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Досліджено можливість підвищення корозійної тривкості кераміки на основі карбі-
ду кремнію (SiC) в умовах високотемпературного пару, які відповідають норматив-
ним умовам експлуатації оболонки для палива водоводяних енергетичних реакторів 
(ВВЕР-1000). Формували та спікали зразки SiC з/без додатків Cr і Si методом висо-
кошвидкісного гарячого пресування в графітовій прес-формі у вакуумі. Корозійні 
випробування здійснено за температури 350°С та тиску 16,8 MPa, впродовж 1000 h у 
водному середовищі, яке використовують в теплоносії ВВЕР-1000. Фізико-механіч-
ні характеристики кераміки SiC до та після випробувань проаналізовано методами 
рентгенівської дифракції, сканувальної електронної мікроскопії, енергодисперсійної 
рентгенівської спектроскопії, виміряно твердість на мікротвердометрі ПМТ-3. Вста-
новлено, що легування карбіду кремнію хромом найсильніше підвищує його коро-
зійну тривкість, не спричиняючи зниження мікротвердості та тріщиностійкості. 

Ключові слова: оболонка палива, карбід кремнію, легування, корозія, мікротвер-
дість, тріщиностійкість. 

Вступ. Необхідність розробки альтернативного матеріалу оболонки для па-
лива у водоводяних енергетичних реакторах (ВВЕР) особливо виникла після ава-
рії на атомній електростанції (АЕС) Фукусіма-1. Для оболонки ТВЕЛ найперс-
пективнішим у межах концепції розвитку толерантного палива – Accident Tole-
rant Fuel (ATF) – є матеріал на основі SiC завдяки таким властивостям, як радіа-
ційна і високотемпературна хімічна тривкість та міцність [1]. 

Нещодавно дослідили тривкість SiC-композитів до гідротермальної корозії 
та у високотемпературному пару, що відповідають нормальним та аварійним 
умовам експлуатації ВВЕР-1000, з огляду на можливість застосування таких ком-
позитів для оболонки палива [2]. Встановили, що в аварійних умовах високочисті 
SiC-матеріали завдяки утворенню на поверхні плівок SiO2 мають вищу тривкість 
до високотемпературного пару порівняно з цирконієвими сплавами – Zr1%Nb [3]. 
Однак, незважаючи на тривкість до корозії у високотемпературному пару, кера-
міка на основі SiC розчиняється у високотемпературній воді – тобто за не аварій-
ної експлуатації. З огляду на це, важливо та необхідно вивчити можливості під-
вищення корозійної тривкості кераміки та композитів на основі SiC у нормальних 
умовах експлуатації ВВЕР-1000 шляхом оптимізації технології виробництва – 
введення легувальних домішок [4] або використання протикорозійних покривів [5]. 

Нейтронне опромінення SiC композитів у межах доз, яке отримує оболонка 
ТВЕЛ ВВЕР-1000, та за температури, яка відповідає нормальній експлуатації ре- 
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актора, показало, що їхні механічні властивості не погіршуються [6]. Однак ви-
промінювання прискорює швидкість гідротермальної корозії кераміки внаслідок 
підвищення активності кисню в результаті радіолізу та радіаційного пошкоджен-
ня в композиті SiC, що може призвести до виходу радіонуклідів з ядерного пали-
ва через оболонку ТВЕЛ [1, 3, 7]. Подібно до високотемпературних парових сере-
довищ, корозія ініціюється окисненням Si в SiC з утворенням SiO2, а знову утво-
рений кремнезем поступово розчиняється у водному середовищі [8]. Крім того, 
швидкість розчинення SiO2 у високотемпературній воді набагато більша, ніж йо-
го утворення, що визначає швидкість гідротермальної корозії SiC. Також виявили 
сильний вплив кисню у воді на швидкість корозії SiC [9]. 

