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原子尺度下 FeCrAl 合金辐照损伤效应
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摘 要：FeCrAl 合金作为重要的核反应堆燃料包壳候选材料，需深入掌握其在辐照条件下的损伤特征。利用分子

动力学方法模拟了不同损伤剂量下该合金的级联碰撞过程，分析晶界与非晶结构演化特征，比较辐照前后的点缺

陷、位错缺陷空间分布，揭示辐照损伤缺陷的产生及演化机制。结果表明：辐照过程产生大量点缺陷及缺陷团簇，

且辐照损伤剂量越高，点缺陷团簇数量越多，缺陷成团率也越高；辐照引入的点缺陷聚集于晶界的两侧，使晶界与

非晶结构原子增多，低剂量条件下晶界厚度加宽但未发生明显非晶化，而高剂量条件下晶体内以晶界为核心出现

非晶相，且损伤剂量越高，非晶化程度越高；辐照还会导致晶体位错空间分布和总体密度变化，低剂量辐照后位错

密度略高于辐照前，但高剂量下位错密度明显降低。
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FeCrAl 作为一种高温耐腐蚀合金，是新型核反

应堆燃料包壳的重要候选材料［1-3］。国外对该合金

的研发已发展至第二代。与传统的锆合金相比，第

一代及第二代 FeCrAl 合金在高温强度与耐腐蚀性

方面均表现出更优异的性能，其抗辐照性能还可通

过成分与组织调控进一步优化。中国核动力研究设

计院已完成 FeCrAl 管材拉伸、微观组织、均匀腐蚀

及爆破等关键性能的测试，结果显示，其性能较锆合

金显著提升，并于 2019 年 4 月完成了 FeCrAl 包壳

第二次入堆辐照试验［4-6］。

燃料包壳在长期服役过程中处于高温和强辐

照环境，掌握包壳材料在高温下的辐照损伤性能是

堆芯设计和性能分析的前提。在中子辐照条件下，

FeCrAl 合金微观结构的变化主要包括位错环、位错

线、缺陷团簇和富 Cr 析出相等。对于 FeCr 合金体

系，有研究发现［7-10］：当 Cr 质量分数由 10% 增至

12% 时，辐照产生的位错环尺寸急剧减小、位错环

数量迅速增加；当 Cr 质量分数高于 12% 时，继续增

加 Cr 质量分数对位错环尺寸和数量的影响不明

显。由于 FeCrAl 合金中 Cr 质量分数较高，其在高

温高剂量辐照条件下表现出优异的抗辐照肿胀能

力［11］。然而，高 Cr 质量分数会显著增加富 Cr 析出

相的密度，并加剧辐照造成的硬化和脆化效应［1］。

Field 等［12］对 Cr 质量分数为 10%~18%、Al 质量分

数为 2.9%~4.9% 的 4 种 FeCrAl 合金进行了中子

辐照试验，研究了辐照对合金微观组织和力学性能

的影响。结果表明，Cr 质量分数越低，辐照后合

金的屈服强度下降越显著，但低 Cr 质量分数的

FeCrAl 合金仍具有优于 Zr 合金的抗辐照性能。此

外，辐照前晶粒中预先存在的位错环被消除，辐照后

出现新的位错环且位错线密度增加。Zhang 等［13］也

发现，辐照后合金样品中位错线、位错环和缺陷团簇

增多，且晶界附近的位错密度明显高于晶内。

Yamamoto 等［1］发现，Cr 和 Al 质量分数的变化对析

出相产生一定影响。在高温未辐照条件下，当 Cr
质量分数低于 13% 时，因析出相导致的硬化效果减

弱，FeCrAl 合金的硬度因高温下的位错回复而下

降；而高 Cr 质量分数的 FeCrAl 合金会在位错周围
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分布 5~30 nm 的析出相而硬化。在高温、中子辐照

