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摘要  探讨了在 0.5Tm(Tm 为材料熔点)温度附近一种氧化物粒子弥散强化的铁基合金中
惰性气体离子辐照引起的组织结构变化. 实验利用高能 20Ne离子辐照材料样品至 3个剂
量水平. 借助透射电子显微镜发现, 即使在最高辐照剂量, 材料的晶界处也没有发生空
洞的加速生长, 显著区别于相同辐照条件下传统铁基合金的组织结构变化. 这个特点反
映出氧化物粒子弥散强化合金具有在高温和高氦产生率的苛刻环境中(诸如在聚变堆内
部)使用的潜力. 晶界处空洞生长的抑制效应可归因于材料晶粒内部高密度的氧化物纳米
颗粒的界面对惰性气体原子的有效俘获和对辐照缺陷的回复作用. 
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惰性气体原子氦(Helium)在金属中具有很低的

溶解度(远低于百万分之一原子比浓度)和很小的间
隙位扩散能(约 0.15 eV), 易于在空位集团、相界、晶
界处俘获、聚集、析出, 形成氦泡(helium bubbles). 当
高浓度的氦被引入金属材料内部时 , 会导致材料宏
观性能的严重下降, 例如, 高温下(0.33Tm以上, Tm为

材料熔点 )材料晶界处氦泡的生长引起的晶界型脆
化、空洞肿胀的提前发生、材料表面起皮、剥落, 以
及铁素体合金延/脆转变温度上升等 [1,2]. 氦在金属中
的这些效应尤其关系到核能领域的多种场合材料的

使用寿命; 例如, 核燃料中的α衰变、散裂中子源的

靶材中由高能质子引起的(p, α)反应、核聚变反应堆
中第一壁材料受逃离等离子体区的α粒子的轰击以及

由高能聚变中子引起的(n, α)反应等, 都会造成材料
中高浓度氦的积累 . 澄清材料中氦的积累对微观结
构和宏观性能的影响以及发展相应的抗氦脆材料对

核能工业民用和军用两方面具有重要意义.  
在金属材料中掺杂高浓度的氧化物纳米粒子的

尝试最初旨在提高金属材料的高温抗蠕变性能 [3];  

后来的研究发现这类由氧化物粒子弥散强化的合金

(oxide-dispersion-strengthened alloys, 即ODS合金)其
抗辐照性能也显著增强 , 因此ODS合金在核能领域
得到越来越多的关注 ; 加之ODS铁基合金具有高的
导热率、低的热膨胀率等特性, 使其成为用于制造诸
如快堆和超临界水堆的燃料包壳或聚变堆第一壁的

候选结构材料 [4,5]. 近年来有关ODS铁基合金研究的
主要进展表现在: 力学性能各向异性得到改善, Ti, Zr
和Hf等元素的掺杂对铱氧化物粒子的调制作用以及
Al掺杂对合金抗腐蚀性能的增强作用等得到进一步
澄清 [6,7]. 在辐照效应研究方面, 已有离子双束辐照
实验的报道(采用Fe离子/He离子双束, 材料的撞出损
伤达到 60 dpa (dpa为displacement per atom的缩写, 
表示平均每个材料原子被撞离的次数), 引入氦的浓
度达到 260 at.ppm(百万分之一原子比浓度), 辐照时
样品温度保持在 650℃高温, 该实验反映出ODS铁基
合金较奥氏体钢具有更强的抑制空洞肿胀的能力 [8].  

鉴于目前很少见到有关这类材料中高浓度氦的

引入导致氦脆的专门研究报道 , 我们开展了本项研
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究, 利用高能离子加速器在一种商用 ODS 铁基合金
和作为对比的一种铁素体/马氏体钢中引入不同浓度
的惰性气体原子 , 研究了材料中惰性气体泡生长行
为的特点.  

1  实验 
实验采用的 ODS铁基合金为商用 MA956(INCO

公司提供), 其成分如表 1 所示 . 材料经过了机械冶
金、热挤出和在 1330℃的退火工艺. 沿热挤出方向切
制了尺寸 13 mm×6 mm、厚度 0.3 mm的样品. 作为
对比, 辐照实验也采用一种商用低活化铁素体/马氏
体钢 (T92B, 主要成分 9Cr-2W-0.4Mo-0.4Mn-0.2V), 
该材料经过了热轧、1060℃正火和 780℃回火处理.  
 