Метод досліджень. Для отримання кераміки на основі карбіду кремнію ви-
користовували високодисперсний порошок SiC марки 440 NDP (Superior Graphite 
Co, USA) з переважним розміром частинок 0,44 µm (SiC ≥ 98,3%; Fe ≤ 0,4%; C ≥ 
≥ 1,3%). За результатами рентгеноструктурного аналізу (XRD) вихідний порошок 
належить до політипної модифікації карбіду кремнію SiC–6H. Параметри ґратки 
карбіду кремнію у вихідному порошку: a = 3,0802 Å; c = 15,1067 Å. Інфрачерво-
ний (ІЧ) спектр вихідних порошків демонструє дуже інтенсивну широку смугу в 
області 950…800 cm–1, що характерно для гексагональної α-SiC. Крім того, спектр 
має інші смуги інтенсивності: 460, 510 і 1080 cm–1 (коливання зв’язків Si–O) та 
420, 480, 1630 і 1740 cm–1 (коливання зв’язків Si–(OH)n). Результати аналізу пока-
зують, що вихідним порошком є гексагональний карбід кремнію α-SiC з незнач-
ним вмістом домішкових фаз оксидів та гідроксидів кремнію. 

Як відомо, домішки кремнію використовують для отримання високощільно-
го матеріалу на основі SiС під час спікання внаслідок утворення рідкої фази. Це, 
своєю чергою, сприяє підвищенню корозійної тривкості. Також відома висока ко-
розійна тривкість покривів на основі Cr – цей елемент використовують під час 
розроблення металевих сплавів FeCrAl. Крім того, Cr застосовують для підви-
щення корозійної тривкості в сталях (введення не менше 12% Cr у сплав різко її 
збільшує (нержавна сталь)). Враховуючи це, як основні протикорозійні легуваль-
ні домішки використали Si та Cr з переважним розміром частинок <3 µm. Змішу-
вали вихідні порошки в планетарному мономлині “Pulverisette 6” (Німеччина) в 
середовищі ізопропілового спирту зі швидкістю обертання 300 rpm впродовж 3 h. 

Формували та спікали зразки SiC з/без додатків Cr і Si методом високошвид-
кісного гарячого пресування в графітовій прес-формі у вакуумі. 

Обладнання для реалізації цього методу розробили в ННЦ “Харківський фі-
зико-технічний інститут” (ХФТІ) в межах спільного проекту (УНТЦ Р-154) з На-
ціональною Аргонською лабораторією та компанією Superior Graphite Co (США). 
Оптимальні параметри процесу: температура спікання 2050°С, тиск 40 МРа та 
тривалість ізотермічної витримки 30 min. Розмір отриманих зразків 25×25×4 mm. 
Фінішна обробка поверхні й полірування кераміки SiC здійснювалися серіями 
алмазних паст, градуйованих від 28/20; 7/5; 5/3 до 3/2. В результаті полірування 
поверхні алмазними пастами з низькими показниками швидкості обробки для ви-
сокого ступеня точності механічних випробувань видалили 25…75 µm дефектно-
го поверхневого шару. Відкриту пористість і щільність зразків визначали мето-
дом гідростатичного зважування. 

Спектри поглинання в ІЧ-діапазоні реєстрували за допомогою ІЧ-спектрофо-
тометра ІРС-29 (ЛОМО) в ННЦ ХФТІ. Виявили спектри в діапазоні 4000… 
400 cm–1 (середня інфрачервона область). 

Дифрактометрію здійснювали з використанням рентгенівського дифрактомет-
ра ДРОН-4-07 у CuKα-випромінюванні з використанням селективно поглинаючого 
β-фільтра Ni. Дифракційне випромінювання виявили сцинтиляційним детектором. 
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Корозійні випробування виконували за температури 350°С та тиску 16,8 МРа 
у водному середовищі в автоклавах з нержавної сталі. Використовували воду з до-
датками сполук таку ж, як в теплоносіях ВВЕР-1000. Вода містила борну кислоту 
H3BO3 з концентрацією 3 g/dm3; NH3 – 3 mg/dm3; КОН – 12,3 mg/dm3, рН розчину 
– 7,2. Тривалість випробування – 1000 h. Зміну маси зразків визначали граві-
метричним методом: зразки, вилучені з автоклава, висушували за температури 
150°С впродовж 5 h, а потім зважували з точністю ± 0,05 mg. 

Вимірювали твердість керамічних SiC зразків на мікротвердометрі ПМТ-3 
до і після корозійного випробовування шляхом вдавлювання чотиригранної ал-
мазної піраміди Віккерса із кутом вершини 136° за навантаження 9,8 N, яке обра-
ли як оптимальне. В’язкість руйнування кераміки визначали таким же методом. 