下，当 Cr 质量分数高于 10% 时，因析出相导致的硬

化效果非常显著，且 Cr 质量分数的增加会急剧提

高析出相密度，从而更容易导致硬化。Briggs 等［14］

指出，Cr 质量分数低于 15% 的 FeCrAl 合金中析出

相密度很低，辐照硬化和辐照脆化现象不明显。此

外，析出相的形成受 Al 质量分数影响，Al 质量分数

高能抑制其析出，且析出相中 Al 的质量分数明显

低于基体。Kobayashi 等［15］也指出，Al 抑制了析出

相的形成，从而抑制了辐照脆化效应。综上所述，材

料的辐照脆化和辐照肿胀效应均由辐照引起材料内

部缺陷所致，这些缺陷同样会影响长期服役中材料

的力学性能。

中子辐照试验经济代价高、周期长且放射性强，

使得核燃料包壳辐照性能研究面临诸多挑战。相较

于费时费力且成本较高的辐照试验，分子动力学

（molecular dynamic，MD）方法可快速获得 FeCrAl
合金在辐照条件下的微观组织演化特征和力学性

能，掌握辐照损伤效应及其对力学性能的影响，进而

揭示 FeCrAl 合金辐照损伤的微观机制。MD 模拟

已被广泛用于研究材料的辐照级联碰撞行为。早期

研究集中于 α-Fe 单晶［16］、α-Fe 纳米线结构［17］中缺

陷的演化规律及其在晶界的聚集行为［18］，发现缺陷

易在晶界处聚集并可能诱发晶界滑移变形。随后，

Igor 等［19］和 Wong 等［20］模拟了 FeCr 合金体系的辐

照损伤行为，结果表明，FeCr 合金因 Cr 的加入而展

现出优于纯 α-Fe 的抗辐照性能，其机理被揭示为

Cr 会阻碍间隙型位错环的运动［21-22］。在 FeCrAl 合
金体系中［23］，Cr 和 Al 共同影响了辐照引入点缺陷

的演化过程，使得退火阶段残存的点缺陷数量增加，

同时有效抑制了点缺陷团簇的形成。

目前，针对高温-辐照条件下 FeCrAl 合金的级

联碰撞及其诱发缺陷演化行为的模拟研究仍然相对

匮乏。基于此，本文利用 MD 方法开展了辐照作用

下该合金的损伤行为研究，通过分析辐照缺陷的产

生、聚集和迁移，以及其与位错、晶界等结构的相互

作用，揭示该合金在辐照条件下的微观结构演化

机理。

1　MD建模与方法

本文采用 Atomsk 晶体建模软件［24］，基于泰森

多边形法构建了晶粒尺寸为 5.6~12 nm 的 FeCrAl
合金晶体模型。模型为晶粒取向随机分布的正方体

盒子（图 1），其中蓝色与红色原子分别代表体心立

方（body-centered cubic，BCC）结 构 与 非 晶 结 构

（Other）原子，以清晰区分晶界与晶内区域。由于

Cr、Al 原子空位形成能较低［25-26］，依据 Yamamoto
等［1］确定的最佳成分配比，通过在 α-Fe 基体中随机

掺入质量分数为 13% 的 Cr 和 5% 的 Al，建立了

Fe13Cr5Al 合金晶体模型（图 1）。表 1 列出了不同

晶粒尺寸 FeCrAl 合金 MD 模型的参数。MD 模拟

的计算效率受时间步长制约，计算成本与模拟步数

成正比。辐照级联碰撞模拟的时间步长非常短，且

模拟体系越大所需时间越长。当纳米晶体的晶粒尺

寸达到 10 nm 时，模拟体系的原子数量高达上百

万。为了节省计算成本，本文辐照损伤模拟的晶粒

尺寸取 5.6~12 nm。

在真实的物理系统中，晶体受到载能中子轰击

诱发级联碰撞过程，级联区域原子的动能不断转化

为势能，使得该区域温度显著升高；能量以热传导方

式持续向周围原子传递，表明级联区域并非孤立系

统，不满足能量守恒条件。分子动力学模拟通常选

取边长为 10~100 nm 的立方体作为级联模拟区域，

包含原子数为 105~107；相比之下，边长为 10 cm 的

FeCrAl 合金立方块的原子数高达 1026。原子数小

于 107 的立方体（级联模拟区域）实际上无法改变一

个原子数为 1026 量级大立方体的温度，大立方体原

BCC
Other

Fe
Cr
Al

x y
z

      a 合金元素分布         b d=5.6 nm

BCC
Other

Fe
Cr
Al

   c d=7.8 nm   d d=10 nm      e d=12 nm
图1　不同晶粒尺寸FeCrAl合金MD模型

Fig.  1　MD models of FeCrAl alloys with 
different grain sizes

表1　不同晶粒尺寸FeCrAl合金MD模型参数

Tab.  1　Model parameters of FeCrAl alloys with
 different grain sizes

晶粒尺寸

(d)/nm

  5.6
  7.8
10.0
12.0

晶粒数

目/个

16
12
12
8

原子数目/
105个

2.4
4.8

10.1
12.2

晶界原子

占比/%

24.2
17.4
13.7
12.0

模拟盒子

尺寸/nm

14.1
17.9
22.9
24.4
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子可视为小立方体的物理恒温器，持续与一个小立

