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摘　 要: 核聚变能是利用氢同位素氘与氚进行聚变反应而释放出的巨大能量来发电ꎮ 而材料问题尤其是面向等离子体材料

(ＰＦＭｓ)一直是核聚变能发展面临的主要挑战之一ꎮ 由于 ＰＦＭｓ 直接包围高温等离子体ꎬ 不但要承受高热负荷(５~ ２０ ＭＷ/ ｍ２稳态

热流ꎬ ＧＷ / ｍ２级瞬态热流)ꎬ 而且还经受高通量的高能中子辐照、 等离子体燃料粒子等的轰击等ꎮ 钨(Ｗ)具有高熔点、 高溅射

阈值 / 低溅射率和高热导率等优点ꎬ 而被认为是最有希望的面向等离子体第一壁的材料ꎬ 目前 ＩＴＥＲ 及 ＥＡＳＴ 已经选用纯 Ｗ 作为

第一壁及偏滤器材料ꎮ 而对于下一代聚变堆如中国聚变工程实验堆(ＣＦＴＥＲ)ꎬ 其设计参数更高ꎬ ＰＦＭｓ 服役环境比 ＩＴＥＲ 及 ＥＡＳＴ

更加严峻ꎮ 因此纯 Ｗ 由于一些自身的弱点如低温脆性(ＤＢＴＴ~４００ ℃)、 再结晶脆化以及辐照脆化、 高热负荷开裂熔化、 等离子

刻蚀严重等不足将无法满足未来需求ꎮ 因此研究材料的辐照损伤与氢氦效应机理ꎬ 揭示辐照引起材料微观结构与性能的变化以

探索开发新型抗辐照 Ｗ 基第一壁材料变得十分迫切ꎮ 近年来ꎬ 国内外研究人员针对上述问题开展了系统的研究工作ꎬ 研发了不

同种类的 Ｗ 基复合材料ꎬ 如 Ｗ￣Ｙ２Ｏ３、 Ｗ￣Ｌａ２Ｏ３、 Ｗ￣ＴｉＣ 及 Ｗ￣ＺｒＣ 等ꎬ 性能及工艺均取得了一定的进展ꎮ 其中基于计算模拟结果

发展的 Ｗ￣ＺｒＣ 材料具有较好的综合性能ꎬ 是未来聚变装置第一壁候选材料之一ꎮ 本文系统介绍了 Ｗ￣ＺｒＣ 材料研究进展ꎬ 包括:

钨中辐照损伤 / 氢氦效应机理、 界面耦合强化的计算模拟结果、 微结构分析测试及服役性能评估的研究ꎬ 通过全面的总结分析ꎬ

提出 Ｗ 基第一壁材料今后的主要研究方向ꎬ 以及研发高性能面向未来聚变堆第一壁材料应采取的策略及措施ꎮ

关键词: 核聚变第一壁材料ꎻ Ｗ￣ＺｒＣꎻ 力学性能ꎻ 抗辐照性能ꎻ 抗高热负荷性能ꎻ 展望
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1　 前　 言