Рівняння тріщиностійкості керамічних крихких матеріалів добре узгоджу-
ються з експериментальними результатами [10, 11]. Рівняння для розрахунку кое-
фіцієнта в’язкості руйнування (K1C) отримали за напівемпіричною залежністю 
[11], яку часто використовують для крихкої кераміки: 

 K1C = (0,035HV ⋅ a) (Eϕ/Hv)
2/5 / ϕ L0,5, (1) 

де a – половина діагоналі відбитка індентора; HV – твердість матеріалу; L – дов-
жина радіальної тріщини; E – модуль Юнґа; ϕ – коефіцієнт обмеження (≈3). 

Мікроструктуру та морфологію зразків досліджували за допомогою скану-
вального електронного мікроскопа JEM-700F. Для визначення елементів та роз-
поділу їх у зразках SiC–Si та SiC–Cr використовували метод енергодисперсійної 
рентгенівської спектроскопії (EDS) з електронним пучком високої енергії. 

Результати і обговорення. Фізичні властивості і фазовий склад керамічних 
зразків SiC з/без легувальних додатків, отриманих за технологічних параметрів 
[12], подані в таблиці. 

Аналіз результатів показує, що в керамічних зразках SiC з легувальними до-
датками незначно знижується відносна щільність: до 97,8% (Cr). Рентгенострук-
турний аналіз зразків виявив присутність однієї фази α-SiC політипу – SiC–6H з 
гексагональною ґраткою, тоді як введення легувальних додатків призводить до 
структурних змін і утворення другої фази α-SiC політипу – SiC–4H у різних об’ємах. 

Властивості та кристалічні фази зразків SiC 

Керамічні зразки SiC SiC + 0,5%Cr + 0,15%C SiC + 1,0%Si + 0,3%C 

Відкрита 
пористість, % 

0 0…1  0…1 

Щільність, g/cm3 3,19 3,16 3,18 

Відносна 
щільність, ρ, % 

99,4 ± 0,75 97,8 ± 0,75 99,7 ± 0,75 

Фазовий склад  
SiC–6H (99%) 

C (1%) 

SiC–6H (95,5%) 
SiC–4H (2,8%) 

C (1,7%) 

SiC–6H (83,8%) 
SiC–4H (16,2%) 

ІЧ-спектр зразка SiC, отриманого методом високошвидкісного гарячого пре-
сування, демонструє ряд інтенсивних смуг, що відповідають коливанням розтя-
гування і деформації Si–O в тетраедрах SiO4 у кварцовій структурі: 460; 510; 690; 
780; 800; 1080 і 1160 cm–1 [13]. Малі піки: 580; 650; 820; 935 і 990 cm–1 належать 
до коливань Si–C у структурі карбіду кремнію з гексагональною кристалічною 
ґраткою. Крім того, спектр показує смугу адсорбованої води в області 3450 cm–1. 

Суттєвих змін фазового складу після гарячого пресування гексагональних 
порошків карбіду кремнію на основі результатів XRD та ІЧ-спектрометрії не ви-
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явили. За даними ІЧ-спектрометрії гарячепресований зразок SiC складається з 
двох основних фаз: гексагонального карбіду кремнію SiC і кварцу SiO2. Спосте-
рігаємо збільшення кількості та інтенсивності ліній SiO2 в ІЧ-спектрі гарячепре-
сованого зразка SiC порівняно з вихідним порошком α-SiC. Тут зникають лінії 
спектра, пов’язані з коливаннями зв’язків Si–(OH)n. Збільшення кількості кварцу 
можна пояснити результатом окиснення зразка під час термообробки в умовах 
гарячого пресування. 

На зразках SiC з домішками Cr після 100 h витримки спостерігаємо збільшен-
ня маси ∼3,27 mg/dm2, при цьому маса зразків SiC без домішок зменшилася на 
4,01 mg/dm2, а з домішками Si – на 2,74 mg/dm2 (рис. 1). Зі збільшенням трива-
лості гідротермального випробування до 350 h маса всіх трьох зразків зменшу-
ється, найбільше у зразків SiC без домішок. Таку ж тенденцію спостерігаємо піс-
ля 600 і 1000 h випробувань. Після 1000 h випробування маса зразків SiC з дода-
ванням Cr знизилася на 8,49 mg/dm2, SiC без додатків – на 12,53 mg/dm2, а SiC з 
додаванням Si – на 10,66 mg/dm2. Таким чином, найвища корозійна тривкість за 
масовими втратами в гідротермальних умовах випробування властива кераміці 
SiC з додатком Cr. 