方体交换能量，并将模拟系统的温度恢复至初始温

度。因此，级联区域的热冷却相当快，几乎达到级联

开始之前系统中的初始温度。由于空间尺度局限，

MD 方法难以构建一个原子数为 1026或更多原子的

物理恒温器。为了解决这一问题，本文采用周期性

边界条件消除盒子边界对原子运动和相互作用的限

制，使模拟结果更接近真实无限系统的物理行为。

在 LAMMPS 软件的输入文件（in 文件）中，通过

boundary 命令将 x、y、z 方向均设为周期性边界条

件。纳米晶 FeCrAl 合金晶体模型（图 1）的级联碰

撞模拟在等温等压系综（NPT 系综）零压条件下进

行，系统总原子数量保持不变，体积可变，同时与恒

温器交换能量。以往研究多在微正则系综（NVE 系

综）下进行级联碰撞模拟，为避免级联碰撞中心区域

的温度上升对计算过程的影响，所施加的入射中子

能量较低且数量很少，辐照损伤剂量非常低。相比

之下，采用 NPT 系综进行辐照损伤模拟，可施加更

高能量和更多数量的入射中子，从而实现高辐照损

伤剂量下的级联碰撞过程模拟。

本文利用分子动力学开源软件 LAMMPS［27］，

基于 Liao 等［28］开发的 EAM-FS 势函数，对上述构

建的 FeCrAl 合金晶体模型进行辐照损伤模拟。在

辐照过程模拟之前，采用共轭梯度法进行能量最小

化，以获得合理的初始构型。为了保证体系原子达

到热力学平衡，首先在正则系综（NVT 系综）下进

行恒温恒容弛豫，然后采用 NPT 系综在给定温度条

件下进行恒温零压弛豫，弛豫时间为 500~2 000 ps，
时间步长 0.001 ps。弛豫结束后，采用 NPT 系综在

零压条件下进行级联碰撞过程的模拟，模拟时间为

50~200 ps。在辐照模拟过程中，采用自动调节时

间步长方法，设置时间步长取值范围为 1×10－5~
1×10－4 ps，每个步长重置 1 次，确保每个时间步内

体系原子的最大运动距离小于盒子的 1/3。
在辐照条件下，载能中子轰击晶体材料，通过与

晶体空间点阵原子相互作用，将其自身能量传递给

晶格原子，形成初级离位原子（primary knock-on 
atom，PKA）。由于载能中子能量较高，PKA 具有

较高能量，使得周围其他晶格原子移位，形成级联碰

撞和子级联碰撞。考虑到分子动力学方法难以模拟

非弹性碰撞过程，且碰撞时电子激发能损较低，假设

辐照级联碰撞为弹性碰撞，即入射能量全部以动能

形式传递给 PKA。为了提高计算效率，对模拟体系

进行空间合理划分，在每个区域中心附近随机选取

一个原子作为 PKA，辐照初始时刻按设定的能量和

矢量方向赋予 PKA 初始速度，以诱发级联碰撞。

为了实现不同辐照损伤剂量条件下的级联碰撞模

拟，低剂量下采用单次多个 PKA 同时进行的级联

碰撞模拟；当辐照损伤剂量高于 0.2 dpa（dpa 表示每

个原子平均离位次数，下同）时，则采用 2~4 次串联

级联碰撞模拟，每次级联碰撞的模拟间隔时间为

50 ps。为了保证辐照产生的缺陷结构基本达到稳

定，每次级联碰撞模拟后，首先在 NPT 系综零压下

进行弛豫退火，弛豫时间为 200~1 000 ps，弛豫结束

后则进行下一次的级联碰撞模拟。表 2 详细地列

出了本文辐照级联碰撞过程的模拟参数。辐照级联

过程达到稳定状态之后的晶体模型即为带辐照缺陷

的模型。

2　辐照缺陷演化过程及影响因素分析

本节利用 MD 方法对图 1 所示的 FeCrAl 晶体

模型的晶格原子级联碰撞过程进行模拟，通过原子

位移分析获得辐照级联碰撞过程中晶体模型内累积

的辐照损伤剂量（ϕ），进一步分析不同温度、晶粒尺

寸和辐照损伤剂量下辐照产生的缺陷随着时间的演

化规律，并探讨了级联碰撞各阶段点缺陷的数目（如

热峰缺陷数 Npeak 和稳定存活缺陷数 NFP）随着温度

与辐照损伤剂量的变化。

2.1　辐照损伤剂量的定量评估

材料的辐照损伤程度可以用辐照损伤剂量 ϕ
来表示，单位为 dpa（displacement per atom），定义为

离位原子数 Nd 与模拟体系中粒子总数 Ntotal 之比，

即原子平均离位次数。本文选取 FeCrAl 晶体模型

中晶格原子最短间距 0.245 nm 作为判定空间点阵

原子是否离位的位移阈值。借助 Ovito 软件［29］，采

用原子位移分析方法对辐照期间不同时刻的晶体模

型进行分析，获得级联碰撞过程中累积损伤剂量随

着时间的演化规律。图 2 为晶粒尺寸 5.6 nm 的晶

体模型在不同温度下单次级联碰撞过程中离位原子

表2　辐照级联碰撞模拟参数

Tab.  2　Parameters of irradiation cascade simulations

晶粒尺寸

(d)/nm

  5.6
  7.8
10.0
12.0

PKA数

量/个

8
16
27
36

入射能量

（EPKA）/keV

2.7~12.3
4.8~24.6
5.9~29.0
5.4~26.5

NVT（NPT）
弛豫时间/ps

   500
1 000
1 500
2 000
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数 Nd与辐照损伤剂量 ϕ 随着时间的演化曲线，计算