随着传统化石能源的逐渐枯竭以及人类对能源需求

的不断增长ꎬ 能源问题已成为人类生存与发展的重大问

题之一ꎮ 核聚变能被认为是可以最终解决人类能源问题

的重要途径之一ꎮ 利用强磁场约束高温等离子体的托克

马克是最有希望实现受控热核聚变反应的装置[１] ꎮ 由于

其技术复杂和条件苛刻ꎬ 磁约束托卡马克装置仍面临一

些急需解决的关键问题ꎮ 其中ꎬ 聚变堆材料问题ꎬ 尤其

是面向等离子体材料(ＰＦＭｓ)ꎬ 是制约核聚变能发展的关

键问题之一[２] ꎮ ＰＦＭｓ 作为直接面对高温等离子体的第一

壁、 偏滤器等的护甲材料ꎬ 其工作环境极其苛刻ꎬ 遭受

着高温、 高热负荷、 强束流粒子与中子辐照等综合作用ꎮ
研究表明国际热核聚变实验堆(ＩＴＥＲ)偏滤器要承受极高

的热流(１０~２０ ＭＷ/ ｍ２)、 以及强束流(１０２２ ~１０２４ ｍ－２􀅰ｓ－１)和
低能(<１００ ｅＶ)离子流的辐照[３] ꎮ 而未来的核聚变装置

如中国聚变工程实验堆(ＣＦＥＴＲ)的偏滤器稳态热流达到

４０ ＭＷ / ｍ２、 瞬态毫秒级高达 １０ ＭＪ / ｍ２ꎬ 承受 １４ ＭｅＶ 中

子辐射ꎮ
钨(Ｗ)以其高熔点、 低溅射率和高热导率等优点而

被视为未来聚变堆中最有前景的 ＰＦＭ[４－５] ꎮ ＩＴＥＲ 和中国

东方超环(ＥＡＳＴꎬ 中科院等离子体物理研究所)装置中已

经使用纯 Ｗ 作为偏滤器材料ꎮ 然而ꎬ 在聚变服役过程

中ꎬ 高能中子将对 Ｗ 基材料造成严重辐照损伤ꎬ 导致材

料中产生大量的辐照缺陷(如空位和自间隙原子)ꎮ 这些

缺陷可以迁移、 聚集形成间隙团、 堆垛四面体以及空洞

等ꎬ 进而引起材料宏观性能改变ꎬ 如肿胀、 硬化、 脆化

以及非晶化等ꎬ 最终导致材料服役性能降低甚至失

效[６－９] ꎮ 此外ꎬ 大量的低能高通量氢、 氦粒子的辐照以

及由嬗变反应而产生的大量氢、 氦也会对材料的结构与

性能造成严重影响ꎮ 在聚变服役工况条件下ꎬ Ｗ 基材料

会同时受到高剂量离位损伤、 氢氦效应以及嬗变效应的

共同作用ꎬ 造成材料服役性能严重退化ꎮ 此外ꎬ 高热会

导致纯表面熔化开裂ꎮ 因此纯 Ｗ 无法满足 ＣＦＥＴＲ 服役

环境需求ꎬ 如何提高 Ｗ 基材料的抗辐照性能、 抗高热负

荷性能及降低氢滞留性能是第一壁材料研发的焦点问题ꎮ
近年来ꎬ 欧洲、 日本及中国针对提高 Ｗ 基材料的力

学性能及抗热冲击性能、 抗辐照性能等都开展了大量的

相关研究ꎬ 研发了一些新型 Ｗ 基合金ꎮ Ｋｕｒｉｓｈｉｔａ[１０] 等通

过超塑性形变开发了具有优异高温力学性能的超细晶(晶
粒尺寸~２００ ｎｍ)Ｗ￣(０ ~ １􀆰 ５)％ＴｉＣ 合金材料ꎬ 其室温抗

弯强度达到~３ ＧＰａꎬ 同时具有比纯 Ｗ 更好的抗中子辐照

和抗 Ｈｅ 离子辐照性能ꎬ 但由于其高密度的大角晶界增强

了对自由电子的散射ꎬ 使其热导率大幅度降低ꎬ 室温下

仅有 ＩＴＥＲ 级纯 Ｗ 热导率的一半ꎮ 欧洲研究机构制备了

具有高强度、 高再结晶温度及高抗热冲击性能的 Ｗ￣１％
Ｌａ２Ｏ３及 Ｗ￣１％Ｙ２Ｏ３

[１１－１４] ꎮ 德国 Ｎｅｍｅｔｈ 等发展了 １００ μｍ
厚超细晶冷轧纯 Ｗ 箔ꎬ 其韧脆转变温度大幅降低至

－１９６ ℃ [１３] ꎮ 德国 Ｒｉｅｓｃｈ 等发展了 Ｗ 纤维增强 /韧的 Ｗ
复合材料ꎬ 提高了 Ｗ 的断裂韧性[１４] ꎮ 北科大 Ｙａｎ 等制

备了Ｌａ２Ｏ３、ＴｉＣ 粉末弥散强化的 Ｗ 合金并研究了 Ｄ 在 Ｗ
基材料的滞留行为ꎬ 发现与纯 Ｗ 相比ꎬ Ｌａ２ Ｏ３ 的添加增

加了 Ｄ 在 Ｗ 中的滞留量ꎬ 而 ＴｉＣ 的添加降低 Ｄ 在 Ｗ 中

的滞留量[１５] ꎮ 此外ꎬ 她们采用表面打磨处理ꎬ 在Ｗ 表面

形成纳米层状结构ꎬ 通过纳米、 亚微米及微米层共存、
层间剩余压应力及平行裂纹的屏蔽共同提高了 Ｗ 基材料

的塑性ꎬ 为进一步提高 Ｗ 基材料的韧性提供了一种辅助

方法ꎮ 核工业西南物理研究院采用快速锻压技术制备了

高强韧Ｗ￣Ｙ２Ｏ３ꎬ其 １００ ℃弯曲强度达到 ２ ＧＰａꎬ 其抗热负

荷性能大幅度提高ꎮ 上述研究在设计和制备高性能 Ｗ 基

合金方面取得了较大进展ꎬ 但其综合性能仍需进一步提

高ꎬ 才能满足未来第一壁材料苛刻服役环境ꎮ
相对于以上材料设计方案ꎬ ＺｒＣ 弥散强化 Ｗ 基合金

具有自身的优势: ＺｒＣ 具有更高的熔点ꎬ 且与 Ｗ 材料有

更好的相容性ꎮ 能够形成纳米级的弥散强化体系ꎬ 有效

控制晶粒长大ꎬ 使得材料在严苛的服役环境下ꎬ 具有较

好的稳定性能ꎮ 目前国外在研究高性能面向第一壁用

Ｗ￣ＺｒＣ合金的涉足较少ꎬ 基本上利用熔渗反应法制备

Ｗ￣ＺｒＣ的复合材料[１６] ꎮ 但这种方法容易引入低熔点的杂

质ꎬ 并且含 Ｚｒ 的陶瓷相质量分数较高(≥１０％)ꎬ 材料的

传热性能大打折扣ꎬ 不适合应用到核聚变装置的条件下ꎬ
适合用作航空航天应用ꎮ 国内利用“溶胶￣非均相沉淀￣喷
雾干燥￣热还原”制备了 Ｗ￣ＺｒＣ 复合粉末ꎬ 通过烧结制备

了 Ｗ￣ＺｒＣ 块体ꎬ 发现 ＺｒＣ 的添加使其烧结性能增加ꎬ 材

料强度及硬度比纯 Ｗ 提高ꎬ 但第二相颗粒达到几个微米

量级ꎬ 降低了弥散强化效果ꎮ 而且高含量的第二相颗粒

导致材料脆性增加[１７ꎬ１８] ꎮ 高热负荷冲击结果表明ꎬ 吸收

功率 为 ３００ ＭＷ / ｍ２ 时ꎬ 材 料 表 面 发 生 显 著 的 网 状

２２３
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裂纹[１９] ꎮ
中科院固体物理研究所核材料研究组采用多尺度计

算模拟ꎬ 深入研究了界面与辐照缺陷相互作用规律及机

理和合金元素强化界面提高材料力学性能的物理机制ꎬ
对新材料设计提出了科学建议ꎬ 基于计算结果ꎬ 发展多

尺度界面调控[２０－３１] : 研发了平均晶粒为 １ μｍ、 晶粒内弥

散颗粒尺寸为 ５０ ｎｍ 的大尺寸(厚度为 ８􀆰 ５ ｍｍꎬ １０ ｋｇ /
块) Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 板材ꎬ 其性能如下: 高强度(室温抗弯

强度为２􀆰 ５ ＧＰａ、 拉伸强度~５８０ ＭＰａ / ５００ ℃)及高塑性(ＴＥ~
１􀆰 １％/室温ꎬ ~ ４５％/ ５００ ℃)、 低韧脆转变温度 (ＤＢＴＴ≤
１００ ℃)ꎻ 高热负荷冲击开裂阈值(室温~４􀆰 ４ ＭＪ / ｍ２)ꎬ ２００ ℃
下 １００ 次 ( １ ＭＪ􀅰ｍ－２ /次) 热冲击无裂纹ꎻ Ｄ 滞留低于

ＩＴＥＲ 级纯 Ｗꎻ 再结晶温度为 １４００ ℃ꎬ 比 ＩＴＥＲ 级纯 Ｗ
提高了大约 ２００ ℃左右ꎮ 本文重点介绍了中科院固体物

理研究所对Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 材料的设计思想ꎬ 包括多尺度

模拟方法研究 Ｗ 中辐照损伤、 氢氦行为机理及合金元素

强化界面机制ꎬ 制备工艺及性能评估方面的研究进展ꎬ
以期为同类型材料的设计与制备提供有益借鉴ꎮ

2　 材料设计: 多尺度计算模拟

2􀆰 1　 材料损伤自修复机理

近年来ꎬ 人们逐渐认识到纳米结构材料通常具有较

好的抗辐照损伤性能[３２－３５] ꎬ 这与缺陷阱如表面、 晶界

(ＧＢ)等对辐照缺陷的捕获、 进而促进其复合有关ꎮ 基于

分子动力学(ＭＤ)程序、 温度加速动力学( ＴＡＤ)程序、
分子静力学(ＭＳ)程序、 实体动力学蒙特卡洛(ＯＫＭＣ)程
序、 实时计算跃迁能垒的动力学蒙特卡洛程序和探索体

系势能面的“弹性带” (ＮＥＢ)程序、 “两体” (ｄｉｍｅｒ)程序

以及辐照损伤结构可视化与分析等多尺度模拟程序ꎬ 作者

团队研究了 Ｗ、 Ｆｅ 晶界附近辐照产生的自间隙和空位及

其团簇的扩散、 偏聚、 复合过程ꎬ 揭示了晶界促进的缺陷

偏聚和复合、 进而提高材料抗辐照损伤的机理[２０－２４]ꎮ

图 １　 钨倾侧对称晶界∑５(２１０) / [００１]附近间隙发射诱导的空位复合: (ａ)复合路径示意图ꎬ 复合能垒标注在复合路径上ꎻ (ｂ)典型复合

路径上能量变化曲线ꎻ (ｃ~ ｊ)处于 Ｃ 和 Ｄ 处空位复合原子过程快照

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ａｎｎｉｈｉｌａｔｉｏｎ ｐａｔｈｓ ｉｎｄｕｃｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｔｈｅｒｍａｌｌｙ￣ａｃｔｉｖａｔｅｄ ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌ ｅｍｉｓｓｉｏｎ(ＩＥ) ｎｅａｒ ∑５(２ １ ０) / [０ ０ １] ｉｎ Ｗ (ａ)ꎬ ｔｈｅ ａｎｎｉ￣

ｈｉｌａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｙ ｂａｒｒｉｅｒ ｉｓ ｍａｒｋｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ｐａｔｈꎬ ｔｈｅ ａｎｎｉｈｉｌａｔｉｏｎ ｐａｔｈ ｉｓ ｇｉｖｅｎ ｂｙ ｃｏｎｎｅｃｔｉｎｇ ｔｈｅ ｉｎｉｔｉａｌ ｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ｔｏ ｔｈｅ ｆｉｎａｌ ｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ｏｆ ｔｈｅ ａｔｏｍｓ

ｉｎｖｏｌｖｅｄꎬ ｔｈｅ ａｔｏｍｓ ｗｉｔｈ ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔｓ ｌｅｓｓ ｔｈａｎ ０􀆰 ５ Å ａｒｅ ｃｏｎｓｉｄｅｒｅｄ ｔｏ ｂｅ ｉｍｍｏｂｉｌｅ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ａｎｎｉｈｉｌａｔｉｏｎꎬ ｔｈｅ ｌａｒｇｅ ｇｒｅｅｎ ｓｐｈｅｒｅ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔｓ

ａ ｓｅｌｆ￣ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌ ａｔｏｍ(ＳＩＡ) ｔｒａｐｐｅｄ ａｔ ｔｈｅ ＧＢꎻ Ｅｎｅｒｇｙ ｌａｎｄｓｃａｐｅｓ ｆｏｒ Ｖ￣ＳＩＡ ａｎｎｉｈｉｌａｔｉｏｎ (ｂ)ꎬ ｔｈｅ ｅｎｅｒｇｙ ｏｆ ｔｈｅ ｓｙｓｔｅｍ ｐｒｉｏｒ ｔｏ ａｎｎｉｈｉｌａｔｉｏｎ

ａｃｔｓ ａｓ ｒｅｆｅｒｅｎｃｅꎻ Ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ｆｏｒ ｔｈｅ ａｎｎｉｈｉｌａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ｎｅａｒ ｔｈｅ ＧＢ (ｃ~ ｊ)
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　 　 使用 ＭＤ 和 ＭＳ 方法ꎬ 考察了晶界在修复纳米结构

Ｗ 中辐照损伤方面扮演的能量学和动力学角色ꎮ 研究发

现ꎬ 在辐照过程中ꎬ 相对于空位而言ꎬ 自间隙原子被晶

界优先吸收ꎬ 从而在级联碰撞冷却后形成晶界附近富含

空位而晶界内部复合自间隙的缺陷结构ꎮ 晶界通过降低

其附近空位 /自间隙的形成能和扩散能垒而作为缺陷阱ꎬ
特别是自间隙原子在晶界附近不需要克服能垒即可迁入

晶界ꎮ 优先进入晶界内的间隙可与附近的空位以低能垒、
多原子协同参与的方式复合ꎮ 同时我们发现ꎬ 晶界增强

空位扩散、 复合的区域较为有限(１~ １􀆰 ５ ｎｍ)ꎬ 使得该区

域体积分数较小(几个百分点) [２２ꎬ２４] ꎮ
采用 ＭＳ 方法考察了 Ｗ 晶界处自间隙原子发射诱导

的空位复合机理ꎮ 研究发现ꎬ 围绕自间隙原子形成空位￣
自间隙自发复合区域ꎬ 在该区域内空位￣自间隙通过自发

的间隙发射而复合ꎮ 在此区域之外ꎬ 空位或者自间隙需

要克服较低的能垒复合ꎬ 具体的原子过程涉及到空位扩

散与间隙发射的耦合(图 ２)ꎮ 进一步计算不同发射程度

的间隙周围空位￣自间隙复合动力发现ꎬ 自间隙原子的局

域激发诱导复合区域向邻近区域拓展或传播ꎬ 该图像适

用所考察的钨、 铁、 铜金属的表面以及晶界ꎮ 作者课题

组提出了“发射阻力”(势阱深度除以势阱半宽度)表征间

隙原子从缺陷阱处发射的难易程度ꎬ 其物理含义为自间

隙从缺陷阱处激发单位长度时所须克服的能量ꎬ 即采取

三角势近似实际的间隙势阱时势阱的斜率ꎮ 基于此ꎬ 作

者推测自间隙发射诱导的复合机理适合所有的纳米金属ꎮ
综合分子动力学、 静态计算和实体动力学蒙特卡洛

方法ꎬ 模拟分析了 Ｗ 纳米晶中自间隙原子及其团簇复合

空位的动态图像[１９] ꎮ 研究发现ꎬ 辐照诱导的自间隙原子

团簇缺陷在靠近局域紧凑的晶界结构时被反射进晶粒内

部ꎬ 可与晶粒内部空位进行复合(图 ２) ꎻ 自间隙团簇被

图 ２　 分子动力学模拟观察到的局域紧凑的晶界结构反射自间隙原子团簇与局域疏松的晶界结构吸收间隙型缺陷间相互作用过程

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ｏｆ ｔｈｅ ｓｉｎｇｌｅ ＳＩＡ ａｎｄ ＳＩＡｎ ｎｅａｒ ｔｈｅ ＧＢ ｆｒｏｍ ＭＤ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ａｔ ３００ Ｋ ｗｉｔｈｉｎ ｏｎｅ ｎａｎｏ￣ｓｅｃｏｎｄ: Ｆｏｒ ｔｈｅ ｓｉｎｇｌｅ ＳＩＡꎬ

ＳＩＡ２ ａｎｄ ＳＩＡ６ꎬ ｔｈｒｅｅ ｆｒａｍｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ａｎｉｍａｔｉｏｎ ａｒｅ ｐｒｅｓｅｎｔｅｄꎬ ｅ􀆰 ｇ􀆰 ｔｈｅ ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ａｔ ｔ１ꎬ ｔ２ ａｎｄ ｔ３ ｆｏｒ ｔｈｅ ＳＩＡꎬ ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔｓ ｎｅａｒ ｔｈｅ ｐｕｒｅ ａｎｄ ａ

ＳＩＡｎ￣ｌｏａｄｅｄ ∑５(３ １ ０) ＧＢꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ (ａ) ａｎｄ (ｂ)ꎬ ｔｈｅ ｍｏｔｉｏｎ ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ｏｆ ｔｈｅ ＳＩＡꎬ ＳＩＡ２ ａｎｄ ＳＩＡ６ ｎｅａｒ ｔｈｅ ｐｕｒｅ ａｎｄ ＳＩＡｎ￣ｌｏａｄｅｄ ∑１１３

(８ ７ ０)ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ (ｃ) ａｎｄ (ｄ)ꎬ ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔｓ ｎｅａｒ ｔｈｅ ｉｎｔｒｉｎｓｉｃ ｄｅｎｓｅ ｒｅｇｉｏｎ ｏｆ ∑１１３ (８ ７ ０) (ｅ)ꎻ Ｉｎ (ａ~ ｅ)ꎬ ｔｈｅ ＧＢ ｐｏｓｉｔｉｏｎ ｉｓ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ

ｂｙ ｔｈｅ ｐｉｎｋ ｃｏｌｏｒｅｄ ｄａｓｈｅｄ ｌｉｎｅꎬ ａｔｏｍｓ ａｒｅ ｃｏｌｏｒｅｄ ａｃｃｏｒｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅｉｒ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ ｅｎｅｒｇｙꎬ ａｔｏｍｓ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｅｎｅｒｇｙ ｄｅｖｉａｔｉｏｎ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｂｕｌｋ ｅｎｅｒｇｙ ｖａｌｕｅ

ｌｅｓｓ ｔｈａｎ ０􀆰 １ ｅＶ ａｒｅ ｎｏｔ ｓｈｏｗｎꎬ ｔｈｅ ｇｒｅｅｎ ｃｉｒｃｌｅ ｍａｒｋｓ ｔｈｅ ＳＩＡ ａｆｔｅｒ ｉｔ ｉｓ ａｂｓｏｒｂｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ＧＢ ｏｒ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｉｎ (ａ) ａｎｄ (ｃ)ꎬ ｔｈｅ ｐｉｎｋ ｃｏｌｏｒｅｄ

ａｒｒｏｗ ｄｉｒｅｃｔｅｄ ｔｏｗａｒｄｓ ｔｈｅ ｖａｃａｎｔ ｓｉｔｅ ａｔ ｔｈｅ ＧＢ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｅｓ ｔｈｅ ｔｒａｐｐｉｎｇ ｏｆ ｔｈｅ ＳＩＡ ｂｙ ｔｈｅ ＧＢꎬ ｉｎ (ｂ)ꎬ (ｄ) ａｎｄ (ｅ)ꎬ ｔｈｅ ｐｉｎｋ ｃｏｌｏｒｅｄ ａｒｒｏｗ ｔｈａｔ

ｉｓ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｍａｉｎ ａｘｉｓ ｏｆ ｔｈｅ ＳＩＡ ａｎｄ ｄｉｒｅｃｔｅｄ ｔｏｗａｒｄｓ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｉｎｄｉｃａｔｅｓ ｔｈｅ ｒｅｆｌｅｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ＳＩＡ ｂｙ ｔｈｅ ＧＢ ｉｎ ｔｈｅ ｓｕｂｓｅｑｕｅｎｔ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎꎬ ｉｎ

(ａ) ａｎｄ (ｂ)ꎬ ａｘｅｓ Ｘ ａｎｄ Ｙ ａｒｅ ａｌｏｎｇ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎｓ [１ ３ ０] ａｎｄ [３ １ ０]ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ ｆｏｒ ∑５(３ １ ０) ＧＢꎬ ｗｈｉｌｅ ｉｎ (ｃ~ ｅ)ꎬ ａｒｅ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ ａｌｏｎｇ

ｄｉｒｅｃｔｉｏｎｓ [７ ８ ０] ａｎｄ [８ ７ ０] ｆｏｒ ∑１１３(８ ７ ０) ＧＢ
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局域疏松的晶界结构捕获后可通过动态发射复合晶界附

近的空位: 单个自间隙原子偏聚至晶界后ꎬ 沿晶快速运

动ꎬ 聚集成双间隙ꎻ 其活性与晶界附近空位活性相当时ꎬ
晶界附近空位通过双间隙沿晶运动和空位向晶界偏聚的

耦合过程而消除ꎮ
此外ꎬ 研究还表明ꎬ 晶界或表面除了作为点缺陷(空

位和间隙)的阱外ꎬ 还可以作为小型空位团簇(所含空位

数 １~９)的阱ꎮ 空位团簇在晶界附近具有较高的活性ꎮ 其

经过块体扩散、 局部吸收和局部沿晶扩散过程而被晶界

吸收[２２ꎬ３６] ꎮ
为了深入考察晶界对辐照缺陷产生和演化的影响ꎬ

基于晶界与缺陷作用的一系列参数: 缺陷形成能、 偏聚

能、 扩散￣复合能垒以及相应的作用范围[２２] ꎬ 采用 ＯＫＭＣ
评估了纯 Ｗ 与纳米晶 Ｗ 抗辐照损伤性能ꎮ 结果表明ꎬ
纳米 Ｗ 中缺陷存活比例远低于纯 Ｗ(图 ３)ꎮ

图 ３　 不同温度下纯 Ｗ 与纳米 Ｗ 中初始 １００ ａｐｐｍ 空位￣自间隙对

演化 １ ｈ 后存活比例

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｓｕｒｖｉｖｅｄ ｖａｃａｎｃｉｅｓ (Ｖｓ)ꎬ Ｖ￣ｃｌｕｓｔｅｒｓ (Ｖｎ) ａｎｄ

ｓｅｌｆ￣ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌ ａｔｏｍ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ( ＳＩＡｎ) ｉｎ ｐｕｒｅ Ｗ ( ａ) ａｎｄ ｉｎ ａ

ｎａｎｏ￣Ｗ ｓｙｓｔｅｍ ( ｂ) ａｓ ａ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅꎬ ｔｈｅ ｓｙｓｔｅｍ

ｗｉｔｈ １００ ａｐｐｍ ｏｆ Ｖｓ ａｎｄ ＳＩＡｎ ｅｖｏｌｖｅｄ ｆｏｒ ｏｎｅ ｈｏｕｒ

理论模拟结果表明ꎬ 通过复杂的微观过程(如反射自

间隙及其团簇、 自间隙沿晶运动、 团簇化与空位偏聚的

耦合、 自间隙发射与空位扩散、 偏聚的耦合)ꎬ 引入晶界

能有效捕获或者复合 Ｗ 材料中的辐照诱导缺陷ꎬ 增强 Ｗ
纳米晶的抗辐照损伤性能ꎮ 这为通过细化 Ｗ 晶粒提高 Ｗ
基材料抗辐照损伤性能提供了理论依据ꎮ 同时近期研究

表明晶界捕获缺陷、 复合缺陷的能力与晶界结构有关ꎮ
除了细化晶粒外ꎬ 有必要通过晶界工程优化晶界类型ꎬ
以取得更佳的抗辐照损伤性能ꎮ
2􀆰 2　 W 中合金元素偏聚与强化界面机制研究

