Damage distribution for fuence 8,2E15 ions/eny (50 dpa) 3
—4—lon implantation profie for Au® 5x10
50 P
&
4x10°
40 * é
L 5 S
8 304 3x10 =
204 +2x10° §
A
10 % 1x10°
0 y T $~‘ 0
0 20 40 60 80 100

Target depth (nm)

Fig. 1. Simulated irradiation damage (in dpa) as a function of target depth for: (a) 150 keV Fe** jons in 316L SS; (b) 250 keV Au™ ions in Al,05 coating (1 pm

thickness).
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nanoindentation studies of irradiated layers this limitation often leads
to penetration depths of several nanometers and thus to high mea-
surements errors. For this reason, in certain cases the above limit is
exceeded. In such cases, the aim is to ensure that nanoindentation
meets two criteria: (i) the indents are as deep as possible to minimize
the indentation size effect (ISE), the impact of surface roughness, as
well as the impact of indenter tip shape imperfection; and (ii) the in-
dents are as shallow as possible to reduce the signal from the un-
modified volume of the material [18]. This approach requires pre-
liminary nanoindentation tests over a wide range of indentation depths.
Based on the performed studies, the optimal indentation depth and
force were selected. It should be noted that in case of exceeding of
described percent limit, plastic zone associated to the indentation is not
contained entirely within the tested layer. Therefore, some contribution
from the substrate may appear. For this reason, obtained mechanical
results are somewhat affected and a very careful data interpretation is
required. It is advisable that measurements carried out in this way are
used for comparative research rather than for determining the actual
properties of the tested materials. There are also some alternative
methods which rely on mathematical modeling of the film-substrate
systems and enable extraction of the film-only hardness value [35].

3. Results and discussion
3.1. SEM

The microstructure of 316L SS consisting of fine austenitic grains is
shown in Fig. 2a. Fig. 2b presents the cross-section of the investigated
Al,05 coating. Fig. 2¢ and d show the surface morphology of virgin and
ion-irradiated coating. The thickness of the as-deposited coating was
estimated based on the cross-sectional view as equal to ~1 pm. No
cracks or delamination on the interface between coating and substrate
were observed. The coating is uniform and fully dense, its surface is
smooth (as mentioned in Section 2.1, the average roughness value R, of
the as-deposited alumina is 15 nm) and free of discontinuities.

Observations are consistent with [4-6] and confirm that PLD pro-
cess is fairly mature and characterized by high reproducible results. No
significant differences are observed between virgin and ion-modified
surface.
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Fig. 3. GIXRD patterns of virgin and ion-irradiated alumina-coated sample.

3.2. Grazing incidence X-ray diffraction (GIXRD)

Fig. 3 presents GI XRD results of alumina coating recorded on the
specimens in virgin state and after ion-irradiation to maximum dose (50
dpa). One can notice that in the diffraction patterns only peaks of
austenitic steel are present. This indicates that both the as-deposited
and ion-irradiated coatings are mainly amorphous (i.e. the volume
fraction of crystalline nanodomains — assuming their existence - is too
low to be recognized by GIXRD). The spectrum gathered from the virgin
sample is consistent with the work of Garcia Ferré et al. [10].

Obtained results clearly suggest that phase composition of the
coating subjected to even high ion-irradiation like 50 dpa at RT remains
stable. Therefore, one can conclude that the alumina coating deposited
by PLD technique remains amorphous even in the wide range of da-
mage, at least for the room temperature tests.

3.3. Nanoindentation

3.3.1. 316L
Fig. 4 compares the indentation depth dependence of nanohardness

Fig. 2. SEM images of: (a) etched 316L SS surface; as-deposited PLD-grown Al,0; coating on 316L SS: (b) cross-section, (c) surface; (d) surface of PLD-grown Al,05

coating after ion-irradiation (50 dpa).
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Fig. 4. Nanohardness of virgin and irradiated up to 50 dpa 316L SS plotted
versus the plastic indentation depth. The gray line is the dose profile calculated
by SRIM.

of 316L SS before and after irradiation (up to 50 dpa). Each point re-
presents an average value of at least 10 indents performed at a certain
force (starting from the left side of the Fig. 4, single points correspond
respectively to forces of 0,2; 0,3; 0,4; 0,5; 0,7; 1; 1,5; 2; 3 and 4 mN). It
is clear, that the hardness of the ion-modified sample is much higher
than that of the pristine material across the whole range of forces.

One can see that the depth profile of the virgin sample shows well-
known indentation size effect (ISE), wherein the hardness increases
with decreasing indentation depth. This phenomenon can be observed
in the whole indentation depths. The most widely used explanation of
ISE is included in Nix-Gao model [36], which assumes that ISE is caused
by the creation of geometrically necessary dislocations. It is particularly
pronounced for sub-micrometer indentation depths, typically used to
investigate ion-irradiated layers. Additionally, slightly lower values of
hardness recorded at forces in the range 0,2 to 0,4 mN compared to the
hardness recorded under force 0,5 mN can be observed. This is most
likely associated with surface conditions like roughness. The indenta-
tion depth profile of irradiated sample, intrinsically include three ef-
fects:

e Similarly to the hardness profile of non-irradiated material, there is
an indentation size effect (ISE), but it overlaps with two following
effects.

e Damage gradient effect (DGE) — due to non-uniform distribution of
damage induced by irradiation (see Fig. 1); the hardness initially
increases with increasing level of damage, and after reaching a
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maximum level of damage decreases.

® Softer substrate effect (SSE) — after exceeding a certain indentation
depth threshold, at which the plastic zone under the indenter tip
begins to extend into the unirradiated volume of the material,
measured values of the hardness starts to drops down.

Therefore, in the presented work overlapping of these effects should
be taken into account. In order to determine the quantitative changes
caused only by irradiation hardening, CSM (Continuous Stiffness
Measurement) technique followed by application of suitable model
[12,13,37-39] should be used. However, since presented research is
preliminary and has comparative character and, finally, all measure-
ments are affected by similar effects, this was not a concern of this
study.

The comparison of curves allowed the selection of the optimum
force to investigate the relationship between the irradiation dose and
nanohardness of studied steel. One can see that the measurements
performed at 0,3 mN load represent response of the damaged material.
The measurements correspond to approximately 40 nm and 26 nm of
plastic indentation depth for virgin and 50 dpa sample, respectively.
One should note that all indentation depths performed at 0,3 mN, re-
gardless of the material state are within approx. 20% thickness of the
irradiated layer. Thus, we assumed that the presented results represent
mainly the response of irradiated layer (no or minor influence of the
unmodified bulk material is expected).

Fig. 5a presents the nanohardness and elastic modulus of 316L SS as
a function of irradiation dose expressed in dpa. The representative L-D
curves of nanoindentation measurements are shown in Fig. 5b. As can
be seen in Fig. 5a, the hardness of 316L steel increases with increasing
level of damage, while the relationship for elastic modulus is opposite.
The average hardness of the unirradiated sample is 3,55 *= 0,17 GPa,
while for the sample irradiated up to 50 dpa, the hardness increases up
to 5,71 * 0,25 GPa. Obtained results are consistent with the in-
vestigation of T. Miura et al. [15] who reported hardness values of the
virgin 316L SS to be (depending on grain orientation) around
3,0-3,5 GPa for unirradiated and 4,7-5,2 GPa for the irradiated up 10
dpa material. In this study, the hardness after 10 dpa irradiation is
4,72 + 0,16 GPa. Observed changes in mechanical properties are the
reflection of the changes introduced by the ions into microstructure.
According to the literature [14,40], irradiation-induced hardening in
fee (face centered cubic) metals is attributed to the formation of various
defects (including defect clusters, dislocation loops, dislocation lines,
voids, bubbles and precipitates) which act as obstacles to the free
movement of dislocations. The type, size, and density of the created
defects depend, among other things, on irradiation temperature and
dose [41-43]. Previously reported results on structural investigations of
300 series austenitic steels exposed to irradiation, revealed that typical

virgin Hardness increase
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Fig. 5. (a) Nanohardness and Young's modulus versus irradiation dose for 316L SS. (b) Load versus displacement curves recorded before and after ion irradiation.

Measurements performed at 0,3 mN.
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microstructure features formed due to irradiation at temperatures
below 350 °C are nano-scale black dots (small defect clusters, con-
sidered by many as small dislocation loops) [40,42-45], network dis-
locations [40,42] and dislocation loops [40,42-45].

It is well known that irradiation hardening of austenitic steel satu-
rates at a few dpa [46-48]. This is linked to the microstructural evo-
lution. Many authors [40,43,45] reported that both the loop number
density and mean loop diameter increase up to a certain level of dpa
(depending on irradiation conditions) and eventually saturate for
higher doses. Mechanical results obtained in this study fit into this
tendency. The hardness increase is rapid for doses under 3 dpa, and
tends to saturate once this limit is achieved. The gradual hardness in-
crease recorded for material irradiated in the range of 5 to 50 dpa has
been attributed to minor microstructure alterations and to introduction
of small quantities of carbon to the material during imperfect ion ir-
radiation process. At the same time, the relatively high error in the
recorder data (especially for Young modulus) most likely is related to
the grain orientations and surface roughness. Finally, one cannot ex-
clude stress introduced into the sample during polishing process. De-
spite these controversies, recorded results are in agreement with the
literature and should be regarded as a first step in understating of the
behavior of 316L/Al,0; system upon irradiation.

3.3.2. Al,03

The average nanoindentation hardness of alumina-coated samples
before and after ion irradiation (to 50 dpa) is plotted as a function of the
plastic depth, as shown in Fig. 6. Each plot data represents an average
value of at least 10 indents performed at a certain force (starting from
the left, single points correspond respectively to loads of 0,2; 0,4; 0,5; 1;
1,5; 2; 3; 5; 10 and 20 mN). When analyzing the curve representing the
unirradiated sample (the blue curve), one can note that all measure-
ments recorded below ~120 nm (i.e. forces lower than 5 mN) are af-
fected by the surface artefacts, which is reflected in underestimated
values of H. At the same time, application of higher forces (10-20 mN),
led to plastic depths deep enough to start recording the response of the
softer steel substrate. Therefore, if one wants to examine the mechan-
ical properties of the 1 pm unirradiated coating itself, the use of 5 mN
force would be recommended. The average values of hardness and
Young's modulus of virgin Al,O4 coating determined in our tests at 5
mN are 9,9 = 0,2 and 198,5 = 4,1 GPa, respectively. The obtained
results are in excellent agreement with the data of F. Garcia Ferré et al.
[5], who reported values of hardness and Young's modulus equal to
10 = 1 GPa and 195 * 9 GPa, respectively. At this point, the com-
patibility between mechanical properties of 316L SS and alumina

—&— 1 um Al,O; coating on 316L SS Hardness (virgin)
—&—1 um Al,0; coating on 316L SS Hardness (50 dpa)

T —_
[o2] © o -
I L 1 1

Hardness (GPa)
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1

100 150 200 250 300 350
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5 ;
0 50

Fig. 6. Nanohardness of virgin and irradiated up to 50 dpa 1 ym Al,05 coating
on 316L SS plotted versus the plastic indentation depth.
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coating is particularly notable. However, the aim of this study is to
investigate the nanomechanical properties of the ion-irradiated coating.
According to SRIM calculations (Fig. 1), the radiation damage range for
Au™ 250 keV irradiation is about 60 nm. Therefore, if one wants to
meet the requirement of keeping the indentation depths within 10-20%
of the thickness of the measured layer, indentation to a maximum depth
of 6-12 nm is necessary. However, the surface roughness of the studied
coating was approx. 15-20 nm, so that 12 nm deep indents (0,2 mN
load) are associated with significant errors and an underestimate
measured H, see Fig. 6 (first from the left two points). Therefore, the
second lowest applied force of 0,4 mN was selected for analysis.
However, one should bear in mind two consequences of this choice.
Firstly, the recorded values of hardness (H) and Young's modulus (E)
are still slightly undervalued (for the virgin sample H = 8,7 = 0,2 GPa
and E = 186 * 9,7 GPa). Secondly, the measurements at 0,4 mN
result in plastic depths of about 26 nm, so some influence of uni-
rradiated volume of the material may be expected. Interestingly, in the
region 100-150 nm depth, H of the irradiated specimen matches H of
the virgin sample and in the region 50-100 nm is slightly lower. Taking
into account irradiation depth of the alumina coated specimen, and
impact of the unmodified substrate, one can postulate that at higher
depths we record response of the unmodified bulk material. While re-
corded at lower depths data suggest softening. However, since the
presented investigations are comparative and only a qualitative analysis
was carried out, this hypothesis will be verified by investigating sam-
ples irradiated with higher energy.

The results of hardness and Young's modulus of alumina-coated
samples as a function of irradiation dose are shown in Fig. 7a. The
representative L-D curves of nanoindentation measurements are pre-
sented in Fig. 7b. It is found that the hardness of all irradiated samples
drops, but to a different extent depending on the dose. The initial rather
significant decrease of hardness under irradiation at lower doses (up to
3 dpa) is followed by a slight and gradual increase under irradiation to
higher doses. Concerning the Young's modulus values, the dependence
is quite opposite; an initial rise under lower doses (up to 1 dpa) is
followed by a significant drop under higher doses. Interestingly, the
observed trends and scale of changes are completely different than
those observed for 316L SS. Since amorphous materials do not possess
long range order, irradiation does not generate vacancies and inter-
stitials the way it does with crystalline materials. According to previous
studies [49-53], changes in mechanical behavior of amorphous mate-
rials due to irradiation are predominantly caused by: (i) fluctuations in
free volume (which is a loosely packed region on the atomic scale), (ii)
radiation-induced crystallization and (iii) changes in bonding topology.

F. Garcia Ferré et al. proved [4,9,10] that in PLD-grown Al,O3
coatings, irradiation initially induces an amorphous-to-crystalline
transformation, while extended irradiation induces a grain growth
which increases with increasing dpa. As for the nanomechanical prop-
erties, it was found that the initial transformation is accompanied by a
significant hardness increase (from Hyygn = 9,9 = 0,2 GPa to
Hapapa = 17,8 = 0,2 GPa), while subsequent grain growth results in a
softening of the material (Hiogpa = 17,2 = 1,2 GPa,
Hjsoapa = 15,9 = 1,6 GPa), in accordance to the Hall-Petch re-
lationship. The (reduced) Young's modulus was shown to increase
monotonically with increasing dose (from E; s04p. = 205 + 0,7 GPa to
E; 150dpa = 245 * 10 GPa). However, since no evidence of significant
hardening was observed in this study, we assume that crystallization
did not occur. This finding is fully consistent with GIXRD analysis (see
Fig. 3). According to [9,10], the onset of crystallization depends on the
dose, dose rate and temperature. The temperature component plays a
crucial role, because it can trigger phase transformation entirely in-
dependently. a-Al,0; is the only thermodynamically stable phase of
alumina [54-56]. Any other forms i.e. amorphous or crystalline poly-
morphs (y, 8, n, %, 0 and k) are metastable. Therefore, once the certain
thermal activation energy is achieved, metastable material commences
phase transformation. In the study performed by N. Yu et al. [57] it has



A. Zaborowska, et al.

(a) M= 1 um AL,O; coating Hardness (F=0,4mN) 7250 -
104 —2—1 ym AL,O, coating Young's Modulus (F=0.4mN) 0“3
© & L2002
% 91 § S 1 3
= ?§ I 5
28 ¥y — 11503
2 y | E
T 74 )
@

T +100 g)
61 )
>

5 - — r : r - 50

0 10 20 30 40 50
dpa

G

Zatgcznik 1

Surface & Coatings Technology 386 (2020) 125491

0.454 virgin Hardness decrease
0.40 0,5 dpa
__ 0.35] *;:PB
z o L
= 0.304 5 dpa
; 0.251 ——10dpa
§ om| —z
— 015/ i
0.104
0.054
0.00 v ; !
0 10 20 30 40

Displacement (nm)

Fig. 7. (a) Nanohardness and Young's modulus versus irradiation dose for 1 pm Al,O; coating on 316L SS. (b) Load versus displacement curves recorded before and

after ion irradiation. Measurements performed at 0,4 mN.

been demonstrated that the recrystallization rate of thin alumina films
(which is induced by ion beam) is the temperature dependent factor.
The higher the temperature (in the range of 400 to 600 °C) the faster the
regrowth process under irradiation. One must remember that in the
investigations of F. Garcia Ferré et al., irradiations were carried out at
600 °C, while RT ion implantations were performed in this study.
Therefore, we believe that the disparities observed between our and
reported studies arise from different irradiation conditions. In order to
answer this question, TEM studies on samples irradiated at room tem-
perature with high energy Au-ions have been started.