Рис. 1. Результати корозійних 
випробувань зразків SiC: 1 – SiC + Cr;  

2 – SiC + Si;  
3 – SiC; T = 350°C; P = 16,8 МРа. 

Fig. 1. Results of corrosion tests of SiC 
samples: 1 – SiC + Cr; 2 – SiC + Si;  
3 – SiC; T = 350°C; P = 16.8 МРа. 

 

Раніше вивчали [14, 15] гідротермальну корозію карбіду кремнію і показали, 
що між SiC та водою можливі такі термодинамічні реакції: 

 SiC + 4H2O → Si(OH)4 + CH4, (2) 

 SiC + 2O2 + 2H2O → Si(OH)4 + CO2, (3) 

 SiC + 2H2O → SiO2 + CH4, (4) 

 SiC + 4H2O → SiO2 + CO2 + 4H2, (5) 

 SiC + 3H2O → SiO2 + CO + 3H2, (6) 

 SiC + 2H2O → SiO2 + C + 2H2. (7) 

В результаті взаємодії між SiC та H2O у реакціях (2) та (3) утворився легко-
розчинний гідроксид кремнію. При цьому захисна плівка діоксиду кремнію SiO2 
не утворюється, а швидкість розчинення SiC залежить від рН води. За реакціями 
(4)–(7) на поверхні SiC формувалися захисні плівки SiO2. Однак, як показано ра-
ніше [16], плівка SiO2 не захищала карбід кремнію від корозії у воді при 573°K та  
10 МPа та легко розчинялася за реакцією [17] 

 2
2 2 2 3 3SiO H O H SiO H SiO 2H− + − ++ → + → + . (8) 

Після корозійних випробувань на поверхні зразка SiC без додатків виявили та-
кі фази: політипні модифікації карбіду кремнію SiC–6H і SiC–4H, а також вуглецю 
(у вигляді графіту). Основна фаза у зразку – карбід кремнію SiC–6H (91,1 mass%). 
Параметри ґратки: a = 3,080 Å; c = 15,112 Å. Вміст SiC–4H – 3,1 mass%, парамет-
ри ґратки: a = 3,081 Å; c = 10,061 Å. Вміст графіту ∼5,8 mass%, параметри ґратки: 
a = 2,46 Å; c = 6,72 Å. Згідно з фазовим складом і параметрами ґратки наявних 
фаз, зразки близькі до вихідного зразка SiC. Вміст основної фази карбіду крем-
нію SiC–6H після корозійних випробувань зменшився з 99 до 91,1 mass% (рис. 2). 
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Дифрактограма зразка SiC + 0,5% Cr + 0,15% C майже ідентична дифракто-
грамі до корозійних випробувань (повний збіг інтенсивностей ліній карбіду крем-
нію). Єдина різниця – дещо більша інтенсивність графітової лінії, тобто вміст 
графіту трохи вищий. Виявлено ті ж три фази: політипні модифікації карбіду крем-
нію SiC–6H і SiC–4H, а також вуглецю (у вигляді графіту). 

Дифрактограма зразка SiC + 1,0% Si + 0,3% C після корозійних випробувань 
також показала ті ж фази. Слід зазначити, що у зразку SiC + 1,0% Si + 0,3% C вуг-
лецю до корозійних випробувань не виявили. Ґратка практично відповідала по-
чатковому стану (за винятком вуглецю). Крім того, виявили перерозподіл інтен-
сивностей деяких ліній основної фази, а саме карбіду кремнію SiC–6H, його вміст 
85,9 mass%, параметри ґратки: a = 3,080 Å; c = 15,114 Å. Вміст SiC–4H – 10,9 mass%, 
параметри ґратки: a = 3,079 Å; c = 10,082 Å. Вміст графіту в зразку ∼3,2 mass%, 
параметри ґратки: a = 2,46 Å; c = 6,73 Å. Так, після корозійних випробувань на 
поверхні зразка SiC + 1,0% Si + 0,3% C вміст SiC–6H збільшився з 83,8 до  
85,9 mass%, а SiC–4H зменшився з 16,2 до 10,9 mass%, також з’явився вільний 
графіт в кількості 3,2 mass%. 