引起 Ｗ 低温脆性的主要原因之一是杂质元素偏聚在

晶界ꎬ 造成晶界结合强度降低ꎬ 导致晶间脆断ꎮ 而微合

金化和晶界优化设计是提高材料力学性能的重要途径ꎬ
通过添加一些有益的合金元素来强化界面、 降低界面能ꎬ

不仅可有效提高材料的强度与韧性ꎬ 而且还能提高晶界

结构的热稳定性ꎮ 然而ꎬ 目前合金元素强化 Ｗ 晶界的作

用规律与机制尚未清楚ꎮ 例如ꎬ 哪些元素易强化 /脆化晶

界? 合金元素强化晶界能力与晶界的结构与类型是否存

在关系? 因此ꎬ 人们需要全面认识合金元素强化 Ｗ 晶界

能力与合金元素自身以及晶界结构之间的关系ꎬ 进而为

Ｗ 基材料合金元素的优化选择以及晶界结构的调控提供

理论指导ꎮ
基于 ＤＦＴ 方法ꎬ 作者团队研究了 １９ 种过渡族合金元

素(３ｄ: Ｔｉ~Ｎｉꎻ ４ｄ: Ｚｒ~Ｐｄꎻ ５ｄ: Ｈｆ~Ｐｔ)在不同类型 Ｗ 对

称倾侧晶界(倾侧轴为[１００]、 [１１０]、 [１１１])中的偏聚

和强化 /脆化效应[２５] ꎮ 通过能量学方法(偏聚能和强化

能)和动力学拉伸模拟(拉伸强度)来定量描述元素偏聚

引起的晶界结合强度的变化ꎬ 获得强化能与晶界结构以

及与合金元素自身性质(金属半径 /最外层价电子数)之

间的关系ꎮ 研究结果表明合金元素强化 /脆化晶界能力与

晶界结构密切相关ꎮ 合金元素易强化晶界能较大的晶界ꎬ
而易脆化晶界能较小的晶界ꎮ 此外ꎬ 合金元素强化晶界

能力与元素自身的金属半径成正相关(如图 ４ 所示)ꎮ 研

究结果表明ꎬ 尺寸效应在其偏聚强化界面过程中起主导

作用ꎬ 即金属半径比 Ｗ 小的合金元素ꎬ 易在晶界面处偏

聚并能强化界面ꎮ 该研究为高性能 Ｗ 基材料合金元素的

优化选择以及晶界的优化设计提供了理论指导: 在晶界

处添加 Ｚｒꎬ Ｈｆꎬ Ｔａꎬ Ｒｅ 及 Ｒｕ 等元素可有效提高晶界的结

合强度ꎬ 从而改善材料的力学性能ꎮ

图 ４　 不同晶界结构中合金元素的强化能与元素金属半径及晶界

能之间的关系图[２５]

Ｆｉｇ􀆰 ４ 　 Ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅｓ ｏｆ ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ΔＥＳＥ ｏｆ ａｌｌｏｙｉｎｇ

ｓｏｌｕｔｅｓ ｏｎ ｔｈｅ ｍｅｔａｌｌｉｃ ｒａｄｉｉ ｏｆ ｓｏｌｕｔｅｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ

ｅｎｅｒｇｙ ｆｏｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｕｎｇｓｔｅｎ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ[２５]

另外ꎬ 已有研究表明 Ｗ 的低温脆性主要是因为 Ｏꎬ
Ｎꎬ Ｐ 等间隙杂质元素(特别是 Ｏ)沿晶界分布ꎬ 这些元素

在 Ｗ 中溶解度很低ꎬ 大部分偏聚在晶界形成脆化层膜ꎬ
造成晶界结合强度降低ꎬ 引起晶间脆断ꎬ 并显著升高材
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料的 ＤＢＴＴ[３７] ꎮ 因此ꎬ 如能降低晶界自由氧、 使其形成

稳定的氧化物ꎬ 则可以净化晶界ꎬ 同时这些稳定的氧化

物又可以钉扎晶界ꎬ 细化晶粒ꎻ 在晶粒内弥散分布高热

稳定性的纳米颗粒ꎬ 可强化相界ꎻ 上述晶界净化 /强化及

相界强化协同作用则可大幅提高 Ｗ 基材料的韧性和强

度ꎮ 具有高熔点、 高热稳定性的 ＺｒＣ 可作为微量的添加

相ꎮ 第一性原理计算结果表明因为 Ｚｒ￣Ｏ 的结合能大于

Ｚｒ￣Ｃ[３８] ꎬ Ｗ 基体中添加微量的 ＺｒＣ 可以与基体中的自由

氧反应形成稳定 Ｚｒ￣Ｃ￣Ｏ 颗粒ꎬ 降低自由氧对晶界的脆化

作用ꎻ 同时 ＺｒＣ(１１１)晶格常数与 Ｗ 基体的(１１０)的晶格

常数相同( ~ ０􀆰 ２２ ｎｍ)ꎬ 弥散相与 Ｗ 基体界面处可以形

成共格或半共格 Ｋｕｒｄｊｕｍｏｖ￣Ｓａｃｈｓ(Ｋ￣Ｓ)晶向关系ꎬ 界面

处的 Ｋ￣Ｓ 晶向关系能够强化纯 Ｗ 中较弱的晶界[３６] ꎮ 共格

界面的独特结构使其既可阻碍位错穿越界面ꎬ 又可作为

位错的滑移面在变形过程中吸纳和储存位错ꎬ 从而增加

Ｗ 基合金的强度及低温韧性ꎮ

3　 W￣0􀆰 5wt% ZrC 微结构及性能

在上述计算模拟结果基础上ꎬ 通过从小试样(几十

克)到公斤级棒材及薄板再到大块体 (１０ ~ １５ ｋｇ)Ｗ￣ＺｒＣ

合金的工艺探索及组分优化ꎬ 最后确定工艺及组分: 采

用粉体机械合金化、 冷压成型及高温烧结、 高温轧制工

艺ꎬ 制备了厚度为 ８􀆰 ５ ｍｍ、 每块重量为 １０ ~ １５ ｋｇ 左右

的 Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 板材ꎮ 作者团队对上述 Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ
(ＷＺｒＣ)板材的微结构、 力学性能、 热学 /抗热负荷性能、
抗等离子体辐照性能及氢同位素滞留做了系统的分析、
评估ꎮ
3􀆰 1　 微结构

众所周知ꎬ 材料的性能与其微结构如晶粒尺寸、 晶

粒取向、 第二相颗粒的分布等密切相关ꎬ 因此微结构是

决定性能的主要因素ꎮ 高倍背散射扫描电子显微镜照片

(图 ５ａ)显示 ＷＺｒＣ 由等轴的亚晶构成ꎬ 亚晶尺寸分布范

围为 ０􀆰 ３~３􀆰 ５ μｍꎬ 平均晶粒尺寸为 １􀆰 ０３ μｍꎬ 统计结果

如图 ５ｂ 所示ꎮ 晶粒内的第二相颗粒(ＺｒＣ)粒径分布范围

为 ２９~ ２００ ｎｍꎬ 平均尺寸 ５１ ｎｍꎬ 且占颗粒总量的 ７９％
(如图 ５ｃ 所示)ꎮ 晶界处的第二相颗粒分为 ＺｒＣ 颗粒和

Ｚｒ￣Ｃ￣Ｏ颗粒ꎬ 其中大部分为 ＺｒＣ 颗粒ꎬ 其粒径分布范围

为 ４０~２００ ｎｍꎬ 平均尺寸 ６０ ｎｍꎬ 与晶粒内的 ＺｒＣ 粒径相

差不大ꎻ 还有少量 Ｚｒ￣Ｃ￣Ｏ 颗粒ꎬ 其粒径分布范围为２５０~
４００ ｎｍꎬ 平均尺寸 ３８５ ｎｍ(如图 ５ｄ 所示)ꎮ

图 ５　 ＷＺｒＣ 合金微结构的扫描电镜照片(ａ)ꎬ Ｗ 晶粒尺寸分布(ｂ)ꎬ Ｗ 晶粒内 ＺｒＣ 颗粒尺寸分布(ｃ)ꎬ 晶界处的 ＺｒＣ 及 Ｗ￣Ｚｒ￣

Ｃ￣Ｏ 颗粒尺寸分布(ｄ) [２９]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ＷＺｒＣ ａｌｌｏｙ (ａ)ꎬ ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ Ｗ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ (ｂ)ꎬ ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ＺｒＣ ｐａｒｔｉｃｌｅ ｓｉｚｅ ｉｎｓｉｄｅ Ｗ ｇｒａｉｎ (ｃ)ꎬ ｔｈｅ

ｓｉｚｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ＺｒＣ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ａｎｄ Ｗ￣Ｚｒ￣Ｃ￣Ｏ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ａｔ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ (ｄ) [２９]
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　 　 同时利用高分辨球差校正电镜分析了 ＺｒＣ 颗粒与 Ｗ
基体ꎮ 选区电子衍射照片(图 ６ａ~６ｄ)显示ꎬ ＺｒＣ 为面心立

方结构ꎮ 从选区电子衍射照片和高分辨傅里叶变换图像

(图 ６ｃ 和 ６ｄ)可以看出 [００１]ＺｒＣ∥[００１]Ｗꎮ 从相界面高

分辨图像(图 ６ｅ)可以看出 ＺｒＣ 的(１１０)ＺｒＣ 晶面平行于 Ｗ
的(１００)Ｗ 晶面: (１１０)ＺｒＣ∥(１００)Ｗꎮ 相界面处没有观

察到位错ꎬ ＺｒＣ 与 Ｗ 具有很好的共格界面关系ꎮ 在 Ｗ 晶

界处ꎬ ＺｒＣ 与 Ｗ 基体的共格界面关系同样存在ꎮ 计算结果

显示ꎬ 这种相界面能量最低ꎬ 最稳定ꎮ 这正是 ＺｒＣ 颗粒能

在 Ｗ 基体中维持稳定、 不团聚长大的原因ꎮ 这种共格相

界面既维持了纳米 ＺｒＣ 的稳定ꎬ 使其充分发挥钉扎位错和

晶界的作用ꎬ 强化晶粒和晶界(位错通过 Ｏｒｏｗａｎ 机制绕过

颗粒)ꎻ 同时共格相界面还可能成为位错滑移通道(相对

完全不共格或半共格相界来说ꎬ 共格相界对位错阻力小)ꎬ
即位错切过颗粒ꎬ 减小位错塞积ꎬ 提高材料塑性[２９]ꎮ
3􀆰 2　 力学性能

图 ７ａ 是 ＷＺｒＣ 的变温三点弯工程应力￣应变曲线ꎮ 室

温下ꎬ ＷＺｒＣ 展现出一定的抗弯韧性ꎬ 应变量 ~ ３％ꎬ 且

抗弯强度高达 ２􀆰 ５ ＧＰａꎮ １００ ℃ꎬ ＷＺｒＣ 板的弯曲应变为

５％ꎬ 说明其韧脆转变温度为 １００ ℃ꎬ 比商业纯 Ｗ 低了

３００ ℃左右ꎮ 当测试温度由 １００ ℃ 提高到 ６００ ℃ 时ꎬ
ＷＺｒＣ 抗弯强度(最大抗弯强度和屈服强度)随温度的升

高而下降ꎮ 图 ７ｂ 是 ＷＺｒＣ 的变温拉伸工程应力￣应变曲

线ꎮ ＷＺｒＣ 室温拉伸强度和延伸率分别为 ９９１ ＭＰａ 和

１􀆰 １％ꎻ １００ ℃时ꎬ 拉伸强度和延伸率分别为 １􀆰 １ ＧＰａ 和

３％ꎻ ５００ ℃时ꎬ 拉伸强度为 ５８３ ＭＰａꎬ 延伸率高达 ４５％ꎮ

图 ６　 ＷＺｒＣ 合金中 ＺｒＣ 与 Ｗ 相界面关系分析[２９]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐｓ ｂｅｔｗｅｅｎ Ｗ ｍａｔｒｉｘ ａｎｄ ＺｒＣ[２９]

图 ７　 ＷＺｒＣ 的综合力学性能: (ａ) 三点弯曲工程应力应变曲线ꎻ (ｂ) 拉伸工程应力应变曲线[２９]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｂｅｈａｖｉｏｒｓ ｏｆ ＷＺｒＣ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ: (ａ) ｆｌｅｘｕｒａｌ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ＷＺｒＣ ａｎｄ (ｂ) ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ

ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ＷＺｒＣ[２９]

７２３
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3􀆰 3　 热导率及抗热冲击性能

Ｗ 合金的热导率直接关系到其热传输性能、 温度梯

度产生的热应力等ꎬ 是聚变第一壁材料重要的性能参数ꎮ
作者团队测试了 ＷＺｒＣ 合金的热导率ꎬ 并与 ＩＴＥＲ 级纯

Ｗ、 日本的超细晶 Ｗ￣ＴｉＣ 材料对比ꎬ 结果如图 ８ａ 所示ꎮ
ＷＺｒＣ 合金的室温热导率为 １５７ Ｗ / (ｍ􀅰Ｋ)ꎬ 随温度的升

高热导率下降ꎬ ５００ ℃时的热导率为 １２４ Ｗ / (ｍ􀅰Ｋ)ꎮ 可

以看到 ＷＺｒＣ 合金的热导率略低于 ＩＴＥＲ 级纯 Ｗꎬ 这可能

由于 ＷＺｒＣ 中晶界及相界密度高ꎬ 界面散射强ꎬ 所以热

导率低于 ＩＴＥＲ 级纯 Ｗꎮ 但是ꎬ ＷＺｒＣ 的热导率远大于超

细晶Ｗ￣ＴｉＣ材料(<９０ Ｗ / (ｍ􀅰Ｋ)) [１０] ꎮ
抗热负荷性能是第一壁材料尤其是偏虑器材料的主

要性能之一ꎬ 其性能优劣直接关系到聚变装置安全稳态

运行ꎮ 第一壁 /偏虑器材料不但要承受 ５~２０ ＭＷ / ｍ２稳态

热负荷ꎬ 还要考虑到聚变装置运行时等离子体破裂时瞬

态热冲击ꎬ 所以作者团队采用吸收功率密度为 ０􀆰 ２２ ~
１􀆰 １ ＧＷ / ｍ２、脉冲时长 ５ ｍｓ 的电子束轰击试样表面(对应

试样吸收电子束能量密度为 １􀆰 １~５􀆰 ５ ＭＪ / ｍ２)评估材料抗

热负荷冲击性能ꎮ 图 ８ｂ 显示了室温下ꎬ 不同功率密度电

子束轰击 ＷＺｒＣ 试样时ꎬ 表面开裂和熔化情况ꎮ 当吸收

能量低于 ３􀆰 ３ ＭＪ / ｍ２时ꎬ ＷＺｒＣ 合金表面观测不到任何损

伤现象ꎻ 当吸收能量为 ４􀆰 ４ ＭＪ / ｍ２时ꎬ ＷＺｒＣ 合金辐照区

域表面熔化ꎬ 但仍未出现裂纹ꎻ 当吸收能量为５􀆰 ５ ＭＪ / ｍ２

时ꎬ ＷＺｒＣ 合金表面熔化ꎬ 并且熔区及其周围出现主裂

纹ꎮ 说明 ＷＺｒＣ 瞬态热冲击开裂阈值为 ４􀆰 ４ ~ ５􀆰 ５ ＭＪ / ｍ２ꎻ
熔化阈值为 ３􀆰 ３~４􀆰 ４ ＭＪ / ｍ２ꎮ

图 ８　 ＷＺｒＣ、 ＩＴＥＲ 级纯钨及 Ｗ￣ＴｉＣ 合金的热导率(ａ)ꎻ 室温下不同能量电子束轰击 ＷＺｒＣ 试样表面损伤情况(ｂ)