表 1  实验采用的 ODS合金的主要化学成分(质量百分数) 

Fe C Si Mn Cr Ni Ti Al Y2O3

Bal 0.02 0.04 0.10 19.4 0.05 0.38 4.80 0.51
 

辐照前所有样品的表面经过机械研磨和电化学

抛光处理 . 辐照实验是在兰州重离子加速器国家实
验室的分离扇回旋加速器 (HIRFL-SFC)辐照终端完
成的. 由于Ne在金属中具有与He相似的迁移和聚集
行为 [9]而其原子撞出截面大于He离子, 实验采用高
能Ne离子(122 MeV能量的 20Ne7+离子), 以模拟He的
行为同时引入较高的离位损伤. 根据蒙特-卡罗方法
模拟程序SRIM96[10]估算, 这种离子在样品材料中的
射程约为 31 μm, 在射程末端附近存在一个离位损伤
峰. 样品在 570℃温度被辐照至 3 个依次增加的离子
通量 6.25×1015, 3.13×1016和 6.25×1016 ions/cm2, 根
据SRIM96 估算, 相应的离位损伤峰值/Ne原子浓度
峰值依次为 1 dpa/1200 at.ppm, 5 dpa/6000 at.ppm,  
10 dpa/12000 at.ppm. 离位损伤峰处的离位速率为
0.5 dpa/h. 辐照实验主要参数见表 2.  
 

表 2  高能 Ne离子(122 MeV)辐照实验主要参数 
温度/℃ 离子通量/ions·cm−2 dpa峰值 CNe峰值(原子百分数)

6.25×1015 1 0.12 
3.13×1016 5 0.60 570 
6.25×1016 10 1.2 

 

辐照过程样品温度是由固定在样品加热台边缘

的一组热偶检测的; 正式辐照前安排了在束温度标
定实验 , 利用另一组热偶测量了样品表面和加热台
边缘的热偶温度读数的差别 . 辐照实验中有意控制
束流强度以减小束流加热效应.  

将经过辐照的样品在 NiCl2和 NiSO4溶液中电镀

增厚使表面沉积一层厚 1.5 mm 致密的镍镀层, 然后
用低速圆锯切得截面样品, 再利用机械研磨、离子减
薄步骤获得适于透射电子显微镜分析的薄区 , 其中
在离子减薄阶段, 使用了 Gatan 691精密离子束减薄
机(PIPS), 控制离子入射掠角小于 4°以避免附加的辐
照损伤. 在一台 JEOL 2000FX 透射电子显微镜上观
察了每个被辐照的样品 ; 有些样品在一台场发射型
Tecnai F30 S-TWIN透射电镜(具有 STEM功能)上做
了分析.  

2  结果与讨论 
ODS MA956样品的显微组织主要由较大的铁素

体晶粒组成(约 20 mm), 晶粒内部含高浓度的氧化物
粒子, 尺寸在 8~80 nm范围(图 1). 由电子显微镜照片
结合汇聚束电子衍射花样(CBED)可以统计得到氧化
物粒子的平均尺寸 15 nm, 数密度约 8×1014 cm−3. 利
用透射电子显微镜的 EDS 能谱附件测到纳米粒子中
一般富集 Y, Al和 O元素; 对较大粒子的选区电子衍 

 

 
图 1  ODS MA956未辐照区域氧化物纳米粒子 

(a) STEM模式下明场质量衬度像, 氧化物粒子由于含重元素 Y而
显示较深的衬度; (b) 一个较大尺寸的氧化物粒子的明场衍射衬
度像 ;  (c) 选区电子衍射花样 ,  显示该颗粒具有体心立方结构 

射(SAD)分析和对较小颗粒的高分辨成像表明氧化
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物粒子主要有 3 种晶体结构, 即 bcc 晶型(Y2O3的稳

定结构)、YAG (Y-Al-O石榴石结构)和四方 YAT结构
(Y-Al-O的亚稳相). 