条件为：初级离位原子（PKA）数量 8 个、入射方向

〈135〉、入射能量 2.7~5.0 keV。由图 2 可知，级联

碰撞初始阶段，Nd 随着时间的推移而迅速增加，

10 ps 后增长速率逐渐减缓，最终 Nd 趋于一个恒定

值，此时对应的辐照损伤剂量亦累积达到平衡值，约

为 0.05 dpa。后文所涉辐照损伤剂量均指此稳定阶

段的辐照损伤剂量。随着温度的升高，达到相同辐

照损伤剂量（0.05 dpa）所需的时间不断延长，且所需

PKA 入射能量 EPKA 越低。这是由于温度升高加快

了原子的热运动，材料内部原子更易发生离位迁移，

使得级联碰撞后产生的缺陷数量增多且距离更远，

缺陷复合能力减弱，故较小 EPKA 即可产生相同的辐

照损伤剂量。

单次级联碰撞模拟结果表明，即使在晶体中选

取多个 PKA 并施加适当大的入射能量，辐照后晶

体模型的损伤剂量仍处于较低的水平，累积剂量不

高于 0.20 dpa。为了研究该合金在更高剂量下的辐

射损伤特性，对晶体模型进行了串联级联碰撞模拟，

每次模拟时间为 50 ps，并设置相同的 PKA 数量与

入射能量。为了保证辐照产生的缺陷结构达到稳

定，每次级联碰撞后先在恒温零压条件下弛豫退火，

使晶体模型达到热力学平衡状态，再进行下一次的

级联碰撞。针对图 2 相同的模型，多次级联碰撞的

模拟结果如图 3 所示。由图 3 可知，每次级联的初

始阶段 0~3 ps，Nd 呈现大幅度波动，但波动幅度随

着时间的推移逐渐减小，曲线趋于平缓。在 30 ps
之后，Nd 基本保持不变，即辐照损伤剂量达到稳定

状态；实施 3~4 次级联碰撞后，辐照损伤剂量可达

0.4 dpa。在辐照损伤剂量大致相同的情况下，随着

温度的升高，多次级联碰撞过程所需的级联碰撞次

数减少，且 PKA 入射能量不断降低。

2.2　温度影响分析

级联碰撞的缺陷演化过程主要经历 4 个阶

段［30］。第一阶段为碰撞阶段，从 PKA 发生离位启

动碰撞开始，至空间点阵中没有任何原子能再建立

新的碰撞离位时结束。第二阶段为热峰阶段，离位

原子能量传递给周围原子，形成高能无序的碰撞核

心，此时缺陷数量达最大值，称为热峰缺陷数 Npeak。

热峰区温度极高，原子处于近似熔化状态。第三阶

段为淬火阶段，离位原子能量逐渐降低并与邻近空

位复合，该阶段缺陷数量远小于第一阶段的离位原

子数。第四阶段是退火阶段，随着空间点阵原子的

扩散和迁移，缺陷进一步重组和相互作用，缺陷数

量、结构及分布逐渐趋于稳定，此阶段稳定存活缺陷

数用 NFP表示。退火阶段持续至级联碰撞产生的可

迁移缺陷全部逸出时为止，时间尺度从纳秒延伸至

月，取决于辐照条件和温度。受计算时间和成本限

制，MD 模拟辐照损伤时可观察到级联碰撞前 3 个

阶段及退火初始阶段的 10~100 ps。在级联碰撞过

程中，晶体点阵上的原子偏离平衡位置，即形成由一

个空位和一个间隙原子组成的弗伦克尔缺陷（Fren⁃
kel pair，FP）。本小节采用 Wigner-Seitz 缺陷分析

方法对辐照过程晶体内部缺陷演化进行分析，获得

了辐照期间不同时刻点缺陷的数量、形态和分布，并

绘制了 FP 数量或缺陷密度随着时间的演化曲线。

图 4 比较了晶粒尺寸为 5.6 nm 的晶体模型在

600、800、1 000、1 200 K 温度下，低剂量单次级联碰

撞及高剂量多次级联碰撞产生的 FP 数量随着时间

的演化规律。由图 4 可知，不同温度下每次级联碰

撞的缺陷演化过程是十分相似的。碰撞初始阶段，

FP 数量迅速上升，t=1 ps 时达到峰值；随后因间隙

原子与空位复合，FP 数量迅速减少，20 ps 后基本保
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持稳定。值得一提的是，与单晶体材料不同，纳米晶