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｔｈｅｒｍａｌ ｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｉｅｓ ｏｆ ＷＺｒＣꎬ ＩＴＥＲ ｇｒａｄｅ Ｗ ａｎｄ Ｗ￣ＴｉＣ ａｌｌｏｙ (ａ)ꎻ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｔｈｅｒｍａｌ ｓｈｏｃｋ ｒｅｓｉｓｔａｎｃｅ ｐｒｏｐｅｒｔｙ ｏｆ ＷＺｒＣ (ｂ)

3􀆰 4　 抗等离子刻蚀能力

由于聚变堆中第一壁材料面临 ~ １０２４ ｉｏｎｓ / (ｍ２􀅰ｓ)低

能等离子流辐照ꎬ 会造成表面起泡、 刻蚀ꎬ 造成材料性

能严重退化ꎬ 因此第一壁材料的抗等离子辐照性能至关

重要ꎮ 分别使用 Ｄ＋、 Ｈｅ＋离子辐照进行了辐照实验ꎮ 辐

照试样表面直径 ８ ｍｍ 的圆形区域ꎬ 辐照条件为 １００ ｅＶ
Ｈｅ＋、 ９０ ｅＶ Ｄ＋ꎬ 通量为 １􀆰 ２× １０２１ ｉｏｎｓ / ｍ２􀅰ｓꎬ 基底温度

１８０~６００ ℃ꎮ 剂量 ６×１０２３ ~ １×１０２５ ｉｏｎｓ / ｍ２范围时ꎬ ＷＺｒＣ
的离子刻蚀造成的质量损失明显小于纯 Ｗ、 ＷＬ１０、
Ｗ￣ＴｉＣ、Ｗ￣Ｚｒ￣Ｙ２Ｏ３等材料ꎬ 且随着辐照剂量的增加ꎬ ＷＺｒＣ
的优势越明显(图 ９ａ 和 ９ｂ)ꎬ 当剂量高达 １×１０２５ ｉｏｎｓ / ｍ２

时ꎬ ＷＺｒＣ 的质量损失为 ０􀆰 ３２ ｍｇꎬ 而商业 ＷＬ１０ 的质量

损失为 １􀆰 ３９ ｍｇ(是 ＷＺｒＣ 的 ４􀆰 ３ 倍)ꎮ 表面形貌显示(图
９ｃ)ꎬ 经过剂量为 １０２５ ｉｏｎｓ / ｍ２１００ ｅＶ 的 Ｈｅ＋辐照后ꎬ 商业

纯Ｗ、 ＷＬ１０ 表面刻蚀严重ꎬ 而 ＩＴＥＲ 级纯Ｗ 虽然没有严

重的表面刻蚀行为ꎬ 但起泡严重ꎮ ＷＺｒＣ 表面看不到刻

蚀ꎬ 没有大尺寸的 Ｈｅ 泡出现ꎮ
3􀆰 5　 氢同位素滞留

聚变过程中氚滞留关系到聚变堆能否安全经济运

行ꎬ 因此要尽可能降低第一壁材料内的氚滞留ꎮ 由于 Ｚｒ

极易吸氢ꎬ 所以人们会担心 ＺｒＣ 的加入会不会导致

ＷＺｒＣ 内氢滞留严重ꎮ 为此ꎬ 作者团队通过 ＥＡＳＴ 等离

子体放电实验材料考核平台及不同温度下 Ｄ＋ 辐照两种

方式研究了 ＷＺｒＣ 的氢同位素滞留行为ꎬ 辐照热脱附谱

如图 １０ 所示ꎬ Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 中的 Ｄ２滞留量比纯 Ｗ 中

低一个量级ꎮ 这充分说明虽然 Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 合金中含

有 Ｚｒꎬ 但由于 Ｚｒ 是以高热稳定氧化物或碳化物形式存

在ꎬ 并没有出现通常想像的 Ｚｒ 的添加会造成氢滞留增

加的现象ꎮ

4　 结　 语

在计算模拟指导下ꎬ 基于界面调控设计制备了高性

能、 适合工程应用的Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 材料ꎮ 此外ꎬ 此合金

粉体也可用来通过 ３Ｄ 打印或注射成型技术制造第一壁部

件ꎮ 同时由于其高强、 高硬、 高密度、 耐高温及细晶的

特性ꎬ 在动能武器弹如穿甲弹弹头、 破甲弹药型罩及航

空航天方面有重要的应用前景ꎮ
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图 ９　 不同 Ｗ 基材料在能量为 １００ ｅＶ 的 Ｈｅ＋等离子辐照后质量损失(ａ)和(ｂ)ꎻ 不同 Ｗ 基材料在能量为 １００ ｅＶ 的

Ｈｅ＋等离子辐照后材料表面形貌(ｃ)

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｍａｓｓ ｌｏｓｓｅｓ ｏｆ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ Ｗ ａｌｌｏｙｓ ｉｒｒａｄｉａｔｅｄ ｂｙ Ｈｅ＋ｐｌａｓｍａ ｗｉｔｈ ｅｎｅｒｇｙ ｏｆ １００ ｅＶ (ａ) ａｎｄ (ｂ)ꎻ Ｓｕｒｆａｃｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ｏｆ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ Ｗ ａｌｌｏｙｓ ｉｒｒａｄｉａｔｅｄ ｂｙ Ｈｅ＋ ｐｌａｓｍａ ｗｉｔｈ ｅｎｅｒｇｙ ｏｆ １００ ｅＶ(ｃ)

图 １０　 Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 和纯 Ｗ 材料 Ｄ２滞留

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｄ２ ｒｅｔｅｎｔｉｏｎ ｏｆ ｐｕｒｅ Ｗ ａｎｄ Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ ａｌｌｏｙ

　 　 Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 相关服役性能虽然有了大幅提高ꎬ 但

服役性能还有进一步提升的空间ꎮ 首先力学性能: 由于

弥散颗粒的平均尺寸均大于或等于初始颗粒尺寸ꎬ 降低

了强化效果ꎬ 未来可借助 ＯＤＳ 钢中的固溶析出沉淀机

制ꎬ 通过高能球磨及合适的热处理工艺实现第二相在 Ｗ
中的固溶析出ꎬ 进一步细化纳米颗粒尺寸ꎬ 提高材料强

度、 韧性及抗辐照性能ꎻ 其次降低氚滞留、 提高热导率:
通过设计类似柱状晶提供氚扩散逸出通道ꎬ 降低氚滞留ꎬ
同时为减小大角晶界对自由电子的散射ꎬ 提供自由电子

迁移通道ꎬ 提高材料热导ꎮ 基于上述设计思想ꎬ 可发展

多尺度界面结构的 Ｗ 合金ꎬ 协同提高力学性能、 热导

率 /抗热负荷性能及降低氚滞留ꎮ
另外ꎬ 上述Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 性能只是在单场环境下的

表征结果ꎬ 并没有针对某一种聚变装置尤其是未来

ＣＦＥＴＲ 进行模拟工况多场耦合条件下系统的性能评价及

损伤、 失效机理研究ꎮ 而这种多物理场协同耦合作用会

导致第一壁材料服役性能的退化可能远比单一场作用下

的性能退化严重得多ꎮ 多场耦合作用下的基础数据和服

役性能评价是预测第一壁材料服役窗口寿命的必要手段、
及 ＣＦＥＴＲ 第一壁选材的重要依据ꎮ 因此ꎬ 下一步工作重

点是开展多场耦合作用下的服役性能评价、 寿命评估及

９２３
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其演化规律研究ꎬ 建立材料近似工况条件下的服役性能

数据库ꎮ 这不仅对Ｗ￣０􀆰 ５％ｗｔ ＺｒＣ 材料ꎬ 其他第一壁候选

材料同样也要进行此方面的研究ꎮ
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[１２] Ｐｉｎｔｓｕｋ Ｇꎬ Ｂｌａｇｏｅｖａ Ｄꎬ Ｏｐｓｃｈｏｏｒ Ｊ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１３ꎬ ４４２(１): Ｓ２８２－Ｓ２８６.