A similar mechanical response to irradiation was observed in ion
irradiated metallic glass NisoNb,oZrisTi;5Pt; sCua s obtained by Y.H.
Qiu et al. [58], where Positron annihilation Doppler broadening results
showed that low dose irradiation destroys the short range order and
introduce extensive free volume, while high dose irradiation promote
the formation of local order structure consuming the free volume (in
order to confirm this hypothesis, TEM studies are ongoing). The com-
parison of positron annihilation DB with nanoindentation measure-
ments reveals a close relationship between changes in free volume and
mechanical properties in metallic glasses. One can conclude that in-
crease in free volume results in a decrease in hardness. These fluctua-
tions in the free volume content are one of the possible explanations for
the alteration of mechanical properties observed in this study. On the
other hand, it should be pointed out that TEM studies of the in-
vestigated Al,O3 [4,5,9,10] showed that as-deposited coatings are
composed of a dual phase structure, and that although the overall
structure is predominantly amorphous, some very low fraction of y-
Al,O3 can be present. This may lead to other mechanisms of plastic
deformation and alternative behavior under irradiation. Results re-
ported in the work of Wei et al. [50] concerning the evolution of mi-
crostructure and mechanical properties in bulk metallic glass composite
(BMGC) (CuggZrygAly consisting of a glassy matrix and crystalline
phases) due to irradiation suggest that in BMGCs, simultaneous soft-
ening (caused by increase of the free volume) and hardening effects
(linked to phase transformation) in amorphous and crystalline regions,
respectively, may occur. However in that study the increase of hardness
in amorphous regions was accompanied by the rise of Young's modulus,
while in our results the direction of hardness and elastic modulus
changes were opposite. There is also a possibility that observed changes
in hardness are simply due to the sputtering of light alumina elements
by gold ions during irradiation process, resulting in the decrease of
density of near-surface region. This would mean that irradiation up to
50 dpa at RT in no way affects the mechanical properties of alumina
grown by PLD.

As the investigated alumina possesses a complex and unusual
structure, and because of the lack of comprehensive understanding
(especially from the structural point of view) of the response of amor-
phous materials to irradiation, proposed explanations of the observed
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trends should not be considered as the only reasonable ones. Additional
data are needed to understand this subject matter. Reported results
should be taken as a starting point and background for further complex
structural and mechanical investigations such as combinations of
higher energy irradiation, new nanoindentation campaign (both in
room and at high temperature), Raman analysis, GI XRD and finally HR
TEM measurements. Actually, such research is currently ongoing. GI
XRD, Raman spectroscopy and HR TEM are complementary to each
other and serve us to develop deeper understanding of irradiation
triggered microstructural changes and to design optimized metho-
dology for further studies. In case of low energy (and therefore usually
shallow) ion irradiated non-metallic samples, Raman analysis appears
to be a promising method, because spectra can be collected from a very
small volume of the material. Transmission Electron Microscopy (TEM)
seems to be suitable for initial verification of the validity of the pos-
tulated phenomena. If assumptions concerning the microstructural or-
dering/disordering are correct, we expect that TEM images of ion-ir-
radiated samples will not reveal any obvious changes compared to
images of virgin material. This was the case in the study performed by
A. G. Perez-Bergquist et al. [59] concerning the effects of ion irradiation
of Zrss 5Cuy7.9Niy4.6Al10Tis (BAM-11) metallic glass. In the future, au-
thors will consider implementation of the Positron Annihilation Spec-
troscopy technique which in terms of detecting changes in free volume
concentrations in amorphous materials, gives satisfactory results
[58,60-62].

Since the investigated coating is meant for fuel cladding applica-

tions, its tribological behaviour needs to be assessed as well. In this
study, two parameters commonly regarded as reliable indicators of
wear resistance are considered. These are: the ratio of hardness and
elastic modulus (H/E) [5,63-65] and the ratio of plastic to total in-
dentation work (Wp1/Wio) [5,64,65] also called “microhardness dis-
sipation parameter” (MDP). One must remember that the choice of H/E
or MDP for wear resistance evaluation is more justified in stable and
adhesive wear conditions, respectively [5].

Presented studies (Fig. 8) shows that the MDP varies from

0.566 * 0.024 for as-deposited condition, to 0.71 * 0.017 for 3 dpa.
These results indicate that the robustness of the PLD-grown alumina
against adhesive wear is good and can be noticeably improved by ir-
radiation. Regarding the H/E ratio, one can see that the parameter
decreases under lower dose irradiation (from 0.047 = 0.003 for as-
deposited condition, to 0.039 + 0.002 for 3 dpa), and restores to the
level of unirradiated sample under higher dose irradiation. Reported
data indicate good coating performance in stable wear conditions, even
despite slight degradation under modest irradiation doses.

4. Conclusions

In the present study, examinations of nanomechanical properties of
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Fig. 8. H/E and MDP parameters versus irradiation dose for 1 ym Al,O; coating
on 316L SS.

both the PLD-grown Al;O3 coating on 316L SS and the 316L SS sub-
strate itself, in virgin and irradiated states, have been performed.
Irradiations were carried out (250 keV Au® and 150 keV Fe*" for
alumina coating and steel, respectively) at room temperature leading to
damage doses ranging from 0,5 to 50 dpa. Nanoindentation investiga-
tions revealed that the hardness of the studied nanocrystalline Al;03/a-
Al,0; composite coating drops slightly due to irradiation. However, the
scale of the decrease depends from the dose. The only minor changes
recorded even for high dpa levels suggest that PLD-grown Al,O3 coating
can maintain stable mechanical properties over a wide range of doses,
which makes it attractive in terms of nuclear applications (especially in
the IV Generation systems). At the same time, the well-known radiation
hardening effect of 316L SS was observed. These results suggest that
radiation response mechanisms of amorphous materials are quite dif-
ferent from those found and relatively well known for crystalline ma-
terials, for examples as proved by GI XRD data, irradiation even to high
doses does not affect the structure of the coating.
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ARTICLE INFO BSTRACT
Keywords:
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In this study structural and mechanical properties of a 1 um thick Al, O coating, deposited on 3161 stainless steel
by Pulsed Laser Deposition (PLD), subjected to high energy ion irradiation were assessed. Mechanical properties
of pristine and ion-modified specimens were investigated using the nanoindentation technique. A comprehensive
characterization combining Transmission Electron Microscopy and Grazing-Incidence X-ray Diffraction provided
deep insight into the structure of the tested material at the nano- and micro-scale. Variation in the local atomic
ordering of the irradiated zone at different doses was investigated using a reduced distribution function analysis
obtained from electron diffraction data. Findings from nanoindentation measurements revealed a slight redue-
tion in hardness of all irradiated layers. At the same time TEM examination indicated that the irradiated layer
remained amorphous over the whole dpa range. No evidence of erystallization, void formation or element
segregation was observed up to the highest implanted dose. Reported mechanical and structural findings were
critically compared with cach other pointing to the conclusion that under given irradiation conditions, over the
whole range of doses used, alumina coatings exhibit excell ¢. Obtained data strongly
suggest that investigated material may be considered as a promising candidate for next-generation nuclear re-
actors, especially LFR-type, where high corrosion protection is one of the highest prerogatives to be met.

lon irradiation
“Transmission electron nicroscopy

radiation resis

1. Introduction In this way the amount of generated specific energy can be raised, and
the long-term radiotoxicity of irradiated nuclear fuel be significantly

Successful development of materials for next generation nuclear reduced.

systems continues to be a major challenge. Among the six approved by
the GIF (Generation IV International Forum) reactor concepts, LFR
(Lead-Cooled Fast Reactor) seems to be among prime candidates to be
built in the next decade. This particular solution offers also great im-
provements over existing nuclear energy systems in terms of sustain-
ability and economics [1,2]. It is characterized by an advanced fuel cycle
and an increase of fuel burnup levels will aid greatly towards sustain-
ability goals. However, in order to reach high fuel burnup, it is necessary
to maximize the time during which the fuel remains in the reactor core.
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In order to deploy this technology and construct first operational
units one must select materials, from which these systems will be built.
During the last decade, a number of investigations have been carried out
regarding corrosion resistance, mechanical and structural properties or
radiation resistance [2-8]. Among many critical parts of the LFR type
reactor, special attention should be given to understand the performance
of the fuel cladding. For example, it is anticipated that these parts will
receive in relatively short amount of time very high irradiation fluencies
(~100-200 dpa), will have to retain its structural integrity at high
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temperature and operate under highly corrosive media attack [9]. Un-
fortunately, there is currently a lack of suitable materials able to with-
stand the expected harsh operating conditions (high levels of neutron
fluence, high temperatures and contact with liquid lead) [7].

Taking into account all these requirements, ceramics represent a very
promising class of materials due to their high temperature strength and
excellent corrosion resistance combined with their structural integrity
up to large dpa’s [10]. However, the main issue with ceramics is their
limited plasticity at low temperatures [11]. In addition to that, this
behaviour must be well documented and understood for irradiated
material. One may consider necessity to cool down the reactor quickly.
Therefore, no delamination, cracking or peeling from the metallic sub-
strate should take place.

Such studies have been started recently and they suggest that for
Lead-cooled Fast Reactor (LFR) systems the use of alumina nano-
crystalline coatings can offer a potential solution to these issues [10-12].
However, the implementation of new materials solutions requires a se-
ries of systematic tests (preferably at simulated irradiation conditions)
to assess the material performance. The purpose of these tests is to
ensure that the material will retain its structural integrity within spec-
ified tolerances throughout its service lifetime. The traditional approach
consisting of material irradiation in a test-reactor core and subsequent
post-irradiation characterization using standard methods can be
time-consuming and costly. This is due to the limited amount of neutron
sources and radioactivity of an investigated sample [13]. An alternative
procedure involves the use of ion irradiation (as a surrogate for neutron
irradiation) followed by small-scale testing [14-18]. Partially, that was
performed in previous work [19] where the influence of room temper-
ature (RT) ion irradiation on the nanomechanical properties of thin
alumina coatings deposited by PLD (Pulsed Laser Deposition) was
investigated. Broadly speaking, nanomechanical investigations revealed
a minor decrease of the hardness of the studied coatings upon ion irra-
diation. It should be noted that the knowledge about the behavior of the
alumina under room temperature irradiation is of vital importance for
complete understanding of its behavior under irradiation. This is due to
the fact that the phenomena occurring in the material are considered to
be the result of the synergistic effect of high and room temperature ir-
radiations [11]. Therefore, the only way to understand a whole picture
of the in-service behavior of alumina is to investigate its properties in
different irradiation and temperature conditions, and study them
independently.

This paper aims to corroborate the findings presented in Ref. [19].
Previous work was mainly focused on nanomechanical investigations
and was limited to low-energy ion irradiation (250 keV). For this study,
high energy (1.2 MeV) ion beam implantation was performed, resulting
in more clarity of the nanoindentation data obtained. Furthermore, the
research was expanded by conducting a comprehensive structural
analysis of irradiated layers using TEM and GIXRD. Additionally, for the
first time the local atomic-ordering of irradiated layers were investi-
gated by performing a reduced distribution function [20] analysis on
electron diffraction data obtained from irradiated zones. This approach
provided a deeper understanding of the structural evolution of alumina
under applied high energy irradiation. We also compared obtained
mechanical and structural data, which provided new insight into the
understanding of the amorphous alumina coating radiation resistance.

2. Experimental
2.1. Materials preparation

Thin film of alumina coating was grown on 316L stainless steel (SS)
substrates using the PLD (Pulsed Laser Deposition) technique. Steel
substrates (1 cm? plates) were cut by WEDM (Wire Electrical Discharge
Machining) from an annealed sheet with a thickness of 0.9 mm. It is
known that PLD-grown coatings generally reproduce the roughness of
the substrate surface [21], which for certain measurement techniques
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(nanoindentation) may constitute a challenge in delivering credible
data. For that reason, to obtain a smooth and suitable coating for further
investigation, the steel samples were mirror-polished before the depo-
sition process started. Polishing included standard metallographic steps,
i.e. the use of SiC abrasive papers (up to 1200 grade) followed by using a
colloidal silica suspension (0.06 pm grain size). Detailed information
regarding the deposition process can be found elsewhere [21]. The
thickness of the investigated coating was approx. 1 pm. However, for the
methodological purposes, one extra specimen with a 5 pm thick coating
was prepared and tested.

2.2. Ion irradiation and SRIM calculations

As-manufactured alumina-coated samples were ion-irradiated at
room temperature with 1.2 MeV Au™ ions at six fluences varying from
approx. 8.0 x 10"* em 2 to 4.0 x 10'® cm™2. Fluences corresponded to
damaging levels of 0.5; 1; 3; 5; 10 and 25 dpa (displacement per atom
[22]) were calculated by using SRIM (The Stopping and Range of lons in
Matter) software [23]. When designing irradiation conditions, impor-
tance was placed on limiting the contribution of electronic energy loss.
This is considered to be a key factor for reliable simulations of
neutron-induced damage in ceramic insulators [24-26]. In order to
properly express the amount of ionization, the electronic-to-nuclear
stopping power (ENSP) ratio was used. Generally speaking, lower
ENSP ratios are obtained for heavier ions, contrary to lighter ions of the
same energy [24]. Therefore, in order to properly simulate the impact of
neutron damage in alumina coating, gold ions with a high atomic mass
were selected. The calculated ratio of ENSP is below 5, while the
maximum ionizing component of the irradiation spectrum in this case is
below 3.7 keV/nm. It should be noted that SRIM predictions for heavy
ions in lighter targets are affected by large errors arising from an over-
estimation of the electronic stopping power [27]. Experimental studies
show that ion ranges obtained after heavy ions implantation with MeV
initial energy into light targets can be higher than TRIM predicted values
by 20 to even 50% [27]. Therefore, all of the above mentioned values
could be burdened with some dose of an unavoidable uncertainty. As
can be seen from Fig. 1, for the given irradiation conditions, the radia-
tion and projected ranges in the investigated coating are approx. 270 nm
and 300 nm, respectively. The ion implantation campaign was carried
out at the Norwegian Micro- and Nano- Fabrication Facility, NorFab in
9SDH-2 NEC Pelletron Tandem accelerator.

2.3. Scanning electron microscopy (SEM)

The scanning electron microscopy observations were carried out

30 = = 1.4x10°
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Fig. 1. Damage and ion implantation profiles of alumina coating submitted to
irradiation up to 4.0 x 10'” jons/cm ?
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using a Hitachi SU8230 and Carl Zeiss Auriga CrossBeam Workstation,
both equipped with advanced in-lens detection systems. By using the
high-resolution low-kV imaging, the topographical contrast and the
surface morphology of the virgin and 25 dpa ion irradiated samples were
revealed. Studied specimens were sputter-coated with a sub-nanometer-
thick conductive layer to avoid charging during observations. In order to
avoid uncertainty, structural investigations and conductive layer depo-
sition were performed after nanoindentation tests.

2.4. Nanoindentation

In order to investigate the influence of ion irradiation on the nano-
mechanical properties of the investigated coatings, series of nano-
indentation tests were performed using NanoTest Vantage system
(Micro Materials Ltd). All tests were performed at room temperature
using a Berkovich-shaped diamond indenter. To minimize the errors
arising from rounding (and other deviations) from the ideal shape of the
indenter tip, the actual diamond area function (DAF) of the indenter tip
at different indentation depths was determined before testing com-
mences. Nanohardness (H) and reduced Young's modulus (E;) were
extracted from the unloading data, using well known Oliver and Pharr
model [28]. To convert reduced Young's modulus to Young's modulus, a
Poisson ratio of 0.29 [21] was used.