体材料在淬火初始阶段内部 FP 数量呈波动性变

化，但波动幅度随着时间的推移而逐渐减小。这是

由于级联区出现温度波动，离位原子动能与势能不

断转化：当动能最大时缺陷数量最小，反之则缺陷数

量达到局部最大值。随着碰撞过程的进行，级联区

内的温度以热传导方式向周围原子传递，离位原子

能量逐渐减小，缺陷波动明显减弱，材料内部逐步形

成稳定的点缺陷。此外，在相同辐照损伤剂量下，温

度越高，热峰时刻出现越早，FP 峰值越低，淬火阶

段持续时间越短，缺陷波动性越小，退火阶段达到稳

定所需时间越短，FP 存活数量越少。由图 2 可知，

为保持相同剂量，不同温度下设置了不同大小的

PKA 能量，温度越高 PKA 能量越低。因此，高温下

PKA 能量较低，PKA 平均位移减小，级联碰撞覆盖

区域会减小，辐照过程产生的缺陷数量减小。此外，

温度升高有利于原子扩散迁移，离位原子更易与附

近空位重新复合，缺陷热回复过程加快，稳定阶段存

活的 FP 数量减少。

图 4 显示温度和辐照损伤剂量会显著影响缺陷

演化过程中热峰时刻 FP 数量 Npeak 和稳定存活的

FP 数量 NFP。图 5 给出了不同温度下 Npeak 随着辐

照损伤剂量的变化曲线。随着辐照损伤剂量的增

加，Npeak 不断增加，但增长速率逐渐减缓。如前所

述，低剂量辐照采用单次级联碰撞，当剂量大于 0.2 dpa
时，则采用 2~4 次串联级联碰撞；但针对相同晶粒

尺寸的晶体模型，每次级联碰撞均在 PKA 数量、能

量和入射方向相同的条件下进行。因此，随着辐照

损伤剂量的增加，缺陷峰值的增大归因于 PKA 能

量和级联次数的增加。相比于辐照损伤剂量，温度

对缺陷峰值的影响较小。随着温度的升高，Npeak 反

而不断减小。由图 2 可知，当辐照损伤剂量大致相

同时，高温下设置的 PKA 入射能量较低，原子的碰

撞过程相对微弱，PKA 平均位移较短，产生的级联

区体积较小，从而使得缺陷峰值减小。

图 6 给出了不同温度下稳定存活缺陷数 NFP随

着辐照损伤剂量的变化曲线。由图 6 可知，NFP 随

着辐照损伤剂量的增加而增大。这是由于辐照损伤

剂量增加时，模拟设置的 PKA 入射能量更高或者

辐照级联的次数增多，级联碰撞加剧，辐照过程产生

的子级联数量会增加，且离位原子的平均位移较长，

产生的级联体积较大，从而在晶体内部引入了更多

的点缺陷。由图 4 可知，随着温度的升高，NFP 有所
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减小。这是由于温度升高加快了离位原子的扩散和

迁移速度，这有利于离位原子与邻近的空位发生复

合，使得稳定阶段存活缺陷数量减少。

2.3　晶粒尺寸影响分析

图 7 为温度 600 K 时，在 0.10 和 0.20 dpa 的辐

照损伤剂量下，不同晶粒尺寸纳米晶 FeCrAl 合金

的 FP 数量及其密度随着时间的演化曲线。FP 密

度是指单位体积晶体内包含的 FP 数量。在相同的

辐照损伤剂量下，FP 数量随着晶粒尺寸的增加而

显著增加。这是由于对于较大晶粒尺寸的纳米晶

体，模拟体系所包含的原子总数更多。为了实现相

同剂量的辐照损伤模拟，当级联次数相同时，模拟设

置的 PKA 数量及其入射能量随着晶粒尺寸的增大

而逐渐增加（表 2），导致级联体积增大，缺陷数量增

多。与 FP 数量变化不同，FP 密度随着晶粒尺寸的

增加而不断降低。这是由于纳米晶体中晶界所占比

例随着晶粒尺寸的增加而显著降低，离位原子被晶

界吸收的概率大大降低，更多的 FP 在淬火阶段和

退火阶段复合湮灭，FP 密度随之降低。Zhang 等［31］

在 BCC-FeCr 合金级联碰撞的分子动力学模拟研

究中也得到了类似结果。由图 7 还可知，辐照损伤

剂量越高，FP 峰值越高，但峰值出现的时间越晚，

淬火阶段缺陷数波动幅度越大，持续时间也越长。

原因如下：当晶体模型参数相同时，高剂量条件下更

高能量的 PKA 与其他原子碰撞并触发更多的子级

联，缺陷峰值迅速上升。同时，PKA 能量越高，原子

的碰撞越发强烈，PKA 平均位移越大，级联体积越

大，形成离位峰所需的时间越长，且淬火阶段晶体模

型需更多时间用于空位和间隙原子的重组。

3　辐照损伤微观机制分析

本节借助可视化后处理软件 Ovito，对辐照条

件下原子级联碰撞过程不同阶段的晶体模型，分别

采用 Wigner-Seitz 缺陷分析、团簇分析、位错分析及

原子近邻分析方法，探讨辐照产生的点缺陷的演化

及缺陷团簇的形成特征，研究位错密度随着时间的

演化规律及辐照前后的位错空间分布，捕捉晶体材

料的非晶相演化过程，获得级联碰撞各阶段非晶原

子占比及其随着温度、晶粒尺寸和辐照损伤剂量的

变化规律，以揭示 FeCrAl 合金辐照损伤的微观

机制。

3.1　点缺陷与缺陷团簇空间分布演化特征

点缺陷是辐照过程中材料内部产生的最主要缺

陷，这些缺陷可以迁移、聚集并进一步演化，导致材

料的力学性能发生变化。图 8 给出了不同辐照损伤

剂量下 FeCrAl 晶体模型在热峰时刻和退火阶段的

空位与间隙原子分布。如前所述，辐照作用下，级联

碰撞过程热峰时刻点缺陷数量达最大值，如图 8a 所

示。其余各图显示，不同辐照损伤剂量下退火阶段

点缺陷数量均有所减小。随着辐照剂量的增加，级

联碰撞区域不断扩大。Reali 等［32］利用分子动力学

模拟在钨等 BCC 金属中子辐照位移级联研究中也

观察到了此类似现象。这主要归因于高剂量条件下

PKA 入射能量更高，高能 PKA 能够迁移至更远位

置，并将能量传递给周围原子，从而诱发更多次级级

联，导致大量原子在碰撞过程中离位。当辐照损伤

剂量大于 0.2 dpa 时，级联区缺陷分布呈多体连通形

态。这是由于高能 PKA 的沟道效应：PKA 能量越

高，平均位移越大，产生的子级联越多。此外，空位

聚集于级联碰撞中心区域，周围被间隙原子壳所包

围，这是由于间隙原子迁移能低于空位，更易发生

迁移。

图 9 以辐照损伤剂量为 0.05 dpa 为例，给出了

600 和 1 000 K 温度下级联碰撞不同阶段的空位与

间隙原子分布。由图 9 可知，随着温度的升高，热峰
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时刻与退火阶段的级联区形貌均由多体连通形态转