Як видно з результатів рентгенівської дифракції (рис. 2), після корозійних 
випробувань є незначний перерозподіл політипних модифікацій карбіду кремнію 
SiC–6H і SiC–4H та збільшення вмісту вуглецю у вигляді графіту на поверхні всіх 
зразків. Згідно з наведеними вище реакціями, це може вказувати на втрату крем-
нію з SiC через утворення SiO2 і вуглецю безпосередньо або ж через формування 
газофазних CO, CO2 або CH4. Далі вільний вуглець міг утворитися відповідно до 
реакції [18] 

 CO2 + CH4 → 2C + 2H2O. (9) 

Тому після корозійних випробувань на поверхні SiC зразків спостерігаємо збіль-
шення кількості вільного вуглецю. 

 

Рис. 2. Дифрактограма зразків SiC до (a) та після (b) корозійних випробувань: 
� – SiC–6H; � – SiC–4H; + – C. 

Fig. 2. Diffraction pattern of the SiC samples before (a) and after (b) corrosion tests:  
� – SiC–6H; � – SiC–4H; + – C. 

СЕМ-зображення поверхні (сканувальна електронна мікроскопія) та хіміч-
ний аналіз зразків SiC, SiC + 0,5% Cr + 0,15% C і SiC + 1,0% Si + 0,3% C до і піс-
ля корозійних випробувань подані на рис. 3, 4. На зразках SiC і SiC + 0,5% Cr + 
+ 0,15% C до та після корозійних випробувань помітних змін структури поверхні 
не спостерігаємо (рис. 3a–d). Поверхня зразків SiC + 1,0% Si + 0,3% C після ко-
розійних випробувань гладкіша (рис. 3e, f), що свідчить про одноріднішу поверх-
неву корозію зразків. 

Раніше встановлено, що корозія спеченого SiC переважно відбувається на 
межах зерен. У твердому зразку SiC такі додатки, як бор та вуглець, концентру-
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ються вздовж меж зерен. Крім того, межа зерна знаходиться в стані з високою 
енергією, тому схильна до міжкристалічної корозії насамперед. В результаті під 
час тривалих корозійних випробувань окремі зерна можуть розчинятися у воді 
внаслідок ослаблення їхніх меж. Спочатку розчинятимуться ті, які розташовані 
на поверхні зразків, а їх місце займатимуть нові зерна [14, 19]. Внаслідок цього 
зростає шорсткість поверхні зразків після тривалих корозійних випробувань. 

 

Рис. 3. Мікроструктура зразків до (a, c, e) та після (b, d, f) корозійних випробувань: 
a, b – SiC; c, d – SiC + 0,5% Cr + 0,15% C; e, f – SiC + 1,0% Si + 0,3% C. 

Fig. 3. Microstructure of samples before (a, c, e) and after (b, d, f) corrosion tests: 
a, b – SiC; c, d – SiC + 0.5% Cr + 0.15% C; e, f – SiC + 1.0% Si + 0.3% C. 

Слід також зазначити, що після гідротермального випробування упродовж 
1000 h на поверхні зразка SiC + 0,5% Cr + 0,15% C спостерігаємо округлі кратери 
діаметром ∼25 µm (рис. 3d). Раніше вже виявили таку пітингову корозію SiC зраз-
ків, отриманих методом хімічного осадження з газової фази (CVD), у воді високої 
чистоти з мінімальним вмістом кисню за температури 300°C і тиску 10 МPа. Піс-
ля 4000 h корозійного випробування на поверхні SiC зразків спостерігали великі 
кратери діаметром понад 300 µm. Після продовження корозійних випробувань до 
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1400 h кратери зникли, спостерігали загальну деградацію поверхні зразків через 
втрату Si [20]. 