The volume of the plastically deformed zone surrounding the
indentation tip is an important parameter for nanoindentation data
interpretation, particularly when testing thin films [16]. The knowledge
about plastic zone size allows for the design of nanoindentation test
parameters so that the contribution from substrate deformation is
negligible. Admittedly, the commonly accepted rule states that the
plastic zone associated with nanoindentation extends to a maximum of
about 10 times of the plastic penetration depth. However, this is a
somewhat simplified assumption, since this factor can range from 2 to
10 and is dependent on several aspects such as the material type, crystal
orientation, tip geometry, indentation depth, surface residual stress and
yield strength of the material [16]. Rather than following the
above-mentioned rule, an alternative approach can be applied. One
possibility is to perform preliminary indentations at increasing pene-
tration depths. This approach gives the relation between the plastic
penetration depth and size of the plastic zone which extends beneath the
indenter tip [17,29].

For this purpose, as the first step, the 5 pm virgin coating was tested
by using Multiple Load Cycle mode with increasing load. The use of the
thicker coating was intentional and aimed to avoid the errors connected
with shallow indentations, thus ensuring the clarity and unambiguous
data interpretation (which is particularly important for thinner, ion
irradiated specimens). A single indentation included 20 cycles, with
increasing force from 5 to 500 mN. The following indentation cycle
sequence was implemented: loading with the rate of 2.5 mN/s, holding
at maximum load for 10 s, and unloading with the rate of 2.5 mN/s to
75% of the maximum load of the ongoing cycle. Measurement of a
thermal drift at the end of each indentation, before complete unloading
was also performed. In this study, the most crucial is the behavior of the
material at lower forces. Therefore, maximum loads were selected so
that they are more numerous at shallower depths, i.e. 5; 25; 40; 55; 70;
85; 100; 115; 130; 145; 160; 175; 190; 205; 225; 245; 270; and rare for
the highest loads i.e. 300; 400; 500 mN. A series of 10 indentations were
performed in each case. Finally, the calculated hardness values were
plotted against depth.

In the second step, the actual subject of the investigation (1 pm
coating) was tested under analogous conditions (i.e. on Multiple Load
Cycle mode with increasing load). Single indentation included 16 cycles
with the force increasing from 0.2 to maximum 20 mN. Here, the
following indentation cycle sequence was implemented: loading with
the rate of 0.5 mN/s, holding at maximum load for 2 s, and unloading
with the rate of 0.5 mN/s to 75% of the maximum load of the ongoing
cycle. Each indent also had a thermal drift measurement at the end of the
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indentation, before complete unloading. The maximum loads included:
0.2; 0.3; 0.4; 0.5; 0.7; 1; 1.2; 1.5; 2; 2.5; 3; 5; 7; 10; 15; 20 mN. Such
measurements were performed for virgin and ion-irradiated samples (up
to 25 dpa).

In the final step, all of the six irradiated specimens and pristine
material were tested using load-controlled mode, under a single force,
determined from the given irradiated layer depth and the findings of the
two preceding steps. Each indentation was repeated 20 times, with an
interval of 50 pm between the indents. One must remember that each
data point reported in Figs. 3-4 and 6 represents the average value for at
least 10 measurements while error bars represent the calculated stan-
dard deviation.

2.5. Structure characterization

Comprehensive structural characterization of the PLD-grown
alumina coating before and after ion-irradiation was obtained by
using a combination of Transmission electron microscopy (TEM) and
Grazing Incidence X-Ray Diffraction (GIXRD) techniques. These
methods are complementary and they provided us a detailed informa-
tion about the material structure which resulted in an understanding of
the material structural integrity. Finally, this approach also provided
insight into the structural evolution of the alumina upon irradiation.

2.5.1. Transmission electron microscopy (TEM)

Electron transparent lamellae were prepared by a standard FIB lift-
out technique using an FEI Helios Nanolab 650. Final thinning of the
lamellae was performed with 5 keV Ga ions followed by a 2 keV Ga
polish. Electron transparent lamellae were analyzed in a double Cs
corrected JEOL ARM 200F equipped with an Oxford Xmax100 EDS de-
tector and Gatan GIF 965ERS with dual EELS capability, operating at
200 kV. The analysis was performed in both TEM and STEM mode.
Imaging and analysis were done in scanning transmission (STEM) mode
using a sub-angstrom sized probe with a probe current between 68 pA
and 281 pA. Probe current conditions were selected in such a way to
optimize the beam current but, at the same time, minimize the risk of
electron beam damage to the specimen. The convergence semi-angle of
the probe was fixed at 23 mrad. The BF detector acceptance semi-angle
was set at 0-12 mrad by using an illumination limiting aperture. The
selected area electron diffraction (SAED) analysis was performed in TEM
mode using parallel illumination, a 50 pm condenser aperture and
selected area aperture including a circular area with radius approxi-
mately 100 nm. Extraction of the reduced distribution functions from
diffraction patterns was done with the commercial software eRDF
Analyser [20]. Fitting of the experimentally determined intensity pro-
files were done using atomic scattering factors as described in Lobato
et al. [30] and inter-atomic distances (r) of 0.7 nm and less. Further
information related to the fitting routine used by the software may be
found in the paper by Shanmugam et al. [20].

2.5.2. Grazing Incidence X-Ray diffraction (GIXRD)

X-ray diffraction was undertaken using a Rigaku SmartLab X-ray
diffractometer with Cu-Ka radiation (A ~ 1.5418 A) produced at 40 kV
and 30 mA. The data were collected at room temperature in a parallel
beam (PB) mode in the range from 20° to 80° of 26 angle and with an
incidence angle « of 0.5°. The software program to analyze the data was
Rigaku PDXL program with the ICDD database PDF4 + 2018. The
effective penetration depth t was calculated based on the equation [31]:

—In(1 — G,)

1 1
H (W + \-7.“(:”7,.,)

where G, corresponds to the absorbed fraction of the total intensity of
the X-ray beam. Here G, is defined as Gy =1 — 1/10 = 0.9. For the
calculations, the linear attenuation coefficient y = 97 em ™! [32] was

T =

34742
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taken. It was estimated that for the wavelength of 1.54 A the penetration
depth in alumina is approx. 2 pm. Thus, keeping in mind the depth of
ion-irradiated layer (approx. 225 nm) and the thickness of the coating
(approx. 1 pm), one must keep in mind that portion of the detected
signal originates from the steel substrate and the unmodified coating.

3. Results
3.1. SEM (scanning electron microscopy)

The SEM images in topography contrast of the PLD-grown alumina
coating before and after 25 dpa irradiation are presented in Fig. 2. The
images show that the surfaces of both samples are smooth and free of
large discontinuities. The surface impurities/contaminants or imper-
fections present at the sample surface are visible as darker areas in the
collected images and are not relevant for any quantitative analysis. The
comparison of the images collected on both, irradiated and non-
irradiated samples provide evidence that ion irradiation does not
induce any visible changes into the coating surface morphology.

3.2. Nanoindentation

In order to determine the impact of ion irradiation on the mechanical
properties of the coating, the nanoindentation technique was imple-
mented. The target measurements were preceded by preliminary tests
aimed at determining the indicative relation between the plastic pene-
tration depth and size of the plastic zone extending beneath the indenter
tip in alumina. Fig. 3 shows the nanohardness of the virgin 5 pm alumina
coating plotted as a function of the indentation depth. As can be seen in
Fig. 3, the following regions can be distinguished in the curve: initial rise
(1), plateau (II) and fall-off (1II). The presence of all three regimes con-
firms the validity of the obtained data and indicates that the range of
applied loads was selected suitably [29]. The initial rise (I) in hardness is
caused by the fact that for low penetration depths the indenter tip
pressed into the material is initially round and so most of the defor-
mation may originate from the elastic portion of the material response.
Therefore, one must remember that the mean contact pressure, which is
the measure of hardness, does not reflect the actual film hardness under
such conditions. This phenomenon is well described in the literature
[29] and is particularly pronounced for very hard materials. In the next
step, measurements were taken at deeper depths, when the plastic zone
is fully developed. In this case hardness reaches a plateau tendency (II).
The slight hardness decrease observed within this range can be assigned
to the well-known indentation size effect (ISE) [33-36], which exists
also in amorphous materials [37]. Finally, for the deepest indents, since
the plastic zone spreads into the softer steel substrate, a sharp hardness
decent (II1) is recorded. This effect is known as the softer substrate effect
(SSE) [33,36]. In conclusion, the most important information to be
extracted from this graph is that for this system, the multiplication factor
relating the plastic nanoindentation depth with the plastic zone size is
about 7.5. This is evidenced by the fact that the hardness decrease
resulting from SSE starts to be pronounced for the plastic depths
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Fig. 3. Nanohardness of virgin 5 pm alumina coating (on 316L SS) versus
plastic indentation depth. Dashed boxes marked on the graph indicate the
following regions: initial rise (1), plateau (I1) and fall-off (1II). Measurements
made in multi-force mode.

corresponding to approx. 13% of the coating thickness (i.e. the line
between region II and 111, in Fig. 3).

Fig. 4 shows the depth profile for 1 pm alumina coating before (black
curve) and after Au" irradiation with 1.2 MeV (red curve). One can see
that the presented curves are composed of parts analogous to those
discussed in the preceding subparagraph. It should also be noted that the
hardness of the irradiated coating is lower than in virgin state across the
entire range of applied forces.

In order to perform detailed analysis of ion irradiation impact on the
nanomechanical properties of alumina coating, the force of 1 mN was
selected. Given that this load corresponds to the indentation depth of
about 42 nm, which represents approx. 16% of ion irradiated layer we
assume that most of the recorded signal originates from damaged zone.
However, one should be aware that some (although very minor) impact
of the tip-rounding and the unmodified bulk alumina coating can be
detected. Nevertheless, the adopted methodology seems to be correct
and the limits impact of incomplete contact of the indenter tip to the
material surface — which for such analysis is of primordial importance. In
addition to that, adopted measurement methodology confirms that for
the selected testing parameters, no influence of the steel substrate on the
hardness values was obtained.

Fig. 5 presents a schematic illustration of the measurements con-
ducted on 1 pm ion irradiated coatings under the test conditions

Fig. 2. SEM images of PLD-grown alumina coating surface: (a) in the pristine state and (b) after 25 dpa ion irradiation (1.2 MeV Au'’).
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Fig. 4. Nanohardness versus plastic indentation depth for 1 pm alumina
coating (on 316L 8S): in virgin state (black curve), and after ion irradiation with
1.2 MeV Au' up to 25 dpa (red curve). Dashed boxes marked on the graph
indicate the following regions: initial rise (I), plateau (II) and fall-off (III).
Measurements made in the multi-force mode. (For interpretation of the refer-
ences to colour in this figure legend, the reader is referred to the Web version of
this article.)
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Fig. 5. A schematic illustration of nanoindentation test of 1 pm thick ion-
irradiated coating. It is assumed that the depth of the plastic zone is approx.
7.5x% of the nanoindentation depth and mainly covers the irradiated region.

indicated above. It is apparent from Fig. 5 that by taking advantage of
high energy implantation, the obtained nanomechanical results of ion
irradiation material are robust and reliable. Therefore, reported herein
mechanical data can be treated as representative information about the
impact of simulated neutron damage.

Fig. 6a presents the nanohardness and Young's modulus of alumina
coating as a function of radiation damage. The representative L-D curves
of nanoindentation measurements are shown in Fig. 6b. The as-
deposited coating is characterized by nanohardness of H = 10.2 + 0.3
GPa, which is consistent with previous results reported by G. Ferré et al.
[21]. As can be seen in Fig. 6, after room temperature ion irradiation,
reduction in hardness has been observed. The relationship between
hardness and irradiation dose is not monotonic. Reported descent varies
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depending on the damage level: the lowest decrease occurs around 0.5
dpa (H = 9.6 + 0.3 GPa, 6%) while the highest value is recorded around
3dpa (H = 9.1 + 0.2 GPa, 11%). One should bear in mind that since the
damage profile (Fig. 1) is not homogenous, it is not possible to assign a
specific hardness value to a single dose [35]. When a nanoindentation
measurement of an ion-irradiated sample is performed, a wide range of
doses is sampled. Previous studies showed that the formation of a
crystalline phase is accompanied by a hardness increase [10,11,24], thus
it is expected that the structural analysis will not show any evidence of
crystallization. As for Young’s modulus, from Fig. 6a it is apparent that
changes due to ion irradiation are negligible and are within error ranges.
Pristine coating is characterized by constant Young's modulus of E =
194 + 9 GPa, which is in a very good agreement with the previously
reported values [19,21], when measurements were made using both
nanoindentation and Brillouin spectroscopy techniques. Experimental
results suggest that Young's modulus value remains constant up to large
radiation damage when room temperature ion irradiation is performed.

3.3. Transmission electron microscopy (TEM)

In order to examine the impact of ion irradiation on the atomic
structure of the alumina layer, the TEM technique was used. Three
alumina-coated samples were selected for this analysis: virgin, 3 dpa
(exhibiting the highest change in hardness) and 25 dpa (irradiated to the
highest damage level). All TEM measurements were made on the cross-
sectioned specimens. Fig. 7 shows a bright-field (BF) TEM micrograph of
the virgin alumina coating. Figs. 8 and 9 show high angle annular dark-
field (HAADF) scanning transmission electron microscopy (STEM) im-
ages of the alumina coating after 3 and 25 dpa irradiations, respectively.
Both profiles consist of two regions: (1) irradiated layer (denoted by the
red arrow) and (II) unmodified bulk, material with an as-manufactured
coating thickness of approximately 1.1 pm.

A selected area electron diffraction (SAED) pattern was collected
from every tested specimen. Measurements were performed in ion
irradiated and unmodified regions. Fig. 7 shows signal registered in the
virgin alumina coating which indicates that the specimen has amor-
phous structure. This is confirmed by the presence of diffuse rings in the
diffraction pattern. SAED patterns (Figs. 8 and 9) obtained from the
irradiated regions (3 and 25 dpa) showed no signs of crystallization with
SAED patterns, once again proving that the material is characterized by
amorphous structure.

Quantitative EELS elemental mapping (not shown) of the irradiated
layers showed no signs of elemental segregation within the detection
limit of the technique (~1 at%) with images (BF, TEM, HAADF) of the
layers showing no contrast consistent with the presence of irradiation-
induced voids. In Fig. 10, high-resolution TEM (HRTEM) images for
virgin and 25 dpa irradiated alumina-coated samples are compared. No
evidence for the presence of atomic ordering was observed. Fig. 10
shows high-resolution TEM (HRTEM) images of virgin and 25 dpa
irradiated alumina samples. Once again, no evidence of atomic ordering
was observed. Obtained results clearly indicate that the coating retain its
amorphous structure and structural integrity, despite being submitted to
relatively large radiation damage (25 dpa).

In order to better understand atomic ordering within irradiated
zones, reduced distribution function (RDF) profiles were extracted from
the collected SAED patterns. The software used for this purpose was
eRDF Analyser [20]. According to our knowledge, such analysis is scarce
in the literature and until now, no data have been published on ion
irradiated alumina. An RDF analysis of electron diffraction intensities
can provide information on average interatomic distances in materials
[20] and is a useful tool to study the atomic short-range order in
amorphous materials [20]. Recorded RDF profiles of implanted (red
lines) and unimplanted (green lines) regions are shown in Fig. 11 (3 dpa
sample) and Fig. 12 (25 dpa sample). Obtained data was normalized to
the maximum peak intensity. The peaks at around 0.18 nm and 0.31 nm
are indicative of Al-O and Al-Al bond lengths in amorphous AlyO3.
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Fig. 6. (a) Nanohardness and Young's modulus of 1 pm alumina coating (on 316L SS) versus irradiation dose. (b) Representative load-displacement curves measured
on the pristine and irradiated with 1.2 MeV Au' samples. Measurements were made in constant load (1 mN) mode.
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Fig. 7. BF TEM cross-sectional micrograph showing the alumina coating in the pristine state and b) corresponding DP.