未辐照区域中少量氧化物粒子表面有小气泡附

着, 可能是由机械冶金过程气氛中的Ar渗入引起. 在
低剂量辐照样品中没有发现明显的结构变化 , 但中
等剂量辐照样品中损伤峰值区域观察到高密度的气

泡和空洞, 其尺寸随剂量的增加而增加. 在高浓度惰
性气体注入情形 , 气泡和空洞中一般都包含惰性气
体原子; 两者差别在于气泡尺寸较小, 并由于内部压
力较大而呈球形; 而空洞是由气泡生长而来, 尺寸较
大, 内部压力因素的作用降低, 往往呈多面体. 就本
项研究的目的而言, 一个感兴趣的结果是, 即便在最
高剂量我们没有观察到 ODS合金内部晶界处气泡/空
洞的加速生长(如图 2(a)所示); 而在相同高剂量辐照
的对比样品铁素体/马氏体钢中观察到在原奥氏体晶
界(prior Austenitic grain-boundary)尤其在晶界交汇处
气泡/空洞显著的加速生长, 导致尺寸达到 200 nm的
大空洞的形成(图 2(b)), 在马氏体板条中也观察到气
泡的优先形核.  

由于本实验最高剂量引入的惰性气体峰值浓度

(12000 at.ppm Ne)相当于聚变堆运行 50 年后第一壁
材料中氦的积累量, 而辐照温度 570℃(0.5Tm附近)是
氦泡生长显著发生的温度 . 这个结果反映出ODS铁
基合金较铁素体/马氏体钢具有经受长期高温高He产
生率环境的更大潜力 . 透射电子显微镜结果也反映
出, 造成这种差异的主要原因可能是, ODS铁基合金
中弥散分布的氧化物纳米粒子的界面能够有效俘获

引入到晶粒内部的Ne原子, 从而有效抑制了Ne原子
向晶界的输运 . 晶粒中氦原子的有效俘获中心主要
包括氦泡/空洞自身和各类界面, 而在氦泡充分形成
之前(相应于实际辐射环境材料使用的前、中期)各类
界面则是主要的俘获中心. 本实验在较低剂量区域, 
的确观察到惰性气体泡优先在氧化物纳米粒子界面

处形成, 如图 3 所示, 并且界面所处一些低指数晶面
如(110)、(121)等的位置为惰性气体泡的形核提供了
适宜位置 . 前人和我们的观察也得到氧化物纳米粒
子 与 基 体 之 间 存 在 一 定 的 位 向 关 系 ,  符 合
Kurdjumov-Sachs关系 [11]; 这种位向关系可以减小界
面处的错配, 降低系统能量. 处于低指数面的界面为
惰性气体泡的形核生长提供了较多的自由体积; 由 

 
图 2  高能 Ne离子辐照至最高剂量的两种样品的损伤 

峰区域晶界处气泡/空洞的明场欠焦像 
(a) ODS铁基合金样品; (b) T92B铁素体/马氏体钢样品, 其中气泡
一般较小而呈球形, 空洞经过充分生长尺寸较大而呈多边形. 注
意仅仅在 (b)铁素体 /马氏体钢的晶界处观察到气泡的优先长大 
 
实验数据可以估计 Ne原子在氧化物粒子表面的解离
能不低于 3 eV. 

为理解ODS合金中弥散的氧化物粒子提供的界
面对惰性气体原子向晶界处输运的抑制作用 , 我们
基于氦原子向晶界的弹道输运模型得到晶粒内部的

氦原子能够到达晶界的比例的简单估算公式 [12] 

GB tot 2
He He

11 π
2 t tN N r N X= − ,        (1) 

其中 rt, Nt分别为晶粒内部氦的俘获中心的有效俘获

半径和密度, X 为晶粒中心与晶界的平均距离. 这里
假设俘获中心在晶粒内部是均匀分布的.  

首先考虑作为对比样品的传统铁素体/马氏体合 
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图 3 

高能 Ne离子辐照至最高剂量的 ODS合金样品中损伤峰之前的区
域惰性气体泡在氧化物粒子界面的优先形核, 透射电镜欠焦明场
像. 图中衬度较深的氧化物粒子处于满足布拉格衍射条件的取向, 
白线标出气泡形成位置轴向 .  晶面指数表示气泡形成位置的 