На рис. 4 показані поверхні всіх трьох зразків після корозійних випробувань 
(рис. 4а, b, d) та окремі частинки розмірами 2…3 µm у кратері на поверхні зразка  
SiC + 0,5% Cr + 0,15% C (рис. 4c) за результатами EDS. Як бачимо, на поверхні 
зразків SiC без додатків вміст вуглецю 32,73 wt.%, що більше за кількість вугле-
цю у зразках SiC + 0,5% Cr + 0,15% C та SiC + 1,0% Si + 0,3% C, незважаючи на 
його додавання до їх складу. Збільшення цієї кількості вказує на те, що корозія 
зразків SiC без додатків відбувається найінтенсивніше, що узгоджується з ре-
зультатами гравіметричних випробувань (див. рис. 1). 

Показано, що зразки складу SiC + 0,5% Cr + 0,15% C мають кращу корозійну 
тривкість у гідротермальних умовах порівняно з іншими дослідженими зразками. 
Враховуючи, що їх виготовляли на основі одного і того ж порошку та за тих же 
умов, різницю корозійної тривкості можна пояснити утворенням стійких до коро-
зії продуктів (Cr2O3, та CrnCx), що суттєво впливає на здатність плівок SiO2 до па-
сивації поверхні зразків. Результати праць [13] показали, що карбіди хрому пере-
важно зосереджені на міжзеренних поверхнях і їх розподіл за площею дещо неод-
норідний. Як видно з графіка (див. рис. 1), після 100 h корозійних випробувань ма-
са зразків SiC + 0,5% Cr + 0,15% C збільшується на відміну від інших, де вона 
зменшується. Це може свідчити про те, що за цей час на поверхні зразків SiC з 
додаванням хрому формувались/наростали корозійнотривкі плівки SiO2, відпо-
відно до реакцій (5)–(8) без помітного розчинення. Водночас суцільна плівка 
SiO2 суттєво ускладнює вихід газоподібних сполук вуглецю таких, як CO, CO2 
або CH4, які утворюються внаслідок взаємодії SiC з водою. В результаті буль-
башки цих газів руйнують плівку SiO2 і так створюють кратери (рис. 3d). 

Разом з тим пітингову корозію на інших зразках не спостерігаємо, там плів-
ка несуцільна і може пропускати газові продукти без руйнування. Результати EDS 
окремих частинок матеріалу, розташованого в кратері (рис. 4c), вказують на збіль-
шення вмісту Si та O2 і зменшення вмісту C порівняно із загальною поверхнею 
зразка SiС + 0,5% Cr + 0,15% C після гідротермального випробування (рис. 4b, c). 
Очевидно, що вони є частинками зруйнованої плівки SiO2 разом з основним ма-
теріалом SiC. 

Також, враховуючи неоднорідність розподілу хрому по поверхні зразків, ме-
ханізм корозії можна підсилити електрохімічною складовою (SiC кераміка–елект-
ропровідний матеріал), що за корозії у водних розчинах частково робить її подіб-
ною до металів. В цьому випадку ділянки зі зменшеним вмістом сполук хрому 
стають анодами, а решта поверхні зі збільшеним вмістом Cr2O3, та CrnCx – катода-
ми. Після цього корозійний процес на анодних ділянках електрохімічно пришвид-
шується, призводячи до утворення пітингів (кратерів), а на катодній площині – 
призупиняється, або зупиняється зовсім. Саме цей ефект і може спричинити ха-
рактерну корозійну поведінку зазначених зразків. 

Таким чином, можна стверджувати, що гідротермальна корозія SiC головно за-
лежить від корозійних властивостей захисної плівки SiO2, яка утворюється під час 
взаємодії матеріалу SiC з водою. Швидке розчинення плівки SiO2 суттєво обмежує 
поліпшення корозійних характеристик SiC під час гідротермальних випробувань. 

Суттєвої зміни мікротвердості та в’язкості руйнування в зразках SiC з додат-
ками Si внаслідок корозійного впливу не спостерігали. Мікротвердість та тріщи-
ностійкість становили 31,7 GPa та 4,5 MPa·m1/2, відповідно, що є в межах допус-
тимої похибки. Навпаки, в зразках SiC без додатків мікротвердість зменшується 
на 6,7% (з 29,8 до 27,8 GPa), а параметри в’язкості руйнування на 6,6% (з 4,5 до 
4,2 MPa·m1/2). У зразках за додавання Cr мікротвердість зменшується на 10,2% (з 
33,4 до 30,0 GPa), а параметри в’язкості руйнування – на 3,6% (з 5,6 до 5,4 MPa·m1/2). 
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Результати демонструють, що корозійні випробування впродовж 1000 h не призве-
ли до суттєвого зниження механічних характеристик зразків. 