These values are in good agreement with both the experimental results
and the MD calculations reported in the literature [38-40]. Fig. 11
shows that for the 3 dpa sample (within measurement error), no sig-
nificant differences between the RDFs of the implanted and unimplanted
zones can be observed.

In the case of the 25 dpa sample (Fig. 12), some variations between
the RDFs of the implanted and unimplanted zones were observed. For
the implanted region, the relative intensity of Al-O and Al-Al bond
peaks increases. In addition to that one can observe a slight relative shift
in the Al-O peak position. Recorded data suggest that ion irradiation led
to an increase of Al-O and Al-Al bond lengths. This phenomenon sug-
gests that local rearrangement of the atomic structure takes place.
However, one should clearly explain that if this is true, observed
occurrence concerns only atomic level range. This statement is sup-
ported by the shape of each bond peak (FWHM), which indicates that a
long-range ordering does not take place. In conclusion, studied alumina
coating should be regarded as amorphous material.

3.4. Grazing Incidence X-Ray diffraction (GIXRD)

GIXRD measurements were performed for virgin, 3 and 25 dpa
samples. Fig. 13 shows recorded XRD patterns for virgin and ion irra-
diated material. In all tested specimens, only diffraction peaks charac-
terized for steel substrate were observed. Obtained XRD clearly indicate
that the alumina coatings remain amorphous before and after ion irra-
diation (even for the highest damage of 25 dpa). However, one should
remember, that according to our calculations, during XRD analysis,
material is probed from about 2 pm deep. Therefore, only about 50% of
the signal originates from the alumina and 50% from the steel substrate.
This is even less, in the case of ion irradiated layer. Finally, presented
results support previously described TEM and RDF data, and points to
the conclusion, that globally, the alumina coating remains amorphous
even after submission to high damage level. Lower intensity of the 110,
200, and 220 diffraction peaks, recorded for specimens irradiated up to
3 and 25 dpa, in comparison to the virgin specimen is most likely related
to the variations in specimen flatness, positioning against the beam or
smaller absorption in the non-irradiated layer.
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Fig. 8. (a) HAADF-STEM cross-sectional micrograph showing the alumina coating after 3 dpa ion irradiation (1.2 MeV Au ™) and corresponding DP's of: (b) irradiated

layer and (¢) unmodified coating volume.

Fig. 9. (a) HAADF-STEM cross-sectional micrograph showing the alumina coating after 25 dpa ion irradiation (1.2 MeV Au”) and corresponding DP's of: (b)

irradiated layer and (¢) unmodified coating volume.

4. Discussion

This paper investigates the evolution of nanomechanical and struc-
tural properties of PLD-grown alumina coatings exposed to room tem-
perature ion irradiation. Conducted nanoindentation tests revealed that
the alumina-coated samples show some small reduction in hardness
after ion irradiation. It was found that the hardness decrease is dose-
dependent and reaches its peak at 3 dpa damage level. This is

consistent with our previous findings, when ion irradiation was per-
formed in the low energy range [19]. A comprehensive characterization
combining TEM and GIXRD techniques provided insight into the nano-
and micro-structure of the tested material. It was shown that the
examined coating in the as-deposited state possesses an amorphous
structure. No evidence of void formation, segregation of elements or
crystallization were observed as a result of irradiation up to the highest
dose of 25 dpa. These findings lead to the conclusion that under the

34746

118



A. Zaborowska et al.

Fig. 10. HRTE
centers of the: (a) coating and (b) irradiated layer.

3dpa Unirradiated
3dpa Irradiated

Al-O
: Al-Al

an

060 005 000 005 020 025 030 ©A0 045 050 055 0h0 065 6./0

o)
Fig. 11. The RDFs of the implanted (red line) and unimplanted (green line)
zones of the 3 dpa alumina sample. (For interpretation of the references to
colour in this figure legend, the reader is referred to the Web version of
this article.)
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Fig. 12. The RDFs of the implanted (red line) and unimplanted (green line)
zones of the 25 dpa alumina sample. (For interpretation of the references to
colour in this figure legend, the reader is referred to the Web version of
this article.)

Zatgcznik 2

Ceramics International 47 (2021) 34740-34750

images and DP's insets showing the alumina coating surface: (a) before and (b) after 25 dpa ion irradiation (1.2 MeV Au'). DPs were taken in the
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Fig. 13. X-ray diffraction of the virgin and ion irradiated up to 3 and 25 dpa
alumina coating. Recorded diffraction peaks represent the steel substrate.

given irradiation conditions, within the range of tested doses, the
alumina coating remains amorphous, maintaining its structural
integrity.

F. Garcia Ferré and co-workers, in their groundbreaking report [11]
investigated the evolution of the microstructure and mechanical prop-
erties of PLD-grown amorphous Al;03 thin films subjected to ion irra-
diation at 600 °C. Published data showed that irradiation induces
crystallization of the initially amorphous alumina phase. As crystalline
alumina yields higher hardness (~25 GPa) than amorphous (~10-12
GPa) [41], hardness of the material increased as a result of phase
transformation. In this study, no evidence of crystallization and the
resulting hardening effect was observed. Since the lower irradiation
temperature the higher dose threshold for crystallization is, it was ex-
pected that at room temperature crystallization will not occur. The re-
ported result confirms our predictions.

The decrease of the coating hardness after ion irradiation is not yet
entirely understood. Several possible explanations can be given. First of
all, we cannot rule out that increasing quantities of gold ions injected
into the material with increasing irradiation dose might have influenced
recorded mechanical property information. This is due to the fact that
the indentation plastic zone extends deeper than the sample stopping-
peak region [35,42,43]. Generally speaking, a very strong probability
that registered hardness variation follows from chemical composition
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changes at the end of the implantation range exist. This conclusion is
supported by the fact that irradiation was found to be free of the influ-
ence on Young's modulus. If this theory is correct, this would mean that
for a given range of doses, ion irradiation has no effect on the hardness of
the alumina coating. PDF analysis revealed that Al-Al and Al-O bond
lengths increased slightly with Au irradiation. In fact, differences be-
tween registered RDFs could indicate that irradiated alumina is char-
acterized by a higher degree of coordination. However, given that no
significant variations in Young's modulus between tested samples were
observed (or recorded changes are within measurement error), this
hypothesis seems unlikely. On the other hand, the increase in bond
distances could be attributed to the presence of the injected gold ions
that push the target atoms away from each other. In order to confirm this
hypothesis, currently we are performing advance simulation in-
vestigations to understand the impact of Au ions on the microstructure
and its relation to mechanical properties.

Alternatively, the registered changes in alumina hardness could be
interpreted as a result of the free volume content fluctuations. It is well
known that in crystalline solids, the interactions between radiation and
materials lead to the creation of the vacancy-interstitial pairs (so-called
Frenkel pairs) which are central to radiation-induced effects [44]. The
structure-property correlations of amorphous materials subjected to
radiation are different from those of crystalline nature and are still not
well understood. This knowledge gap is particularly pronounced for
ceramic materials since most studies concerning the mechanical per-
formance of disordered materials tend to focus on metallic glasses
[45-50]. Unlike crystalline solids, amorphous materials lack long-range
order and do not contain crystallographic point defects. Although they
are microscopically isotropic and uniform, at the nanoscale their
structure contains heterogeneities such as denser and looser atomic
packing regions [51,52]. The loosely-packed fraction is termed “free
volume” (FV) and has a lower atomic coordination than the reference
region, which possesses a denser atomic packing. The low-temperature
plastic deformation ability of amorphous solids is closely related to
the FV content [51-54]. Some studies suggest that radiation can cause
fluctuations in the FV concentration and thereby change the mechanical
properties [45,48,49,55,56]. More specifically, it was shown that the
increase in FV content results in a decrease of yield strength and hard-
ness [45,55]. Obtained in this study hardness vs irradiation dose curve is
in line with reported by Y. H. Qiu et al. [55] data. He studied the irra-
diation response of metallic glass Ni5oNb1oZri5Ti15Pt7 5Cuy 5 under 3
MeV Au' ion irradiation and linked registered hardness variations with
fluctuations in free volume concentration. Nevertheless, the RDF find-
ings of this study suggest that at the early stage of irradiation the
short-range order in the material is nearly unchanged. At the same time,
for the same level of dpa, material experiences the greatest change in
mechanical properties. In the light of above, there is no support for a
hypothesis linking the registered reduction in hardness with the fluc-
tuations of the free volume content. On the other hand, for the high dpa
level, there are some subtle changes in the atomic-level structure of the
material. It should be mentioned that our findings are based on a limited
number of RDF data, and thus results from such analyses should be
treated with considerable caution. Further work needs to be carried out
to prove our postulates. Nevertheless, bearing in mind that the magni-
tude of the registered nanomechanical changes is not significant, it can
be concluded that the coating is radiation-resistant in the evaluated
experimental conditions.

Presented study complements previous research in the field of radi-
ation resistance of amorphous materials [45,48-50,55,57-63]. One of
the main issues in the knowledge in this field is the lack of
well-established correlation between mechanical behavior and the
atomic-level structure. This is due to the unique disordered and the
nonequilibrium nature of amorphous solids, which is not entirely un-
derstood [64]. Irradiation effects may vary significantly between this
group of materials. For example, in the literature, both radiation
induced hardening caused by formation of nanocrystals [65] or changes
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in local bonding topology [66] and radiation induced softening associ-
ated with fluctuations in free volume content [48,55] were observed. A
group of researchers from University of Nebraska revealed that other
thin ceramic amorphous films, specifically SiOC retain glassy state under
the range of irradiation temperatures and irradiation fluencies [57,59,
66,67]. The group showed that ion irradiation does not cause micro-
structure changes at large spatial scales. Interestingly, according to our
knowledge, only scarce information’s about the radiation damage
resistance of amorphous coatings exist in the literature. Presented work
enriches this area of research, points some pitfalls of the metal/oxide
system and indicate potential research directions for the future.

5. Conclusion

This study has gone some way towards enhancing our understanding
of the behavior of amorphous materials exposed to ion irradiation. The
mechanical and structural response of thin PLD-grown alumina coatings
on high energy (1.2 MeV Au™) room temperature ion irradiation was
investigated. Obtained nanomechanical results revealed that the hard-
ness of the coating decreased slightly after implantation. Structural
characterization shows that the coating possesses an amorphous struc-
ture and no evidence of crystallization was observed after irradiation
(even up to 25 dpa). Potential mechanisms responsible for mechanical
property changes were discussed. This work led to the conclusion that
the coating exhibits excellent room temperature radiation tolerance, up
to 25 dpa radiation damage level and presents promising evidence
demonstrating the absolute radiation tolerance of amorphous PLD-
grown alumina coatings.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords: It is well known that ion irradiation can be successfully used to reproduce microstructural features triggered by
Alumina coating neutron irradiation. Even though the irradiation process brings many benefits, it is also associated with several
Amorphous materials

drawbacks. For example, the penetration depth of the ion in the material is very limited. This is particularly
important for energies below MeV, ultimately reducing the number of available irradiation facilities. In addition
to that, extracting information exclusively from the modified volume may be challenging. Therefore, extreme
cantion must be taken when interpreting obtained data. Our work aims to compare the findings of nano-
mechanical studies already conducted separately on thin amorphous ceramic coatings irradiated with jons of
different energies, hence layers of different thicknesses. In this work, we show that in some instances, the 10%
rule may be obeyed. In order to prove our finding, we compared results obtained for ion irradiated (with two
energies: .25 and 1.2 MeV up to 25dpa) alumina coating system. Mechanical properties of pristine and ion-
irradiated specimens were studied by nanoindentation technique. Interestingly, the qualitative relationship be-
tween nanohardness and irradiation damage level is very similar, regardless of the energy used. The presented
work proves that for some malerials (e.g., hard coatings), the qualitative I ch
using nanoindentation might be feasible even for shallow implantation depths.

Nanoindentation
lon irradiation

of the mect 8

1. Introduction community in PLD-grown alumina coatings has been observed

One potential application of alumina is utilization as a coating for
fuel cladding material in Generation IV nuclear concepts, e.g. lead-
cooled fast reactor (LFR) [1]. Conditions imposed by this advanced
concept on in-core structural materials include high temperature
(550 °C [2]), very high level of radiation damage (up to 100 dpa [2]),
and a very harsh working environment (heavy liquid metal [2]). As of
today, AlyO3 coatings have been manufactured by several methods,
including chemical vapor deposition, physical vapor deposition, spray
techniques, sol-gel process, and electrochemical processing [3-5]. The
properties of the coating strongly depend on the deposition technique
and temperature [2]. Pulsed laser deposition (PLD) is one of the physical
vapor deposition (PVD) techniques that can be used to grow thin
alumina films [4,6-8] and permits the deposition at low substrate
temperatures [9]. In the past decade, a growing interest of the nuclear

* Corresponding author.
E-mail address: 1ukasz kurpaska@ncbj.gov.pl (L. Kurpaska).

https://doi.org/10.1016/j.nimb.2023.03.027

[1,3,9-17].

In the work of F. Garcia Ferré et al. [14], the group investigated the
mechanical properties of the coatings grown by PLD at either RT or
600 °C. Conducted studies revealed that the coating grown at RT is
composed of homogeneously dispersed ultrafine y-Al,03 nanodomains
in an amorphous matrix and exhibit excellent mechanical performance
like high hardness (H = 10.0 + 0.3 GPa), moderate stiffness (E = 195 +
9 GPa and v = 0.29 =+ 0.02), superior plastic behavior (over other
ceramic coatings), remarkable wear resistance and strong interfacial
bonding. The combination of all these features coupled with chemical
inertness and high-temperature resistance is specific to PLD-grown
alumina-based coatings [13.15]. For this reason, these materials are
considered promising for nuclear applications where radiation and
corrosion resistance at high temperatures are mandatory conditions. F.
Garcia Ferré and co-workers, in their report [12], investigated the
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evolution of the microstructure, mechanical properties, and impact
resistance of Al,Oj thin films subjected to ion irradiation at 600 °C. For
the first time, published data clearly showed that irradiation induces
crystallization of the initially amorphous alumina phase. As crystalline
alumina yields higher hardness (—25 GPa) than amorphous (~10-12
GPa) [18], the hardness of the material increases as a result of phase
transformation. Further increase of the damage level is accompanied by
grain growth and softening effect, which follows the Hall-Petch rela-
tionship [12]. The most important conclusion from this study is that
PLD-grown alumina-based coating exhibits excellent radiation resis-
tance at high temperatures. New important insights into alumina irra-
diation resistance phenomena and corrosion behavior were also
provided by F. Garcia Ferré et al. [15]. The research results showed that
PLD alumina effectively prevents Pb corrosion of the steel substrate,
regardless of the sample condition (i.e., virgin or irradiated).

Briefly presented properties of the alumina coatings prove their
importance to new industries where extreme operational conditions are
to be used. One of these potential industries is the nuclear business. As
demonstrated above based on the alumina example, materials devoted
to nuclear applications must be properly qualified, and their behavior in
operating conditions has to be fully understood. Ion irradiation is
broadly used for the purpose - to emulate neutron radiation damage
[19-22]. The benefits gained from the technique are high damage rates,
strict control of irradiation conditions, little or no material activation,
and the resulting low costs of post-irradiation characterization
(compared to the utilization of a Hot Cell facility) [19,23]. Another one
important reason why ion irradiation has a significant advantage over
neutron irradiation is that the availability of ion beam accelerators
compared to test reactors is significantly higher. On the other hand, it is
still insufficient to cover the needs arising in the nuclear community.
Easy, flexible and efficient access to ion irradiation facilities with high
capabilities is very limited for many researchers. In fact, many of them
have only access to ion beam facilities that can only provide low-energy
ions.

At the same time when using nanoindentation on low-energy (thus
shallowly) irradiated material, the issue of indentation depths for which
extracted mechanical property information reflects properties of ion
irradiated layer becomes significant [24]. The upper end of the range is
due to the high contribution of signal from the non-irradiated substrate,
and the lower is due to the not fully developed plastic zone in the ma-
terial. In certain cases, these conditions are mutually exclusive, and
mechanical property information gained is affected by the effects
described. The aim of this study is to verify whether such data may still
be valuable when evaluating the influence of ion irradiation on material
properties.