变为多个球状级联体独立分布。这是由于辐照损伤

剂量相同时，高温下所需 PKA 入射能量较低，离位

原子具有较低的能量，平均运动距离较短，进一步扩

散产生的子级联较少，各级联体之间并未连通。随

着温度的升高，退火阶段存活缺陷数量显著降低，这

是由于高温加速了原子的热运动，间隙原子更易扩

散并与邻近的空位重组，缺陷的复合作用更为显著。

Niu 等［33］在商业 FeCrAl 合金的离子辐照试验研究

中同样观察到，温度升高促使更多原子在退火阶段

回复至晶格位置，导致点缺陷密度降低。

晶粒尺寸亦会影响级联碰撞过程点缺陷的分

布。图 10 显示出不同晶粒尺寸 FeCrAl 晶体模型

退火阶段的点缺陷分布特征和差异。由图 10 可知，

随着晶粒尺寸的增加，级联区形状由球状转变为不

规则形状。这是由于晶粒尺寸越大，PKA 入射能量

越高，PKA 平均位移越大，沟道效应越明显，离位原

子更易扩散产生子级联。

在辐照级联碰撞的退火阶段，点缺陷会发生迁

移、聚集并形成团簇，引起材料微观组织演变，从而

导致材料宏观性能发生变化。基于上节 MD 模拟

得到的空位与间隙原子空间分布，本节进一步对辐

照损伤后晶体模型的空位团簇和间隙原子团簇结构

进行了深入分析。图 11 以辐照损伤剂量 0.05 dpa
为例，给出了 5.6 nm FeCrAl 晶体模型在级联碰撞

稳定后的空位团簇与间隙原子团簇空间分布，图中

根据团簇尺寸对缺陷进行了着色。团簇尺寸是指团

簇中包含的点缺陷数目，通常以整数形式表示。例

如，团簇尺寸为 1 对应单个空位或单个间隙原子，团

簇尺寸为 2 对应双空位或双间隙原子，依此类推。

由图 11 可知：团簇尺寸为 1 和 2 的缺陷主要分布

于级联区的外围区域；而当团簇尺寸大于 3 时，缺陷

则主要集中于级联碰撞中心区域。这是由于级联碰

撞中心区域缺陷密度更高，更易形成多空位和多间

隙原子团簇，且团簇尺寸越大，缺陷形成能越高，缺

陷越稳定，中心区域缺陷越不易迁移。此外，图中还

显示小尺寸缺陷团的体积分数明显高于大尺寸缺陷

团，即团簇尺寸越大，缺陷团簇数量越少。这也是由

于团簇尺寸越大，缺陷团形成能越高，多空位或多间

隙原子移动、聚集成团越困难。

缺陷成团率是指团簇中点缺陷数量与该类型点

缺陷总数的比值，它可以反映辐照损伤后不同类型
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点缺陷的成团特征。基于图 11 的团簇分析结果，本