 
Рис. 4. EDS поверхонь зразків після корозійних випробувань: a – SiC; b – SiC + 0,5% Cr + 

+ 0,15% C; c – SiC + 0,5% Cr + 0,15% C (кратер); d – SiC + 1,0% Si + 0,3% C. 

Fig. 4. EDS of samples surfaces after corrosion tests: a – SiC; b – SiC + 0.5% Cr + 0.15% C;  
c – SiC + 0.5% Cr + 0.15% C (crater); d – SiC + 1.0% Si + 0.3% C. 

ВИСНОВКИ 
Згідно з рентгеноструктурним аналізом, після гідротермальних корозійних 

випробувань на поверхні всіх зразків кераміки SiC спостерігаємо збільшення 
вмісту вуглецю у вигляді графіту, що свідчить про більшу втрату кремнію внас-
лідок його високої розчинності. Керамічні зразки з найвищою корозійною трив-
кістю на етапі стабілізації корозійного процесу – зразки із додатком хрому. Їх 
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середня швидкість корозії 2,265 µm/year. Це означає, що введення навіть незнач-
ної кількості (0,5 mass%) домішки призводить до утворення тривких до корозії 
продуктів (Cr2O3 та CrnCx) та суттєво впливає на здатність плівок SiO2 до пасива-
ції. Значення мікротвердості та тріщиностійкості легованої кераміки SiC до і піс-
ля корозійних випробувань упродовж 1000 h свідчать, що ці випробування не 
призвели до суттєвого зниження механічних характеристик зразків. Доведено, 
що протикорозійне легування SiC кераміки – це перспективне технологічне рі-
шення для досягнення необхідного рівня корозійної тривкості SiC кераміки для її 
подальшого можливого застосування як конструкційного матеріалу оболонок 
ТВЕЛ в ядерних реакторах. 

РЕЗЮМЕ. Исследовано возможность повышения коррозионной стойкости керамики 
на основе карбида кремния (SiC) в условиях высокотемпературного пара, которые соответ-
ствуют нормативным условиям эксплуатации оболочки для топлива водоводяных энерге-
тических реакторов (ВВЭР-1000). Формировали и спекали образцы SiC с/без добавок Cr и 
Si методом высокоскоростного горячего прессования в графитовой пресс-форме в вакуу-
ме. Коррозионные испытания осуществлено при температуре 350°С и давления 16,8 MPa, 
в течение 1000 h в водной среде, которую используют в теплоносителе реактора ВВЭР-
1000. Физико-механические характеристики керамики SiC до и после испытаний проана-
лизированы методами рентгеновской дифракции, сканирующей электронной микроскопии, 
энергодисперсионной рентгеновской спектроскопии, измерена жесткость на микротвер-
дометре ПМТ-3. Установлено, что легирование карбида кремния хромом сильно повыша-
ет его коррозионную стойкость, не вызывая снижения микротвердости и трещиностойкости. 

Ключевые слова: оболочка топлива, карбид кремния, спекание, коррозионные испыта-
ния, микротвердость, трещиностойкость. 

SUMMARY. The possibility to improve corrosion resistance of silicon carbide ceramics 
(SiC) in the conditions of high-temperature vapor that correspond to standard operation condi-
tions of WWER-1000 reactor shell is investigated. Formation and sintering of SiC samples 
with/without additives of Cr and Si is carried out by high- speed hot pressing in a graphite mold 
in vacuum. Corrosion tests are carried out at a temperature of 350°C and a pressure of 16.8 MPa 
for 1000 h in medium used in a coolant of the WWER-1000 reactor. The physico-mechanical 
characteristics of SiC ceramics before and after tests are analyzed by X-ray diffraction, scanning 
electron microscopy, energy dispersive X-ray spectrometry, and the measurements of hardness are 
performed on the microhardness tester MHT-3. It is established that silicon carbide alloying 
with chromium additives gives the highest level of corrosion resistance, the microhardness and 
crack growth resistance being not decreased. 

Keywords: fuel shell, silicon carbide, sintering, corrosion tests, microhardness, crack growth 
resistance. 
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