主要轴向所在的垂直晶面 
 

金情形(不含氧化物纳米粒子), 晶粒内部氦泡自身是
氦原子主要的有效俘获中心 . 根据氦泡形核生长的
经典模型 [13], 氦泡的形核在氦注入的初期(约几个
at.ppm氦浓度)就迅速发生并趋于饱和 , 而氦泡的生
长在形成初期由于内部极高压力(GPa量级), 会经历
缓慢的增长过程; 直到达到一个临界尺寸, 内部压力
的制约因素降低 , 此后才能持续吸收热空位和氦原
子而加速生长 [14,15], 或同时经由迁移合并机制而生
长 [13]. 该临界尺寸取决于晶粒内原有位错密度等多
种因素, 在本实验情形小于 1 nm. 如果取rc为 1 nm, 
Nc取实验所测惰性气体泡/空洞密度 7.0×1014 cm−3, 
晶粒尺寸取 10 μm, 那么依(1)式估算得到到达晶界
的氦原子比例高达 90%, 说明氦泡在进入加速生长
阶段之前不能有效抑制氦原子向晶界的输运. 由(1) 
式可知, 如果使这个比例降低为 0, 需要氦泡半径增
至 10 nm以上, 相应于注入氦的浓度高于1000 at.ppm
情形. 这个比例说明, 在引入氦的前中期多数氦原子
有可能迁移到晶界 , 从而在高浓度氦注入情形不能
有效抑制晶界处的氦泡形核和快速生长.  

而在 ODS 铁基合金情形, 由于晶粒内部高密度
氧化物纳米粒子预先存在 , 从氦的引入初始能够有
效俘获氦原子. 这里可以分别取 rc, Nc为氧化物粒子

平均直径和密度(15 nm, 8×1014 cm−3), 则依(1)式得
到到达晶界的氦原子比例接近 0, 说明ODS铁基合金
中从氦原子引入的初始阶段氦向晶界的输运能够得

到有效的抑制.  
表 3列出了实验测得的两种合金的辐照损伤峰区

惰性气体泡和空洞的密度、平均尺寸以及由此得到的

空洞肿胀率 (即气泡和空洞的总体积与基体体积之
比); 其中气泡/空洞的数密度是由汇聚束衍射成像方
法(CBED)所获得的K-M花样所得气泡/空洞所在区域
的箔样厚度 [16], 结合由电子显微镜照片所得到的气
泡 /空洞的面密度数据得到的 . 可见 , 在同一剂量 , 
ODS合金中的空洞肿胀率低于T92B铁素体/马氏体钢
中的一半 , 说明ODS合金中氧化物纳米粒子不仅有
效抑制了惰性气体原子向晶界的输运 , 还显著抑制
了惰性气体泡的生长 . 这个结论与双束离子束辐照
实验的结论是一致的 [8]. 这种抑制作用可归于两个
可能的原因: 其一, 氧化物纳米粒子限制了基体中位
错的活动性, 减小了位错对自间隙原子的吸收效率, 
从而限制了惰性气体泡经由位错偏置驱动机制

(dislocationbias driven growth)的生长 [8,14]; 其二, 氧
化物纳米粒子与材料基体的界面可能是一种中性吸

收心, 能够同时强烈俘获自间隙原子和空位, 并促使
这两种点缺陷在界面处的复合 , 从而减少惰性气体
泡俘获热空位的几率 . 关于前一机制有一些实验证
据; 而有关后一机制的探讨尚未见诸报道; 基于界面
电子结构的计算和进一步实验研究将对了解氧化物

粒子的界面与点缺陷和氦原子的相互作用是很有意

义的. 进一步的实验研究, 还需要利用高能加速器在
材料中约 100 μm的深度范围均匀引入惰性气体离子, 
研究材料宏观延展性的变化 , 与显微结构的结果相
比照. 这是我们目前准备中的实验内容.  

 
表 3  在两个不同剂量两种合金中气泡/空洞的参数比较 

 数密度/cm−3 平均有效直径/nm 空洞肿胀率/%

 5 dpa 10 dpa 5 dpa 10 dpa 
 

5 dpa 10 dpa
MA956 2.2×1015 1.2×1015 20 30 0.5 2.2 
T92B 6.0×1014 7.0×1014 26 48 1.0 4.8 

 

3  结论 
本工作对比研究了一种氧化物纳米粒子强化的

铁基合金(即 ODS 铁基合金)和一种由传统方法制备
的铁素体/马氏体钢在高温、高惰性气体产生率的辐
照条件下显微结构的变化, 发现 ODS 铁基合金中晶
界处惰性气体泡的生长显著慢于传统铁素体/马氏体
钢情形, 反映出 ODS 铁基合金较传统的铁素体/马氏
体钢更具有抗高温氦脆的潜力. ODS铁基合金的这个
优点可归于晶粒内部弥散分布的氧化物纳米粒子的

界面对惰性气体原子强的俘获作用.  
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