节进一步探讨级联碰撞退火阶段的缺陷成团率随着

温度与辐照损伤剂量的变化规律，如图 12 所示。

由图 12a 可知，空位的成团率高于间隙原子，在高剂

量辐照下二者差异更加明显。这是由于空位的形成

能低于间隙原子，但迁移能高于间隙原子，空位团易

形成但难移动，间隙原子团难形成但易移动。碰撞

阶段空位主要分布于级联区中心区域且互相靠近，

空位易聚集形成多空位团；而碰撞形成的间隙原子

彼此距离较远，在一定的条件下经扩散、迁移才能聚

集。在高剂量条件下，PKA 入射能量较高，原子的

碰撞更加强烈，级联中心区域的缺陷数量增多，空位

更易聚集形成空位团；同时，PKA 能量升高使离位

原子平均位移增大，即间隙原子的平均距离增大，不

易聚集形成间隙原子团。此外，随着辐照损伤剂量

的增加，空位成团率与间隙原子成团率均不断增大。

这是由于辐照损伤剂量越大，PKA 能量越高，产生

的子级联越多，材料内部缺陷密度越高，缺陷间距越

短，更易聚集形成团簇。由图 12b 可知，随着温度

的升高，空位成团率不断降低，而间隙原子成团率不

断增大。低温下空位成团率高于间隙原子，而高温

下间隙原子的成团率更高。原因分析如下：空位在

级联中心区域集中分布，空位分布紧凑易聚集形成

空位团；间隙原子分布于级联外围区域，彼此距离较

远，虽然间隙原子的迁移能低于空位，但低温下不易

迁移，不易与其他间隙原子相遇形成团簇。温度升

高显著加剧了原子的热运动，间隙原子更易扩散并

聚集；而高温下空位团簇不稳定，空位团大量分解，

成团率降低。

3.2　位错空间分布演化特征

辐照级联碰撞引入的点缺陷会与材料内部已有

的位错相互作用，使得晶体材料的位错空间分布和

总体密度发生变化，进而影响材料的宏观性能。图

13 给出了不同辐照损伤剂量下晶体位错密度随着

时间的演化曲线及典型时刻的位错空间分布。在不

同辐照损伤剂量下，位错密度随着时间演化曲线的

趋势是一致的。辐照初始阶段，位错密度迅速降

低，当 t=1 ps 时（热峰时刻）达到最小值，之后位错

密度迅速上升，5 ps 后位错密度呈小范围内波动性

变化，整体无显著变化特征。由图 13 可知，FeCrAl
合金纳米晶体的位错主要分布于晶界区域，且刃位
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错密度明显高于螺位错。与辐照前相比，热峰时刻

的位错缺陷有所减少，这是由于热峰区温度极高，原

子接近于熔化状态，原子扩散过程加快，促进了位错

的滑移和攀移，运动的位错更易被晶界吸收而湮灭；

进入退火阶段后，温度逐渐降低导致位错缺陷增加。

由图 13 还可知，随着辐照损伤剂量的增加，热峰时

刻位错密度显著降低，该趋势与离子辐照下奥氏体

不锈钢的实验观测结果一致［34］。这是由于辐照损

伤剂量越大，级联碰撞的 PKA 入射能量越高，原子

的碰撞反应越强烈，热峰区内的温度越高，高温下位

错的运动越迅速，从而加快了晶界对位错的吸收。

随着辐照损伤剂量的增加，退火阶段位错密度也不

断降低。

辐照级联碰撞稳定后，晶体模型的位错空间分

布会对原子扩散、晶界滑移等微观结构演变过程产

生重要影响。图 14 以温度 600 K、晶粒尺寸 10 nm
为例，给出了不同辐照损伤剂量下退火阶段的位错

空间分布。通过比较图 14a~图 14d 可知：当辐照

损伤剂量为 0.05 dpa 时，退火后位错缺陷数量较辐

照前略有增加；而当剂量达到 0.2 dpa 及以上时，辐

照损伤后位错缺陷数量则显著减少。原因分析如

下：当辐照损伤剂量较低时，晶界区域变化较小，材料

内部未发生非晶化现象，辐照引入的点缺陷使材料的

晶格畸变增多，位错缺陷增加；当剂量较高时，晶体中

出现非晶相组织，且晶界厚度加宽（参见后文图 16 和

图 18 的分析），位错可能被晶界吸收或者被非晶原子

吞没形成非晶相，使得晶体中的位错缺陷减少。

温度对位错密度演化过程的影响如图 15 所示。

与辐照前相比，当温度为 600 K 时，辐照损伤后晶体

模型的位错密度基本保持不变；而当温度达到

800 K 及以上时，退火阶段的位错密度较初始时刻

显著降低。这归因于温度升高导致原子移动更加频

繁，间隙原子更易迁移并与邻近空位复合，缺陷回复

增强，退火阶段存活缺陷数量减少，位错密度随之降

低 。 Massey 等［35］在 商 业 FeCrAl 基 合 金 材 料

（C35M 合金）的中子辐照试验中也观察到类似

现象。
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Fig.  13　Evolution curves of dislocation density over time under different irradiation damage doses 
and typical moments of dislocation spatial distribution
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crystal models during the annealing stage 