For this purpose, we analyzed the data collected from works [16,25]
where thin films deposited on 316L SS via the PLD technique were ion
irradiated at room temperature with 250 keV and 1.2 MeV Au" ions up
to the dose of 25 dpa. Afterward, post-irradiation mechanical charac-
terization of the samples was performed via the nanoindentation tech-
nique. The low-energy experiment presented here is a perfect example of
a scenario described above when mechanical information is affected by
a signal from non-modified volume and tip-rounding effect. At the same
time high-energy experiment can be considered as free of these unde-
sirable side effects. Nanomechanical results obtained for both experi-
mental energies were compared. The comparison aims to verify whether
the quantitative assessment of the mechanical changes occurring in the
ion irradiated PLD-grown alumina using nanoindentation may be
feasible even for very shallow implantation depths. Presented compar-
ison sheds new light on the issue of very shallow ion irradiated material
—especially regarding the detection limit. The findings of this work may
be extended to other shallowly indented materials.

25
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2. Material and methods
2.1. Materials preparation

1 pm Al;O5 coatings were deposited by Pulsed Laser Deposition
(PLD) at room temperature on 1x1 cm stainless steel substrates. Sub-
strates were cut from a 0.9 mm thick sheet of annealed AISI 316L steel
purchased from Goodfellow. Details of the deposition process have been
given elsewhere [14]. According to F. Garcia Ferré et al., PLD-grown
coatings generally reproduce the roughness of the substrate. Therefore
roughness of the coating oscillated around 10-20 nm, which is similar to
the roughness of the steel. Precise roughness measurement was done
because it is known that a high roughness surface can considerably affect
the nanoindentation results. Prior to the manufacturing process, steel
samples were ground with SiC abrasive papers (up to 1200 grade) and
finally mirror-polished with colloidal silica suspension (0.06 pm grain
size).

2.2. lon irradi and SRIM calcul

As-deposited samples were irradiated at room temperature using two
different energies — low (250 keV) and high (1.2 MeV). Irradiations were
performed with Au™ ions up to six fluences in the range of approx. 8.0 x
10" cm 2 to 4.0 x 10"° em 2. A separate sample was used for each
combination of energy and fluence. Fluences were selected basing on the
SRIM (The Stopping and Range of Ions in Matter) [26] simulations, and
they correspond to damage levels of 0.5; 1; 3; 5; 10, and 25 dpa. The
SRIM simulated damage and ion distribution profiles for irradiations
carried up to highest fluence are shown in Fig. 1. Both damage profiles
plotted with the same scale are shown in Fig. 2. One can clearly see that
for low and high energy irradiations, produced radiation damage ranges
are 70 and 270 nm, respectively. Selected irradiations conditions pro-
vide low ENSP (Electronic to nuclear stopping power) ratios, as sug-
gested in [27]. Predictably, the ENSP profile for 250 keV irradiation is
lower than for 1.2 MeV irradiation (at 20 nm — 1 vs 2.5). Low energy
irradiations were carried out using the ion implantator UNIMAS-79 at
the Institute of Physics, Maria Curie-Sklodowska in Lublin. High energy
implantation campaign was performed at the Norwegian Micro- and
Nano-Fabrication Facility, NorFab, on a 3SDH-2 NEC Pelletron Tandem.

2.3. SEM and roughness measurements

In order to examine the quality of the sample’s surface, Scanning
Electron Microscopy (SEM) observations and roughness measurements
were performed. Three samples were selected for this investigation: (i)
virgin, (ii) after low, and (iii) high energy irradiation up to 25 dpa. SEM
observations were carried out using Hitachi SU8230 and Carl Zeiss
Auriga CrossBeam Workstation. The device used to measure roughness
of the specimens was the contact-type instrument Hommelwerke model
LV-50. For each specimen, five measurements on 0.5 mm distance were
performed, and the average roughness value R, was calculated.

2.4. Nanoindentation

The instrument used to perform nanomechanical measurements was
NanoTest Vantage (Micro Materials, UK), equipped with a Berkovich
diamond indenter. Measurements were performed at room temperature.
Prior to nanomechanical measurements, the system was calibrated, and
the area function of the indenter tip was measured on fused silica.
Nanohardness (H) and reduced Young's modulus (Er) values were
extracted from the unloading data, applying the Oliver and Pharr model
[27]. For each irradiation state, at least 15 measurements were made.

The first step of the nanoindentation study was to choose the best
experimental conditions in order to probe the irradiated region without
the impact of the unirradiated region (or at least with its minimal in-
fluence). One of the key test parameters is the maximum force, which
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Fig. 1. Damage and ion distribution profiles for (a) 250 keV (reprinted from |16 with permission from Elsevier) and (b) 1.2 MeV Au' (reprinted from [25] with
permission from Elsevier) irradiations of PLD-grown Al,O4 coatings up to 4.0 x 10 em ™
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Fig. 2. (a) Comparison of damage profiles for 250 keV (blue line) and 1.2 MeV Au” (red line) irradiations in PLD-grown Al,O4 coatings up to 4.0 x 10* em™2; (b)
Schematic representation of nanoindentation measurement on ion irradiated coating.

defines penetration depth [28]. Optimum forces were selected so that
the corresponding nanoindentation depths are as shallow as possible to
minimize the effect of the unimplanted region being sampled and
simultaneously probe material as deep as possible to limit effects such as
not fully developed plastic zone [29], surface preparation [30] and ISE
(Indentation Size Effect) [31]. As mentioned above, according to SRIM
calculations, the depths of ion-modified layers for 250 keV and 1.2 MeV
irradiations were 70 and 270 nm, respectively. Consequently, a
maximum nanoindentation force of 0.4 mN was selected for low-energy
irradiated samples. This force corresponds to plastic depths of around
30 nm, which represents approx. 40 % of the thickness of the irradiated
layer. The mechanical property information obtained under such
experimental conditions represents the response of both irradiated layer
and unmodified volume (minimal contribution is expected to occur). A
maximum nanoindentation force of 1 mN was selected for high-energy
irradiated samples. This force corresponds to a plastic depth of around
40 nm, representing approx. 15 % of the thickness of the irradiated
layer. In this regard, the effect of unmodified bulk on the obtained re-
sults is considered negligible. One should keep in mind that according to
the 10 % rule, no effect of the steel substrate on the measured me-
chanical properties is anticipated. All measurements were performed in
load-control mode with loading, unloading, and dwell times of 5, 3, and
1 s, respectively.

3. Results and discussion

Our work aims to compare findings of nanomechanical measure-
ments conducted on implanted to different depths of thin amorphous
ceramic coatings. Before proceeding to the nanoindentation measure-
ments, the surface quality of the samples was evaluated. SEM images
and average surface roughness values R, of PLD-grown alumina coating

before and after ion irradiations are depicted in Fig. 3. One can observe
that, regardless of the irradiation energy, no significant effect of im-
plantation on the surface morphology can be observed. The coating is
smooth, compact, and free of discontinuities.

Hardness and Young's modulus of alumina coating as a function of
irradiation dose are shown in Figs. 4 and 5, respectively. Presented
graphs compare the nanoindentation data obtained for low (250 keV)
and high energy (1.2 MeV) irradiated samples. One can observe that the
qualitative relationship between the nanohardness and damage level
created by ion irradiations is comparable for both experimental en-
ergies. In both cases, measured hardness decreases with the damage
level at the early stage of irradiation. At the 3 dpa, it shows a minimum
and eventually slightly increases (or becomes stable) for high dpa levels.
Quantitatively speaking, the dose dependence of the nanohardness
varies depending on the experimental design. It can be clearly seen that
the hardness values measured for the low energy experiment are
approximately 15 % lower. Attempts to explain the phenomenon in
terms of nanoindentation issues are given below. In Fig. 5,
load-displacement data for virgin and 3 dpa samples are selectively
compared. The similarity between the graphs is noteworthy.

To better understand the nanoindentation results for the irradiated
samples, it is first necessary to look at the virgin data. As reported by F.
Garcia Ferré etal. [14], in the as-deposited state, amorphous PLD-grown
alumina is characterized by the hardness of 10.3 4 1.0 GPa. In this
study, the hardness values of 8.7 + 1.0 GPa and 10.2 + 0.3 GPa were
registered for the virgin sample tested at 0.4 and 1 mN forces, respec-
tively. Hardness calculated from 1 mN force measurements is in com-
plete agreement with the one reported by F. Garcia Ferré et al. [30]. In
contrast, when the material was tested with 0.4 mN force, extracted
hardness values were found to be slightly undervalued. Registered un-
derestimation is considered to be the result of the tip-rounding effect, as
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dpa

MeV 25 dpa

= 18 nm

Fig. 3. SEM images of the surface of PLD-grown alumina coating: (a) virgin; (b) after 250 keV Au" irradiation up to 25 dpa; (c) after 1.2 MeV Au" irradiation up to

25 dpa.
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Fig. 4. Nanohardness in the function of dpa measured for PLD-grown Al,O3
coating irradiated with 250 keV (0.4 mN testing force) and 1.2 MeV (1 mN

testing foree). Both specimens were irradiated with Au ions. Adapted from [32]
and [48].
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described by A. C. Fischer-Cripps [29]. A. C. Fischer-Cripps suggests
that, for low penetration depths, the mean contact pressure (which is the
measure of hardness) does not reflect the actual hardness of the film. It
results from the fact that the indenter tip pressed into the material is
initially round, so most of the deformation may be elastic. Generally,
increasing indentation depth is necessary to overcome the issue. In the
present case, however, this would result in losing information from the
irradiated layer (for the low-energy irradiated sample). Thus, the testing
force couldn't be increased. Consequently, all registered hardness values
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are underestimated for the low energy irradiated sample that was tested
with 0.4 mN. We believe that the phenomenon described above is the
source of the discrepancy when high and low energy data are compared
in quality. This means that the observed quantitative mismatch does not
result directly from different irradiation conditions but indirectly from
using various nanoindentation testing forces. Moreover, it should be
pointed out that the most pronounced tip-rounding behavior overlaps
with the range of other undesired effects that can contribute to the
actual data obtained. These include: (i) inhomogeneous dose profile, (ii)
indentation size effect, (iii) implantation and surface effects. The
quantitative analysis of such results should not be carried out. Accord-
ingly, the critical issue is whether this kind of data may be interpreted
qualitatively. Although the data on low energy irradiated material was
affected by several effects in this research, the qualitative relationship
between nanohardness and irradiation damage level obtained in low
energy experiment is very similar to the correlation found in high energy
experiment. This fact may suggest that indeed, such low-energy results
may find valuable. Indeed, it should be regarded as a qualitative result.
But it still may be helpful when the study aims to initially assess a ma-
terial response to ion irradiation. For example, as a screening test pro-
cedure, as the first step before high energy experiment at high
temperature.

As stated in the Introduction, ion irradiation brings many befits.
However, despite many associated advantages, using an ion beam is not
free from challenges. The first difficulty arises from the inhomogeneous
dose profile. Damage level changes across the penetration depth, and the
Bragg peak, characterized by the highest damage level, occurs very
often. This can easily be seen on the damage profiles for irradiations
performed in this work (Fig. 1). The second drawback of the method is
that the volume of modified material is restricted to the near-surface
region. In fact, the ion penetration depth depends on the type and en-
ergy of the ions but typically does not exceed a few microns [32,33].
Penetration of low-energy ions in the material can be very shallow (ten
to hundreds of nanometers). This is also the case in this study, where for
250 keV ions irradiation depth is below 100 nm. The possibilities of

1 um ALO, coating:
1.0{ ——virgin
———3dpa (HE irr.)

0.8

0.6

Load (mN)

0.4+

0.2

0.0

0 10 20 30 40 50 60 70
Displacement (nm)

Fig. 5. Load-displacement behavior of PLD-grown Al,04 coating before and after Au irradiation (a) with 250 keV (0.4 mN testing force) (b) 1.2 MeV (1 mN

lesting force).
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extracting mechanical data (hardness or young modulus) from such a
thin layer are extremely limited. In such cases, nanoindentation exper-
iments may be the only route to obtain information on the mechanical
behavior of the irradiated system. This method makes it possible to
characterize small volumes. However, several challenges are associated
with nanoindentation and the application of this technique to charac-
terize ion irradiated materials [34]. The issues to be addressed include
mainly: inhomogeneous dose profile, indentation size effect (ISE), un-
irradiated substrate effect, implantation, and surface effects [30,34,35].
These effects make mechanical estimation difficult, as was discussed for
250 keV experiment. For this reason, it is necessary to move detection
limits further and provide as accurate data as possible, which helps to
grasp and understand occurring phenomena. It is worth to point out,
that the results of some studies suggest, that the commonly accepted
limitation of indentation depth not larger than 1/10 of the layer thick-
ness is excessive, and reliable data on layer nanohardness can be ob-
tained even in case when the penetration depth reaches half of the layer
thickness [36].

Considerations described above focus on comparing nano-
indentation studies conducted for two energies (250 keV and 1.2 MeV).
Regarding the overall influence of room temperature ion irradiation on
the performance of PLD-grown alumina, this was the subject of another
work [25]. In the paper, attempts were made to answer why the coating
hardness reduction is observed after ion irradiation. Comprehensive
structural characterization (XRD, TEM) conducted as a part of the
research revealed that the as-deposited coating is amorphous and room
temperature irradiation has no effect on the material structure. Based on
the analysis of the mechanical and structural data obtained, it is
considered that the most likely cause for the softening phenomenon lies
with gold interstitials injected into the material during irradiation. This
is because the indentation plastic zone extends deeper than the sample
stopping-peak region, and the volume with chemically modified
composition is probed. In general, reported room temperature radiation
endurance results show no notable change in coating performance
following irradiation to 25 dpa. All these findings demonstrate excellent
properties of PLD-grown alumina coatings and encourage further
development and qualification process.

4. Conclusions

Any material devoted to nuclear applications (like aforementioned
coatings) must be appropriately qualified, and its behavior in operating
conditions has to be fully understood. The combination of ion irradiation
and nanoindentation has been recognized as an effective tool for pre-
dicting the material's response to neutron damage. In this study, we
compared the nanomechanical information from low (250 keV) and
high energy (1.2 MeV) Au + irradiated thin alumina coatings. The ob-
tained results show that the data obtained in the low-energy experiment
may be considered reliable, pointing to the conclusion that in some
cases, the commonly known 10% rule may be obeyed. Interestingly,
although these data were affected by several effects (usually considered
detrimental for this kind of study), the qualitative relationship between
nanohardness and irradiation damage level obtained in the low and
high-energy experiments is very similar. This observation suggests that
qualitative assessment of the mechanical changes using nanoindentation
may be feasible even for very shallow implantation depths. Since
shallow irradiation results in uniform development of the radiation
damage zone (no commonly visible Bragg peak) obtained result dem-
onstrates that in some cases, one can build a credible research meth-
odology by using low-energy ion implanter programs (which generally
are more available than high-energy ion labs). The discussed approach
gives a qualitative estimate of the expected changes. This may be
considered beneficial when access to a high-energy ion source is poor,
and pre-estimation of the material’s radiation tolerance must be done.
However, one should remember that extreme caution must be taken
when interpreting such results. Hence this methodology can be applied

28

128

Zatgcznik 3

Nuclear Inst. and Methods in Physics Research, B 540 (2023) 24-29

only for very hard materials with very low surface roughness.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Handling Editor: Dr P. Vincenzini Further development of nuclear power plant technology relies heavily on materials’ durability under operating
conditions. Estimating the materials” performance in the operando tests is crucial. In this paper, the mechanical

KEM""_" e behavior of thin amorphous nuclear-dedicated AlyO3 coatings deposited by pulsed laser deposition was inves-

In-situ high-temperature characterization tigated by nanoindentation over the temperature range of 25-650 °C. Experimental nanomechanical analysis was

Nanoindentation

X-ray diffraction (XRD)
Alumina coatings
Molceular dynamics

supported by MD simulations. The results indicate that the hardness of the amorphous coating experiences a
gradual, constant decrease with temperature, while the Young modulus value remains constant in the whole
temperature range. Observed phenomena confirm the increasing plasticity of the material and it is postulated to
be related to the bond-switching mechanism that accelerates at high temperatures. The post-mortem trans-
mission electron microscopy characterization confirmed that the loaded material was non-crystalline over the
entire range of the indentation temperatures. ‘The thermal stability of the structure was further studied in-siti up
to 1050 °C by X-ray diffraction. The implemented methodology allowed us to follow the dynamic process of
phase transitions occurring in the material above 650 “C. First, thermally activated crystallization was observed
at 700 °C. Intermediate alumina phases were present up to 950 °C, while above this temperature, exclusively the
thermodynamically stable «-Al, O3 was observed. The in-sifu high-temperature characterization of the evolution
of thin films boosts the understanding of the application limits of the coating systems at elevated temperatures.
The added value is that the paper demonstrates the potential usefulness of combining high-temperature tech-
niques Lo characterize the complete behavior of thin films at clevated temperatures.

such applications are required to display appropriate characteristics,

1. Introduction particularly in terms of resistance to environment-induced property
degradation.

Developing materials for extreme applications is very challenging as To ensure that the given material will retain its durability within
it requires consideration of many factors and complex relations that can specified tolerances throughout its service lifetime, tests simulating the
affect the system's performance. This is best exemplified by nuclear influence of operating conditions on material properties are performed.
materials that must retain their full functionality in the most demanding Concerning specifically high-temperature applications, assessment and
conditions, including high temperature (HT), high levels of radiation, verification of permanence of material performance at temperatures that
mechanical stresses, and corrosive environment [1-3]. Materials for match its actual operating conditions are crucial. Thus, tests conducted
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Abbreviations:

HT -
RT -

high temperature
room temperature

at the temperature of interest are much more relevant and valuable than
room-temperature experiments [4]. Various high-temperature methods
have developed significantly over the last few decades, thus becoming a
powerful tool for investigating specific materials properties under
non-ambient conditions. Depending on the specific designation,
high-temperature examination may involve e.g. thermal, electrical,
optical, corrosion, and mechanical tests [5-8].