under different irradiation damage doses

105



西北工程技术学报（中英文） 第 25 卷

3.3　非晶相形成和演化过程

如前所述，辐照级联碰撞会引起晶体微观结构

改变，除了引入大量点缺陷和缺陷团簇、造成位错空

间分布及总体密度变化外，还会导致部分晶态组织

转变为非晶态组织，这是辐照损伤的重要结果之一。

图 16 以晶粒尺寸为 5.6 nm、温度为 600 K 为例，给

出了辐照级联碰撞过程中 BCC 结构原子和非晶结

构原子占比随着时间的演化曲线。为了达到 0.42 dpa
的辐照损伤剂量，共进行了 4 次串联级联碰撞。不

同级联过程中非晶原子占比的时间演化曲线形状相

似：辐照前非晶结构原子占比低于 BCC 结构原子；

辐照初始阶段 0~3 ps，非晶原子占比先迅速上升后

迅速下降，5 ps 后略微下降直至平缓，30 ps 后基本

保持不变。值得指出的是，非晶原子占比随着时间

演化曲线与 FP 数量随着时间演化曲线整体形状十

分相似，表明辐照级联引入的点缺陷对非晶原子数

量和比例产生了直接影响。随着辐照级联次数的增

加，退火阶段非晶原子占比不断增大。此外，BCC
结构原子占比随着时间的演化趋势与非晶结构原子

完全相反，随着辐照级联次数的增加，退火阶段的

BCC 结构原子占比不断减少。4 次串联级联碰撞

后，非晶和 BCC 结构原子的占比分别为 75% 和

25%。

为了更直观地展示辐照损伤导致的非晶结构的

演变，图 16 给出了不同时刻的原子排列快照，其中

原子按晶格结构着色，深红色代表非晶原子，深蓝色

为 BCC 原子。由图 16 可知，第 1 次辐照级联达到

稳定后（t=50 ps），晶体内部出现了以晶界为核心的

非晶相组织。Wan 等［36］在晶粒尺寸为 5~12 nm 纳

米非晶 TiSiN 复合薄膜的离子辐照试验中也观察

到了类似行为。原因如下：级联碰撞产生的点缺陷

易聚集于晶界的两侧，晶界原子层厚度显著加宽，当

辐照损伤剂量达到一定值时，晶体模型发生以晶界

为核心的非晶化现象。近期，美国桑迪亚国家实验

室的研究人员借助原位重离子辐照技术和 MD 模

拟方法，进一步证实了辐照诱导缺陷会导致晶界发

生局部粗化与原子结构重构［37］。

图 17 给出了不同温度与晶粒尺寸下级联碰撞
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稳定后晶体模型的非晶原子占比随着辐照损伤剂量

的变化曲线。由图 17 可知：相同辐照损伤剂量下，

随着温度的升高，非晶原子占比不断增大；但晶粒尺

寸越大，晶体内非晶原子占比越低。

图 18 和图 19 给出的辐照前后 FeCrAl 晶体模

型的原子排列快照显示，与辐照前相比，低温或低剂

量辐照条件下晶界原子层厚度有所增加，晶粒大小

和形状并无显著变化。但在高温高剂量条件下，晶

界处发生了大量非晶原子聚集现象，材料晶体结构

和形貌发生改变。由图 18 可知：当辐照损伤剂量为

0.2 dpa、温度为 600 K 时，晶界附近开始形成局部非

晶区域；当温度升高至 1 200 K 时，晶体中出现了大

面积非晶化现象。由图 19 可知，晶粒尺寸越大，晶

体内产生连续或大面积非晶相所需的辐照损伤剂量

越大。这表明，通过增加晶粒尺寸可以显著提升纳

米晶 FeCrAl 合金的抗辐照损伤能力。总之，辐照

会导致晶体内非晶相产生，剂量越大，非晶相区域也

越大。随着温度升高或晶粒尺寸减小，晶体材料的

非晶化程度加剧。

4　结论

本文基于 MD 方法模拟了高温-中子辐照条件

下 FeCrAl 合金晶体的级联碰撞过程，分析了辐照

过程中点缺陷的生成及演化规律、位错密度及空间

分布演化特征、非晶相形成及演化过程，揭示了 Fe⁃

CrAl 合金辐照损伤的微观机制，主要得出以下

结论。

（1）辐照损伤过程会引起 FeCrAl 合金晶体微

观结构改变，辐照后晶体中产生了大量点缺陷及缺

陷团簇，且辐照损伤剂量越高，点缺陷团簇数量越

多，缺陷成团率也越高。

（2）辐照引入的点缺陷聚集于晶界的两侧，致

使晶界与非晶结构原子增多。低剂量条件下晶界厚

度加宽但未发生明显非晶化，而高剂量条件下晶体

模型发生了以晶界为核心的非晶化现象，且损伤剂

量越高，非晶化程度越高。

（3）辐照还会导致晶体位错空间分布和总体密

度变化。低剂量辐照后位错密度略高于辐照前，但

高剂量条件下位错密度明显降低。
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Research on the Effects of Irradiation Damage of 
FeCrAl Alloys at the Atomic Scale

CUI Jian1， YAO Huan2，3*， WU Changwei3， WU Junmei3， WANG Pengfei4， CHEN Ping4

（1.Huineng Coal Power Group Co.， Ltd.， Ordos 017000， China； 
2. Ordos Institute of Technology， Ordos 017000， China； 

3. School of Aerospace Engineering， Xi’an Jiaotong University， Xi’an 710049， China； 
4. Nuclear Power Institute of China， Chengdu 610041， China）

Abstract : As a promising candidate material for nuclear fuel cladding， it is important to understand the damage characteristics of 
FeCrAl alloy under irradiation conditions. The cascade collision process of the alloy at different doses of irradiation damage were 
simulated using molecular dynamics （MD） method. The evolution characteristics of grain boundary （GB） atoms and amorphous 
phases were analyzed， and the spatial distribution of point defects and dislocations before and after irradiation were compared to 
reveal the mechanisms of the generation and evolution of irradiation induced defects. The results show that a large number of 
point defects and defect clusters were introduced during irradiation， and the higher the irradiation damage dose， the larger the 
number of clusters and the higher the defect cluster fraction； The point defects introduced by the irradiation preferred to 
aggregate at GBs， which lead to an increase in the fractions of GB and amorphous atoms. The thickness of GB increased at low 
doses without significant amorphization， while at high doses amorphous phases were formed with GB as the core， and the higher 
the dose， the higher the degree of amorphization. The irradiation also lead to the changes in the spatial distribution and overall 
density of dislocations， which was slightly higher after irradiation at low doses than in the absence of irradiation， but would 
significantly decrease with the increase of dose.
Keywords :  FeCrAl alloy； irradiation damage； microscopic mechanism； molecular dynamic
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