As for the latter, traditionally, mechanical tests are performed ac-
cording to well-established procedures set out by international stan-
dards. This applies to both room and elevated temperature
measurements. The issue arises when one doesn’t have the adequate
quantity of the material to meet sample dimension requirements
imposed by the standards. This is very often the case in post-irradiation
examinations or in preliminary studies in the field of nuclear materials
science. For example, newly developed material grades are often man-
ufactured on a laboratory scale, which means that the material available
for testing is very limited. For the research and development of new
advanced nuclear materials systems, accessibility of micro-scale me-
chanical characterization techniques is essential [9]. This is one of the
main driving forces for developing miniature test specimens. However,
the task becomes even more challenging when one needs to characterize
a volume of the order of pm®. The key method that makes it possible is
nanoindentation. Nanoindentation stands out among other available
small-scale techniques for mechanical testing (e.g., micro-compression,
micro-bending, or micro-tensile testing) due to the simplicity of the
sample requirements, cost-effectiveness, and relative ease of use [10,
11]. But also - or perhaps even most importantly — nanoindentation
allows to obtain mechanical property information from thin films and
coatings, which might not be feasible using other techniques [4,11-15].

This is the case with PLD-grown thin amorphous alumina coatings
dedicated to new advanced nuclear energy systems such as Lead-Cooled
Fast Reactors (LFR). PLD-grown alumina is a main candidate material
for the fuel cladding that will be operated at 550 °C (600 °C in hot spots)
[16]. The power of alumina is that, in contrast to available metallic
materials such as chromia forming austenitic stainless steels (e.g. 316 L,
15-15 Ti) or ferritic-martensitic (F-M) steels (e.g. T91), it is corrosion
resistant in the liquid lead and lead-bismuth eutectic (LBE) at a tem-
perature above 500 °C [17-22]. A significant amount of data on the
room temperature nanoindentation behavior of the material was pub-
lished in the literature in the last decade. For example, the technique
was utilized to characterize 1 pm thick coatings in the as-deposited state
and to evaluate the influence of radiation on the material performance
[22-26]. Knowledge gained so far covers the issue of the sole irradiation
effect (RT experiment [23,26]) and the combined effect of high tem-
perature and irradiation (600 °C experiment [22,24,25]) on the
PLD-grown coatings mechanical performance. Published data revealed
that room temperature irradiation (up to 50 dpa) has virtually no impact
on the nanomechanical properties of the material [23,26]. At the same
time, for the same dpa level, high-temperature irradiation significantly
increases the coating hardness [25]. Accompanied structural analysis
showed that observed hardness increase follows from radiation-induced
crystallization of the initially amorphous alumina phase [25]. The
phenomenon occurring in the material is considered to be the result of
the synergetic effect of high temperature and radiation damage. Hence,
the lower the irradiation temperature, the higher the dose threshold for
the onset of crystallization. All these findings are extremely important,
but there is a piece missing. To the best of the authors’ knowledge,
despite the growing interest in PLD-grown alumina, no information
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about the sole effect of high temperature on the performance of amor-
phous PLD-grown alumina can be found in the literature.

Meanwhile, nanoindentation measurement capabilities developed
significantly, enabling measurements to be carried out under non-
ambient conditions [4,10,13,27-29]. D. Beake, in his reviews [4,13],
presented state-of-the-art in-situ high-temperature nanomechanical
testing of materials dedicated to extreme environments. The review
shows that although certain challenges related to the technique still exist
(e.g. thermal control management, limited durability of indenter ma-
terial, no established testing protocol) many published studies success-
fully applied the methodology to measure the mechanical response of
various materials at high temperatures [28,30-33], including thin
coatings [34,35]. In our research, the technique was utilized to broaden
the state-of-the-art data on PLD-grown alumina behavior with in-situ
high-temperature information collected up to 650 °C. We confirmed that
theoretical predictions of amorphous alumina nanoscale plasticity [36]
extends to the microscale at room temperature [26] are correct, and
brittleness of this material could be limited further at high-temperature.
This confirms that amorphous alumina oxide show significant potential
to be used as a light, high-strength, and damage-tolerant engineering
material which could be applied in Gen. IV applications.

To gain a complete picture of material behavior at high tempera-
tures, the mechanical investigation was supplemented with an in-situ
structural X-ray diffraction investigation (up to 1050 °C). It is known
that the transformation of the amorphous Al,O3 into stable a-Al;03 can
be triggered solely by high temperature [37]. In nature, aluminum oxide
(alumina, Al,O3) exists in several polymorphs, including stable «
(corundum) and various metastable forms (e.g. v, 6, 1, %, x, 0) [19].
Depending on the material processing route, the formation of different
metastable structures and the various sequences of phase trans-
formations towards the stable a-Al;03 may be observed [38-40]. For
this reason, the presented study aimed to provide specifics on the
thermal evolution of PLD-deposited Al;Oj3. Nanoindentation results
were analyzed in the context of structural output, thus further contrib-
uting to the fundamental understanding of the basis of materials’ me-
chanical behavior.

To summarize, the only way to understand the whole picture of the
in-service behavior of alumina is to investigate its properties in different
conditions and study them independently. Meanwhile, no information
about the sole effect of high temperature on the performance of amor-
phous PLD-grown alumina can be found in the literature. Such infor-
mation would be helpful not only to understand better the material's
behavior subjected to nuclear operating conditions but also to find out
how the material would perform in potential non-radiation high-tem-
perature applications. In this study, thin PLD-grown alumina coatings
dedicated to nuclear applications were analyzed for their high-
temperature properties. To the best of the authors’ knowledge, the
presented data represent the first reported strictly high-temperature
information on amorphous alumina.

2. Material and methods
2.1. Materials preparation

5 pm thick alumina coatings were deposited at RT on 0.9 mm thick
AISI 316 L stainless steel by PLD (Pulsed Laser Deposition). It was re-
ported that PLD-grown coatings generally reproduce the roughness of
the substrate [41]. Therefore, prior to the manufacturing process, steel
samples were ground with SiC abrasive papers (up to 1200 grade) and
finely polished with colloidal silica suspension (0.06 pm grain size).
More details on the deposition process can be found in reference [41].

2.2, In-situ high-temperature ind

In this study, the nanomechanical properties of alumina were
investigated in-situ at elevated temperatures. The measuring range was
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from RT to 650 °C, in incremental steps of 100 “C. The upper-
temperature range was limited by the equipment capabilities but suffi-
cient to go beyond the foreseen operating conditions (600 “C in hot
spots). The instrument utilized was the NanoTest Vantage System from
Micro Materials. Our experimental methodology follows the guidelines
indicated in Ref. [35]. The measurements were performed in
depth-control mode. The target depth was set to 300 nm, corresponding
to forces ranging from 15 to 21 mN, depending on the temperature.
According to the 10 % rule [42], 300 nm indentation depth results in the
plastic zone about 3 pm deep into the material. Given the 5 pm thickness
of the investigated coating, the plastic stress field should remain in the
coating, which means that the mechanical property data were extracted
exclusively from the alumina (no substrate contribution). Hardness and
Young's modulus values were determined using the method developed
by Oliver and Pharr [43]. For each temperature test point, ten in-
dentations were performed.

Since nanomechanical measurements at higher temperatures are
extremely sensitive and experimental protocols are not yet well estab-
lished, the test design was the subject of particular attention. The
following is the list of key issues that were taken into consideration.

(a) Environment control

The instrument features a controlled atmosphere chamber, allowing
operation in a protective gas atmosphere. In this work, the chamber was
purged with high-purity argon gas, thus restricting the oxygen level in
the test environment. An overpressure was established, and the oxygen
content level was below the detection limit of the sensor, which was
expected not to affect the corrosion behavior of alumina.

(b) Indenter choice

The choice of indenter material for high-temperature measurements
is of vital importance. To limit tip degradation, indenter material within
the temperature of interest must satisfy several criteria: hardness
significantly higher than of tested material and low chemical reactivity
with the sample [4,10,44]. The review studies on high-temperature
nanoindentation state that diamond and cubic boron nitride (c-BN)
are the most commonly used materials for high-temperature indenters.
Due to the highest hardness, when possible, the use of diamond is rec-
ommended [44]. However, it is well known that diamond oxidizes in air
at temperatures above 400-500 °C [4,10,35,44]. As mentioned above, in
the system utilized, the sufficiently low oxygen content level could not
be strictly controlled. Therefore, in this study, c-BN was chosen as a
material for the Berkovich indenter. The advantage of this material is its
chemical inertness. However, ¢-BN is not as hard and durable as dia-
mond, which may lead to rapid tip wear at high temperatures. Conse-
quently, the Diamond Area Function (DAF) was recalculated after the
250 “C step due to the significant number of tests conducted at RT, 150
and 250 °C, as well as the system’s cooling between the 250 “C mea-
surements and subsequent higher temperature tests. This recalibration
ensured that any wear sustained during the initial tests (RT, 150 °C, and
250 “C) was accounted for, enabling the use of an updated DAF for
measurements at higher temperatures. One should mention that the
used indenter tip was brand new. Therefore, we assume that errors
owing to the tip bluntness were minimized.

(c) Thermal drift

1t has been repeatedly shown that it is crucial to minimize thermal
drift to achieve high-quality, accurate high-temperature nano-
indentation data. Thermal drift is a time-dependent error in displace-
ment measurement resulting from thermal expansion occurring in the
system [10]. Thermal drift consists of two components: frame drift and
contact drift [10]. The former is the effect of temperature variations in
the system's frame and can be simply mitigated by including a
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stabilization period [4,10]. In this study, to stabilize the frame, prior to
measurements, the sample was held at the desired testing temperature
for a minimum of 4 h. The latter drift occurs due to the heat flow be-
tween the sample and the indenter at the contact and can be minimized
by ensuring that the temperature of these components is precisely
matched [4,10,12,35,44]. System configuration plays an important role
in achieving an isothermal contact. In the NanoTest Vantage System
from MML, the sample and the indenter are independently actively
heated, which allows to reduce thermal drift during the measurements.
Furthermore, in addition to the integrated control thermocouples for the
indenter and sample stage, the system is equipped with an auxiliary
thermocouple, which, placed directly on the sample surface, indicates
true contact temperature. Another thermal drift mitigation strategy
consisted in using a shroud around the sample holder. This simple
procedure allows for stabilizing the temperature in a certain chamber
volume, which is very important when the testing temperature exceeds
350-400 “C.

As discussed above, the temperature’'s true value on the sample’s
surface was monitored by the auxiliary thermocouple. This proved to be
essential, as due to the low thermal conductivity of the coating, a sig-
nificant thermal gradient in the volume of the sample was observed.
However, it is not feasible to implement an analogous solution for the
indenter; the thermocouple that controls its temperature is always
shifted in relation to the contact area. Due to the existing thermal
gradient, the exact value of the indenter tip’s temperature is, therefore,
unknown. To adjust the temperature of the indenter tip to the temper-
ature of the sample, at each temperature, a series of test indentations
were performed, and based on the recorded thermal drifts, the indenter
set temperature was tuned until the thermal drift was minimized to the
acceptable level. A schematic representation of the high-temperature
nanoindentation setup is shown in Fig. 1.

Our nanoindentation methodology owes a lot to the one proposed by
Rebelo De Figueiredo et al. [35]. To further minimize the temperature
heat transfer at the contact, before each single measurement, a second
thermal stabilization step was included - 180 s of thermalization period
at the distance between the sample surface and indenter tip not
exceeding 2 pm. Each single indentation cycle included: loading with the
rate of 2 mN/s, 30 s of dwell period at maximum load, and unloading
with the rate of 5 mN/s. The thermal drift correction data were collected
from the hold period of 60 s at 10 % of the maximum load applied while
the thermal drift was calculated over the final 60 % of the hold period.
The goal of this was to account for the creep recovery, which is signif-
icant at highest temperature. Described methodology aligns well with
1SO 14577 standard.

The highest recorded thermal drift in this study was 0.65 nm/s at
550 °C. For most indents below 350 °C, it didn't exceed 0.35 nm/s, and
for all other temperatures mostly didn’t exceed 0.50 nm/s. It should be
noted that some measurements with a thermal drift close to zero were
registered.

2.3. Post-indentation structural characterization

To link the mechanical information with potential changes in the
coating structure, the indented sample was examined by Transmission
Electron Microscopy (TEM) and Grazing Incidence X-Ray diffraction
(GIXRD) after cooling down to RT.

2.3.1. Transmission electron microscopy

Samples for TEM observations were fabricated by sectioning a thin
electron transparent lamella. Lamella was cut by conventional Focused
Ion Beam (FIB) technique using a FEI Helios Nanolab 650. Final thinning
of the lamella was performed with 5 keV Ga ions followed by a 2 keV Ga
polish. Electron transparent lamellae were analyzed in a JEOL ARM 200
F operating at 200 kV and equipped with an Oxford Xmax100 EDS de-
tector. Probe current density was sufficiently low to avoid any obvious
beam induced structural modification. The selected area electron
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Fig. 1. Schematic representation of high-temperature nanoindentation setup.

diffraction (SAED) analysis was performed in TEM mode using parallel
illumination.

2.3.2. Grazing incidence X-Ray diffraction

Diffraction patterns were acquired in the 26 range from 10° to 145°
using the parallel X-Ray beam obtained with a Gobel mirror at the
Bruker D8 Advance diffractometer. The X-Ray tube had a Cu anode, 40
kV accelerator and 40 mA current (Acyka1 = 1.5406 A). The grazing
incidence beam geometry was chosen to maximize the contribution of
the AlyOj signal in the detected diffraction pattern, thus limiting the
acquired scattering of the substrate. The incidence angle w was set to
0.7 or 1.15°. A 0.1 or 0.2 mm fixed primary slit, the 5 mm vertical
primary beam mask, the 0.2° secondary equatorial Soller (a.k.a. Parrish-
Hart analyzer slits), and 2.5° primary and secondary axial Soller slits
were used. A LYNXEYE XE-T detector working in the high energy res-
olution (AE < 380 eV at 8 keV, energy window optimized for CukK, lines)
and 0D modes without Ni-filter was used. The Bruker DIFFRAC. EVA
program with the database of reference crystal structures ICDD PDF4-+
2022 [45] were used for qualitative phase analysis.

2.4. In-situ high-temperature X-Ray diffraction

Diffraction patterns acquisition during the in-situ high-temperature
measurements was also performed using the parallel X-Ray beam ob-
tained with a Gobel mirror and the grazing incidence beam geometry (w
= 1.257). The diffractometer configuration was the same as described in
section 2.3.2, but only the 0.2 mm primary slit and no beam mask were
used.

High-temperature measurements were carried out in a HTK 1200 N
chamber by Anton Paar, with resistive heating (Kanthal wire) and
temperature control based on read-outs from a thermocouple sensor.
The Kapton™-graphite window is divided in 2 parts and the pillar in
between them limited the covered 26 range to 83°. The region above 96°
included a large number of weak overlapping peaks not useful for the
analysis. Temperature ranged from ambient to 1050 °C with the
following values being chosen: 25 °C and 10 steps with the increment of
50 °C between 600 °C and 1050 °C. The dwell time at each temperature

was not shorter than 18 h. An ambient air atmosphere was used. The
position of the sample surface (its height and tilt) was realigned at each
temperature with respect to the goniometer axis and beam direction at 0
=0

2.5. High-temperature nanoindentation simulations - molecular dynamics
(MD) simulations

Molecular Dynamics (MD) simulations were performed to assist the
investigation of the material properties of amorphous Al;03 samples
under nanoindentation at elevated temperatures, using LAMMPS soft-
ware [46]. All atomistic simulations were carried out using the 2/3-body
Vashishta potential used to describe the cohesive energy, elastic con-
stants, bulk modulus, and melting temperature of the corundum phase
[47]. A cutoff of 6.0 A was used as in the original study of Vashishta and
collaborators [48]. Fig. 2 shows the amorphous alumina sample under
nanoindentation. It was created with a cell size of 30.2 nm x 30.3 nm x
35.9 nm (length x height x width). Amorphous alumina was prepared
by cooling the molten phase of crystalline a-Al;05. The process began
with a crystalline slab containing approximately 3 300 000 atoms, which
was equilibrated using an NPT ensemble at 4000 K and ambient pressure
for 50 ps. The system was then cooled from the liquid state to various
target temperatures at a cooling rate of 0.15 K/ps. Finally, the resulting
amorphous structures were relaxed at the respective target temperatures
under atmospheric pressure for an additional 10 ps to ensure structural
stability. Periodic boundary conditions were applied in all directions.
Several simulated melt-and-quench studies that are comparable with
this work exist. For example, Momida et al. [49] simulated the initial
configuration with alpha phase corundum structure, which is similar to
our MD simulations, while Giacomazzi et al. [50] used the kappa phase
as the initial one. To validate the choice of our interatomic potential, we
calculated the Young's modulus from the elastic constants Cy = 360 and
Cy2 = 70 GPa reported in Refs. [47] and compared it to the values
computed in this work using by considering a small amorphous sample
of ~80 000 atoms, prepared as explained before at room temperature,
with the Matsui pairwise potential [51], where Cy; = 355 GPaand C3 =
68 GPa. The Voigt-Reuss-Hill [52] approximation was applied to
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Fig. 2. Schematic of the MD simulation model for the nanocontact between a
spherical indenter tip and alumina sample (cell size 30.2 nm x 30.3 nm x
35.9 nm).

compute the Young's modulus, yielding 216 GPa from the literature
values and 214 GPa from our simulations, demonstrating good agree-
ment. However, it is important to note that pairwise potentials, such as
the Matsui potential, have limitations in capturing complex interactions.
They neglect many-body effects, which can lead to inaccuracies when
modeling systems with structural transformations that involve signifi-
cant collective atomic interactions as required during high temperature
nanoindentation tests, justifying the choice of a more sophisticated
interatomic potential.

After the fabrication stage, the samples were divided into three
sections in the z direction to set up boundary conditions along its depth,
dz: 1) a frozen section with a width of approximately 0.02 x dz, which
was used for stability of the numerical cell; 2) a thermostatic section at
approximately 0.08 x dz above the frozen section, which was used to
dissipate the heat generated during nanoindentation; and 3) a dynam-
ical atoms section, where the interaction with the indenter tip modifies
the surface structure of the samples. In addition, a 5 nm vacuum section
was included at the top of the sample as an open boundary.

The indenter tip was considered a non-atomic repulsive imaginary
(RI) rigid sphere with a force potential defined as F (t) = K (—r (t) — R)%,
where K = 936 eV/A” is the force constant, and —r (t) is the position of
the center of the tip as a function of time, with radius R = 7 nm. We
applied MD simulations using an NVE statistical thermodynamic
ensemble and the velocity Verlet algorithm to emulate an experimental
nanoindentation test. Periodic boundary conditions were set on the x
and y axes to simulate an infinite surface. At the same time, the z
orientation contained a fixed bottom boundary and a free top boundary
in all MD simulations. Here, —r (t) = xo "X + yo "y + (2¢ + vt)"z, with x;
and yg as the center of the surface sample on the xy plane. The initial gap
between the surface and the indenter tip, zgp = 0.5 nm, moves with a
speed of v = 100 m/s. The center of the indenter tip was randomly
changed to 10 positions to consider statistics in our results, resulting in
150 MD simulations. Each process was performed for 125 ps with a time
step of At = 1 fs. The maximum indentation depth was chosen to be 3.0
nm to avoid the influence of boundary layers in the dynamical atom
region.

The hardness of the indented sample was calculated as in Ref. [53] by
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computing the P — & curve with the Oliver and Pharr method [43],
following the fitting curve to the unloading process curve as:

P=P, (55 )" a)
where P is the indentation load, & is the residual depth after the whole
indentation process, and Py and m are fitting parameters. Thus, the
contact pressure is computed as:

P(5) / A, (2)

where P is the load as a function of the indenter displacement and A.(5)
= m(2 R-8)d is the contact area at load P, considering the indenter
displacement, §, and tip radius, R [54]. The effective elastic modulus is
calculated by using Oliver-Pharr method [43], where the projected
contact are is obtained by considering the maximum depth as 5¢ = Syax
— €%Ppax/S where £ = 0.75, which refers to the parameter of spherical
indenter shape. The unloading stiffness S is calculated as:

m—1

S=(dP / d8; _ ) = mPo (Smax — 8¢ ) 3)
Then, the Young modulus is Ey is computed as:
(1-+?) /By=1/E, - (1-v?) /E 4)

where v and v; are the Poisson’s ratio of sample and the indenter,
respectively. E; is the Young modulus of the indenter tip and is consid-
ered to be infinitively large. Thus the effective elastic modulus is
expressed as Er = \/7/A:(6:) S/2p with § = 1 for spherical indenter tip.
We reported the following values that were computed at the maximum
indentation depth: maximum force, Py, in pN, the projected contact
area, A in nm?, the stiffness, S in units of N/m, and Hardness in units of
GPa. The Hertz model F(8) = 4/3 E; r'/? §%2 where E; is a reduced
Young's modulus and & the indenter depth is used to identify the pop in
event where the transition from elastic to plastic deformation occurs.

3. Results
3.1. High-temperature nanoindentation - experiment

High-temperature nanoindentation measurements were performed
to study the evolution of the mechanical properties of the investigated
material over LFR foreseen operating temperatures. The load-
displacement behavior of a-Al;03 coating within the testing tempera-
ture range is presented in Fig. 3. It can be observed from the maximum
load segment of the curves that creep deformation becomes increasingly
prominent with temperature. This result suggests that investigated
material increases its ductility with increasing temperature. The shape
of the unloading curves, free of artifacts, suggests that the dwell time
was adjusted correctly (the deformation generated under the indenter
tip develops uniformly, no burst-like-events were recorded) and accu-
rate fitting for reduced elastic modulus calculations can be performed.

The corresponding mechanical property values are plotted as a
function of temperature in Fig. 4. The initial nanohardness of the as-
deposited coating is 9.6 + 0.4 GPa, which is in complete agreement
with the previously reported values [23,41]. As shown in Fig. 4, the
hardness of the alumina decreases with increasing temperature. At
550 °C, the average hardness drops to 5.2 + 0.2 GPa, representing 54 %
of the room temperature value. According to the structural analysis re-
ported in the following sections, the material subjected to load was
non-crystalline over the entire range of the indentation temperatures.
Thus, we look into the high-temperature mechanical behavior of the
amorphous material. Reported softening phenomenon fits well with
previous literature findings for crystalline alumina [35,55-58]. In Fig. 4,
the RT mechanical values for the sample after the high-temperature
nanoindentation were plotted with red symbols. Compared to the
initial value, the hardness of the thermally annealed sample was slightly
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Fig. 4. Temperature dependence of the (a) nanohardness and (b) Young's modulus of a-Al,05 coating.

higher (11.9 4 0.8 GPa). A reasonable explanation was found and dis-
cussed along with the TEM results (see the next section). Interestingly,
no significant effect of the temperature on the materials’ Young's
modulus was found. Previously reported research on Young's modulus
temperature dependence of crystalline alumina [35,55-58] indicates
that the material’s stiffness decreases with the temperature. Thus, our
study suggests that the properties of the studied amorphous material
differ from those of crystalline bulk samples reported earlier in the
literature.

In addition, data on elastic-plastic work was extracted from the
experimental measurements. Notably, the plasticity of the material was
observed to increase with rising temperature, as depicted in Fig. 5. This
is best exemplified by the microhardness dissipation parameter (MDP),
which is defined as the plastic work divided by the total deformation
work measured during indentation [41,59,60]. MDP can be understood
as a parameter that can be used to characterize the ability of the coating
to dissipate energy. The results may suggest that the durability of the
coating improves with the temperature.
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3.2. Post-indentation structural characterization

3.2.1. Transmission electron microscopy (TEM)

The TEM technique was used to examine the microstructure of the
sample after high-temperature nanoindentation. Images of a cross-
section through the coating are presented in Fig. 6. The entire layer is
visible in Fig. 6b with the steel substrate at the top, which is around 4.9
pm thick.

A BF TEM image of the steel-Al,0; interface is presented in Fig. 6c.
One can observe that crystallization in the interfacial region occurred.
The crystallized alumina layer comprises columnar grains grown
perpendicular to the substrate surface. The thickness of this region
varied from 300 to max. 750 nm. The documented crystallization aligns
with the findings of the high-temperature XRD measurements, described
hereinafter, revealing that the crystallization temperature for the
amorphous phase lies between 650 and 700 °C. As explained in the
Material and methods Section, the nanoindentation system heats the
sample from the bottom, causing a thermal gradient across the material
cross-section. For the 650 °C indentation (temperature at the sample

b)
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Fig. 5. Temperature dependence of the (a) work and (b) MDP of a-Al,03 coating.
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500

Fig. 6. Schematic representation of the (upside down) sample after HT nanoindentation (a) together with BF TEM images of cross-sections through the coating
showing the entire thickness (b), steel-coating interface (c), and the top surface of the coating (d). Schematic yellow details marked on the upper-right image are for
scale presentation purposes only and do not indicate the exact spot where the indent was made. (For interpretation of the references to color in this figure legend, the

reader is referred to the Web version of this article.)

surface), the heater temperature was set to 720 °C. Therefore, the bot-
tom of the sample was at higher temperature in relative to the top, and
the temperature in this region exceeded the crystallization point deter-
mined by XRD (details presented in the following section). This explains
the localization and columnar nature of the crystalline alumina region
located near the metallic substrate.

1t should be noted that according to the 10 % rule, which states that
the extent of the plastic zone is 10 times the indentation depth [42] - this
layer has no contribution to the mechanical response registered. This is
graphically demonstrated in Fig. 6b. Furthermore, it can be confidently
postulated that the initiation of the crystallization process occurred at
the final temperature measurement step (650 °C), thereby having no
influence on all prior indentations.

Fig. 6d gives a view of the specimen surface. The lighter “curtain”
stripes with a few nm in thickness running normal to the surface are
artifacts form lamella thinning and may be neglected. These are the
effects of local thickness variations due to modulation of the Ga beam
focus during thinning. The surface region consists of two continuous
crystalline layers with a total thickness of about 100 nm. The top sub-
layer is very porous and consists of small crystallites identified as Aly0s.
The transition sublayer below, in turn, contains a reasonable amount of
phosphorus (EDX measured). As crystalline alumina yields higher
hardness (~25 GPa) than amorphous (~10-12 GPa) [61], we registered
a slight increase in the sample hardness after being cooled down to the
RT. This near-surface layer contribution could explain this effect. More
details on this will be given in the next Section.

3.2.2. Grazing incidence X-ray diffraction (GIXRD)

The results of the GIXRD measurements on the sample after HT
nanoindentation are shown in Fig. 7. By varying the incidence angle, the
contribution to the diffraction pattern from the very surficial layer
changes according to the effective penetration depth. For o set at 0.7° or
1.15°, 95 % of information originates from a depth of approx. 3.1 pm or
5.1 pm, respectively (assuming the AlyO3 density is 3.7 g e em ™).

The FCC phase corresponds to the steel substrate. It is naturally
registered with @ = 1.15° and it is still visible at m = 0.70° as it is a well-
crystalline phase and the total information depth even exceeds 7 ym at
this incidence angle. The same case applies to 1-Al;03 which was the
best fit choice among known transition alumina phases judging by the
positions of observable reflections. Concerning the similar decrease of
peaks’ intensities originating from the steel substrate and corresponding
to the n-Al;03 phase upon decrease of  from 1.15° to 0.70° we conclude
that the n-phase formed at the steel-Al,O3 coating interface. This is
where the a-few-hundred-nanometre thick layer with columnar grain
morphology was identified by TEM (see Fig. 6).

The diffraction pattern collected with the lower @ include also
several other considerable peaks besides the ones corresponding to the
steel-alumina coating interface (See Fig. 7b). TEM-EDX measurement
suggests that the layer is phosphorus-rich, so one plausible explanation
for this phenomenon is that, due to the temperature gradient, phos-
phorus migrated from the steel substrate to the surface of the ceramic
coating during exposure to high temperatures. This could result in
fluctuations in chemical composition, leading to local variations in
thermodynamic properties that, at certain temperatures, created
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Fig. 7. Comparison of GIXD accumulated diffraction patterns raw and after smoothing and background subtraction for the incidence angle (a) ® = 0.7° (green and
red curves, respectively) and (b) 1.15° (black curves). Vertical lines and symbols mark diffraction lines for the identified crystalline phases. In addition to n-Al,03 and
steel other probable phases include: i) present in the steel substrate (Cr, Fe)y3Ce; ii) present at the substrate-coating interface FeyNiOy; iii) minor phase present in the
AlyO3 coating - monoclinic 8-Al,Oy; iv) present at the surface - clemental carbon (C), AIPOy, P,Os. (For interpretation of the references to color in this figure legend,
the reader is referred to the Web version of this article.)

favourable conditions for the crystallization of phosphorus compounds.

However, as indicated in Fig. 7, there are other possible phases that can . :::::g:
be assigned to existing peaks. Thus, despite the efforts made, a definitive = z:;g‘;;c'“’g"““e
identification of the crystalline layer remains elusive. It should be @ & Nis HCP
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its contribution to the global material mechanical response is expected : . - oy
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mise the overall integrity and significance of the scientifi E =
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3.3. In-situ high-temperature X-Ray diffraction s e e e ) 600
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The crystal structure evolution of the coating was studied in-situ up to 10 20 30 40 50 60 70 80

1050 °C using grazing incidence X-ray diffraction. An overview of the 2 theta (deg)

collected diffraction patterns (DPs) is presented in Fig. 8. In the Figure,
only one diffraction pattern is presented for each temperature step. The
patterns shown represent the specimen at the equilibrium state, i.e., any
dynamic processes, like recrystallization, that could be observed during
the first hours at a particular temperature are not visible in Fig. 8. This
also means that, for a given temperature, further soaking didn't result in
any phase transitions. The only exception here is 700 °C, for which two

Fig. 8. The overview of the colleeted diffraction patterns (DPs) representing
the specimen’s structure at equilibrium or before (¥) and after (**) a phase
transition at the studied temperatures. Identified crystal phases are marked
with symbols, as indicated in the legend in the upper right comer. The numbers
on the right represent the temperatures of collecting subsequent DPs.

DPs are included in Fig. 8. This aims to show the onset of crystallization.

The detailed diffraction patterns evolution of the coating at 700 “C is
shown in Fig. 9. On the map, the onset of the crystallization process was
captured. It can be clearly seen that initially, the alumina layer consists

139

exclusively of the amorphous phase. The crystallization from the
amorphous structure begins approximately after 15-17 h of dwelling at
700 °C. The crystallization process continues for 6-8 h until the crystal
structure of the layer becomes stable. After that time, no
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Fig. 9. The overview of the DPs acquired at 700 “C; the intensity is marked in color scale from deep purple to orange, as shown on the right. The zero of the time axis
is referenced at the beginning of the acquisition of the series of the GID patterns that started 3 h after reaching 700 °C. The approximate start of the crystallization is
indicated with the yellow dashed line. (For interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is referred to the Web version of this article.)

recrystallization was observed during the next 35 h.

The summary of the crystal phases detected in the layer as a function
of temperature is presented in Fig. 10. As shown, the alumina layer
maintained its amorphous character until 650 “C (inclusive). Then, after
several hours spent at 700 °C, the parasitic reflections originating from
the steel substrate became dominated by a couple of new phases. The

hitherto amorphous Al;0j5 crystallized in the low-symmetry C2/m space
group (no. 12) with the f§ angle around 104°, usually labelled as the 6
phase. Additionally, the corundum polymorph started to crystallize
already at 700 “C yielding initially very weak peaks that gained intensity
as the temperature was increased gradually up to 1050 °C. The
remaining peaks could be indexed using 2 additional, but separate,

Phase Fe;04
6-AlLO3 a-ALO; Steel 316 NiS Mn0.65A10.44
Oxidised
Monoclinic Corundum Substrate HCP HCP

Temperature substrate
25'°C - = - s =
600 °C - = + s =
700 °C + weak =t + +
750°C + weak weak - Es
800 °C + + weak + e
850 °C + i weak weak - -
900 °C s + weak weak - -
950 °C weak + weak - -
1000 °C s - weak . ”
1050 °C - + weak - -

Fig. 10. The qualitative summary of crystal phases identification at each temperature. Symbols

= the phase is not observed; “+" = the phase is observed; “weak”

= selected diffraction peaks of weak intensity corresponding to the phase are present.
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structures based on the hexagonally closed packed (HCP) unit cells
(space group no. 194, P%mc and substantially different lattice param-
eters: a; ~ 3.5 A c; ~ 5.4 A and as = 2.7 A c3 = 4.4 A) that did not
represent other Al,O3 phases. The phase composition identified in the
diffraction patterns remained qualitatively stable in temperatures
ranging from 700 °C to 800 °C (inclusive), and only minor effects like
thermal expansion and slow crystal growth could be observed. Starting
from 850 °C, the corundum a-Al203 phase dominated the DPs until the
specimen reached 1050 °C. Corundum was accompanied by the Fe304
magnetite diffraction peaks. The 0-Al,05 phase created first at 700 °C,
could be still recognized at 850 °C and 900 °C despite its progressive
transformation to corundum.

The compositions of the two HCP phases identified in the diffraction
patterns at 700-800 °C remain largely unknown. These phases might
originate from the steel components as the corresponding peaks disap-
pear from the diffraction pattern exactly when Al;04 transforms almost
quantitatively into corundum and when metal oxides are formed. Metal
sulphides, like NiS (e.g. PDF 04-003-4566 [45]), adopt a similar HCP
crystal structure, namely the one with the bigger volume of the unit cell
(a; ~3.5A ¢c; ~ 5.4 A) out of the 2 indexed phases. Such metal sulphides
are metastable and are known to form around 700 °C (1000 K), which is
the case in our experiment [62]. The second HCP structure (based on ay
~27 A~ 44R)is frequently reported for alloys containing
aluminum, like Mng 56Alg.44 (PDF 04-013-9962). Ni, Mn and Sulphur are
all components of the 316 steel. Hence, most probably, the discussed
HCP phases contain any suitable metallic elements and sulphur from the
steel alloy formed at the Al,O3 layer-steel interface.

3.4. High-temperature nanoindentation - molecular dynamics (MD)
simulations

The molecular dynamics (MD) simulations were performed to gain
insight into the atomic-scale behavior of the material under varying
temperature conditions. The model outputs are presented in Figs. 11 and
12.

Fig. 11 shows the mechanical response of amorphous alumina
investigated at temperatures up to 650 “C. A reduced Young's modulus
of amorphous alumina was calculated from the Hertz fitting curve to be
about 170, 172, 171, 171, 170, 170, and 170 GPa for 25, 150, 250, 350,
450, 550, and 650 °C, respectively. Simulations performed under
varying temperature conditions consistently demonstrate that Young's
modulus of alumina remains constant across the temperature range
studied. These results are in excellent agreement with experimental
data, further supporting the accuracy and reliability of the simulations

040 T - T T T o

035 T Ton o s 520
_ 030 5poc —— 650°C
Z 025 3500 :
0.20

3 0.15 )
0.10 .

0.00
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Fig. 12. Contact pressure as a function of indentation depth.

presented herein. The constant Young's modulus suggests that alumina
exhibits a robust mechanical behavior, maintaining its stiffness and
elastic properties even under different thermal conditions.

Fig. 12 shows the contact pressure vs. depth curves for the same
sample size. All samples were deformed up to & = 3 nm. The hardness of
amorphous alumina was calculated to be about 3.17, 2.79, 2.41, 2.63,
2.54, 2.20, and 2.06 GPa for 25, 150, 250, 350, 450, 550, and 650 °C,
respectively (please refer to Table 1 below). MD simulations revealed a
decreasing trend in the contact pressure of alumina as the temperature
increased, which aligns with prior expectations. The quantitative values
obtained from the simulations do not precisely match the experimental
measurements and the thermal noise cannot be filtered.

However, the results demonstrate a decreasing trend in contact
pressure with increasing temperature, consistent with expectations for
amorphous alumina samples. This emphasizes behavioral trends over
direct quantitative comparison with experimental data, which is limited
by the higher loading rates in simulations.

The goal of the MD simulations was to explore these trends rather
than exact experimental replication, enabling valuable insights into the
deformation behavior of alumina under varying thermal conditions.

4. Discussion

In summary, we have extensively explored the operational properties
of the PLD-grown alumina coatings using in-situ high-temperature
characterization techniques. The mechanical investigation showed
that the hardness of the amorphous coating decreases with the tem-
perature. The reported phenomenon is of vital importance, as from the
mechanical point of view, the alumina coating-steel substrate system
proves to be well-matched at high temperatures. To complete the pic-
ture, the mechanical results were interpreted in the light of the

Table 1
Comparison of Nanoindentation Results: Simulations vs. Experimental Data.

0.0

Temperature Hardness (GPa) Effective Yonng's modulus
, o) (GPa)
0 . 0 5 " v . Experiment  MD Experiment — MD
i simulation sinulation
25 9.6 £+ 0.4 3.2 175 £5 157
0-5 1-0 1.5 2-0 2.5 3.0 150 7.4+ 0.2 2.8 173 + 4 154
Indenter displacement (nm) 250 73402 24 180 =3 158
350 65102 2.6 1727 158
Fig. 11. The MD load vs. depth curves for amorphous alumina under nano- ‘:EO f_"r’ + 0':" 15 208 & ?7 157
indentation. The Hertz model fitted for the L-D curve representing all mea- 250 5402 2.2 169.224 156
650 1.8 2.1 172.0 157

surement lemperatures is shown using dashed curves.
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structural analysis. Both post-mortem characterization of the HT
indented sample and in-situ HT study on the as-deposited coating lead to
the conclusion that the softening phenomenon observed in this study is
related to the material's behavior in its amorphous state. These results
widen our knowledge of the high-temperature behavior of aluminum
oxide, as the previous research was limited to the investigation of
crystalline hep polymorphs of Al,04. The data published by M. Rebelo
de Figueiredo et al. [35] show that a reduction of the hardness and
reduced modulus with temperature is observed for a-and k-Al;03 coat-
ings synthesized by chemical vapor deposition (CVD). These findings
match well with the data available in the literature for the bulk
single-crystal and polycrystalline sapphire [55-58,63,64]. Unexpect-
edly, our study revealed that Young's modulus of the amorphous
alumina is constant with temperature. Typically, as temperature in-
creases, the mechanical characteristics tend to decline due to lattice
vibrations causing a decrease in bond strength. However, Young’'s
modulus, a measure of bond strength, appears to remain constant within
the temperature range being studied in the experiment. This suggests
that a different mechanism is responsible for the reduction in hardness.
To some extent, the registered effect of the temperature may be
explained in terms of stress relaxation. It has been shown in the litera-
ture that even amorphous coatings can exhibit high levels of residual
stress [65-67], which can affect their performance. It is unavoidable for
residual stresses to be imparted onto the coating during deposition,
while deposition temperature can significantly impact their magnitude
in amorphous coatings. As the investigated coating was grown at room
temperature, the level of compression stresses in the as-deposited state is
expected to be relatively high. Nevertheless, since the MD simulation
(that assumes that the material is unstressed) indicates a consistent
trend, the softening cannot be explained only in terms of stress relaxa-
tion. The observed decrease in hardness with increasing temperature
poses an intriguing phenomenon requiring further investigation to fully
comprehend its underlying physical mechanisms. Despite the compre-
hensive analysis conducted in this study, the exact reason for this
temperature-dependent decrease in hardness remains elusive. Based on
the literature review, we propose that the observed softening phenom-
enon can be explained in terms of thermal activation that allows suffi-
cient bond-switching and, thus, plasticity, which is supported by the
study by Erkka J. Frankberg et al. [36]. Recently, the same team proved
that plasticity does not occur only in the nanoscale but transcends to the
microscale (proved by micro-pilar compression which deformed without
fracture at up to 50 % strain via a combined mechanism of viscous creep
and shear band slip propagation) [36]. Conducted atomistic simulations
confirm that the bond switch-driven nucleation of localized plastic
strain events remains highly active in amorphous alumina. This effect
has been observed at different strain rates. Frankberg et al. [68] sug-
gested that the nucleation occurs at a fast enough rate to play an
important role in preventing the catastrophic propagation of the domi-
nant shear band slip, which is a known fracture mechanism in brittle
metallic glasses [69,70]. Our data supports this study and suggest that
this mechanism is accelerated at high temperature, further proving that
amorphous materials can have a ductile response. Regardless, the main
conclusion drawn from the high-temperature mechanical investigation
suggests that the coating may exhibit enhanced performance under
operating conditions, indicating potential improvements compared to
room-temperature conditions.

The experimental mechanical research has been complemented and
supported by the simulations. Table 1 below compares nanoindentation
results, specifically hardness, and effective Young’s modulus, obtained
from simulations by Eq. (4) and experimental measurements. The data
enables a direct assessment of the agreement between simulated and
experimental values, providing insights into the accuracy and reliability
of the data obtained by two independent routes. The absolute values of
Young’s modulus were the same (no more than 10 % difference), indi-
cating that the simulations accurately predicted the material’s stiffness
at different temperatures. Moreover, effective Young's modulus with
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temperature trend exhibited consistency between the experimental and
simulated data. These findings highlight the reliability of the simulation
model in accurately predicting the temperature-dependent behavior of
the material’s stiffness and indicate that the experimental methodology
was correctly selected. On the other hand, when examining hardness,
there were disparities between the absolute values obtained from sim-
ulations and experimental measurements. This observation implies that
the model is unsuitable for accurately predicting the absolute hardness
values at different temperatures. However, despite the discrepancy in
absolute values, the trend of hardness with temperature remained
consistent between simulations and experiments. It is widely acknowl-
edged and frequently observed that simulations do not yield absolute
values that match experimental data in various scientific studies [71,
72].

In conclusion, this comprehensive analysis of nanoindentation re-
sults highlights the agreement between experimental and simulated
values for Young's modulus in terms of both absolute values and
temperature-dependent trends. Although there were variations in the
absolute hardness values between simulations and experiments, the
consistent trend observed for hardness provides confidence in the sim-
ulation’s ability to capture the relative changes with temperature. These
findings emphasize the importance of considering experimental and
simulated data in comprehensive studies of material behavior.

In addition to experimental and computational mechanical research,
high-temperature structural tests were conducted further to investigate
the material's response under elevated temperature conditions. The
findings of the structural study show that the amorphous-crystal tran-
sition temperature for the PLD-grown amorphous alumina lies between
650 and 700 “C, which is above the foreseen operating conditions in LFR
technology. Nevertheless, the radiation-induced crystallization of the
initially amorphous alumina results from the synergetic effect of high
temperature and radiation damage [73]. Hence, the higher the irradia-
tion level, the lower the temperature threshold for the onset of crystal-
lization. The unique properties of PLD-grown alumina coating, which
make it an extremely attractive material for the nuclear industry, largely
follow from its amorphous structure. The characteristic brittleness does
not limit its usefulness as in the case of bulk sapphire [36]. Even a
minimal risk of breaking off the coating and eventually exposing the
unprotected substrate or blocking the coolant channels is unacceptable
in nuclear reactors. Previous results demonstrate that PLD-grown Al,04
coatings can retain structural integrity and adhesion upon
irradiation-induced crystallization [22], so there is no clear evidence
that coating crystallization could inevitably lead to the system’s brittle
failure. In addition to that, our study shows that amorphous alumina
oxide increases its plasticity with temperature.

Nevertheless, the control of phase transformations seems to be crit-
ical to guarantee the maximum stability of the system's performance.
This is due to the fact that occurring continuous evolution of a material
properties makes the prediction of its behavior at a given moment very
challenging. The issue becomes particularly acute when the changes
may result in material degradation that could pose a risk to the system's
reliability and safety. An effective solution that could notably tackle the
issue of performance instability consists of doping, i.e., injecting the
predefined element into the material structure. Much work has been
carried out on the potential stabilization effect [74-77]. It has been
shown that crystallization onset can be successfully suppressed in this
way. The strategy is considered a prospective direction in the area — the
design and optimization of amorphous element-stabilized alumina
coating fabrication will be a challenge for the following years.

5. Summary

This paper reports for the first time an in situ high-temperature study
of thin amorphous alumina coatings grown by PLD for nuclear appli-
cations. Implementing HT GIXRD allowed us to monitor the temporal
evolution of phase transitions in the material at temperatures exceeding
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650 “C. It has been shown that a thermally activated amorphous-
crystalline transition occurs at 700 °C. Furthermore, we observed the
intermediate alumina 6-Al,03 phase up to 950 “C, with the exclusively
thermodynamically stable a-Al;03 becoming the dominant phase at
higher temperatures. The paper highlights the importance of phase
transformation control in amorphous alumina, as it is critical to the
performance of the system and a crucial point for understanding the
damage behavior of such coatings. HT Nanoindentation measurements
enabled analysis of the stability of the system’s mechanical performance
up to 650 °C. It has been demonstrated that as the temperature in-
creases, the amorphous alumina experiences a constant gradual
decrease in hardness and an increase in plasticity. The experimental
findings correlate well with the output of MD models. This constancy
suggests that the primary bonds in the material retain their strength
even at elevated temperatures. In contrast, the observed decrease in
hardness with temperature reflects an increase in plasticity, which is
governed by bond-switching mechanisms rather than bond strength.
Recent studies (Erkka J. Frankberg et al. [36,68]) have shown that
plastic deformation may occur in amorphous materials like alumina
through bond switching - where atoms retain their local coordination
environment but shift their bonding neighbors. This process allows
deformation without significant density changes, accommodating both
shear and tensile stresses. The breaking and reforming of bonds during
this mechanism accelerate at higher temperatures, explaining the
increased plasticity that is observed in our study. Since Young’s modulus
is tied to the stiffness of individual bonds, it remains constant because
the overall bond strength is unaffected by the switching mechanism.
This consistency supports the reliability of our findings. The phenome-
non that has been reported is crucial since it indicates that the alumina
coating-steel substrate system is mechanically well-suited for use at high
temperatures. Our study shows that high-temperature tests can help
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