[１３] Ｎéｍｅｔｈ Ａ Ａ Ｎꎬ Ｒｅｉｓｅｒ Ｊꎬ Ａｒｍｓｔｒｏｎｇ Ｄ Ｅ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒ￣

ｎａｌ ｏｆ Ｒｅｆｒａｃｔｏｒｙ Ｍｅｔａｌｓ ａｎｄ Ｈａｒｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５(５０): ９－１５.

[１４] Ｒｉｅｓｃｈ Ｊꎬ Ａｌｍａｎｓｔöｔｔｅｒ Ｊꎬ Ｃｏｅｎｅｎ Ｊ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ Ｄｒａｗｎ Ｗ

Ｗｉｒｅ Ｕｓｅｄ ａｓ Ｈｉｇｈ Ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ Ｆｉｂｒｅ ｉｎ Ｔｕｎｇｓｔｅｎ Ｆｉｂｒｅ￣Ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ

Ｔｕｎｇｓｔｅｎ Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[Ｃ] / / ＩＯＰ Ｃｏｎｆｅｒｅｎｃｅ Ｓｅｒｉｅｓ: Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ

ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ. ＩＯＰ Ｐｕｂｌｉｓｈｉｎｇꎬ ２０１６ꎬ １３９(１): ０１２０４３.

[１５] Ｙａｎ Ｑꎬ Ｚｈａｎｇ Ｘꎬ Ｗａｎｇ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１３ꎬ ４４２(１): Ｓ２３３－Ｓ２３６.

[１６] Ｒｏｏｓｔａ Ｍꎬ Ｂａｈａｒｖａｎｄｉ Ｈ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｒｅｆｒａｃｔｏｒｙ Ｍｅｔａｌｓ

ａｎｄ Ｈａｒｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ (３７): ２９－３２.

[１７] Ｌｉ Ｐｅｎｇｆｅｉ(李鹏飞)ꎬ Ｆａｎ Ｊｉｎｇｌｉａｎ(范景莲)ꎬ Ｃｈｅｎｇ Ｈｕｉｃｈａｏ(成会

朝). Ｒａｒｅ Ｍｅｔａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ(稀有金属材料与工程)

[Ｊ]ꎬ ２０１６(４５): ２９７０－２９７４.

[１８] Ｌｉ Ｐｅｎｇｆｅｉ(李鹏飞)ꎬ Ｆａｎ Ｊｉｎｇｌｉａｎ(范景莲)ꎬ Ｚｈａｎｇ Ｍａｎ(章　 曼)ꎬ

ｅｔ ａｌ. Ｃｈｉｎｅｓｅ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｏｎｆｅｒｒｏｕｓ Ｍｅｔａｌｓ(中国有色金属学报)[Ｊ]ꎬ

２０１６(０９): １９５２－１９５８.

[１９] Ｆａｎ Ｊꎬ Ｈａｎ Ｙꎬ Ｌｉ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

４５５(１): ７１７－７２３.

[２０] Ｌｉ Ｘꎬ Ｌｉｕ Ｗꎬ Ｘｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｄａｔａ ｉｎ Ｂｒｉｅｆ[Ｊ]ꎬ ２０１６ (７): ７９８－８１３.

[２１] Ｌｉ Ｘꎬ Ｄｕａｎ Ｇꎬ Ｘｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎｕｃｌｅａｒ Ｆｕｓｉｏｎ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ５７(１１):

１１６０５５－１１６０７０.

[２２] Ｌｉ Ｘꎬ Ｌｉｕ Ｗꎬ Ｘｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

４４４(１): ２２９－２３６.

[２３] Ｌｉ Ｘꎬ Ｘｕ Ｙꎬ Ｌｉｕ Ｃ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ

４４０(１): ２５０－２５６.

[２４] Ｌｉ Ｘꎬ Ｌｉｕ Ｗꎬ Ｘｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎｕｃｌｅａｒ Ｆｕｓｉｏｎ [ Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５３(１２):

１２３０１４－１２３０２４.

[２５] Ｗｕ Ｘꎬ Ｙｏｕ Ｙ Ｗꎬ Ｋｏｎｇ Ｘ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１６(１２０):

３１５－３２６.

[２６] Ｙａｎｇ Ｘ Ｄꎬ Ｘｉｅ Ｚ Ｍꎬ Ｍｉａｏ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｆｕｓｉｏｎ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ａｎｄ Ｄｅｓｉｇｎ

[Ｊ]ꎬ ２０１６(１０６): ５６－６２.

[２７] Ｘｉｅ Ｚ Ｍꎬ Ｌｉｕ Ｒꎬ Ｍｉａｏ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１５(４６４): １９３－１９９.

[２８] Ｘｉｅ Ｚ Ｍꎬ Ｚｈａｎｇ Ｔꎬ Ｌｉｕ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｒｅｆｒａｃｔｏｒｙ

Ｍｅｔａｌｓ ａｎｄ Ｈａｒｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ (５１): １８０－１８７.

[２９] Ｘｉｅ Ｚ Ｍꎬ Ｌｉｕ Ｒꎬ Ｍｉａｏ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ [ Ｊ]ꎬ ２０１５(５):

１６０１４－１６０２５.

[３０] Ｘｉｅ Ｚ Ｍꎬ Ｌｉｕ Ｒꎬ Ｍｉａｏ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１６(４６９): ２０９－２１６.

[３１] Ｘｉｅ Ｚ Ｍꎬ Ｍｉａｏ Ｓꎬ Ｌｉｕ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１７(４９６): ４１－５３.

[３２] Ｒｏｓｅ Ｍꎬ Ｂａｌｏｇｈ Ａ Ｇꎬ Ｈａｈｎ Ｈ. Ｎｕｃｌｅａｒ Ｉｎｓｔｒｕｍｅｎｔｓ ａｎｄ Ｍｅｔｈｏｄｓ ｉｎ

Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ Ｓｅｃｔｉｏｎ Ｂ: Ｂｅａｍ Ｉｎｔｅｒａｃｔｉｏｎｓ ｗｉｔｈ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ

Ａｔｏｍｓ[Ｊ]ꎬ １９９７(１２７): １１９－１２２.

[３３] Ｃｈｉｍｉ Ｙꎬ Ｉｗａｓｅ Ａꎬ Ｉｓｈｉｋａｗａ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ２９７(３): ３５５－３５７.

[３４] Ｙｕ Ｋ Ｙꎬ Ｌｉｕ Ｙꎬ Ｓｕｎ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ

４２５(１): １４０－１４６.

[３５] Ｋｕｒｉｓｈｉｔａ Ｈꎬ Ｋｏｂａｙａｓｈｉ Ｓꎬ Ｎａｋａｉ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ３７７(１): ３４－４０.

[３６] Ｄｕａｎ Ｇꎬ Ｌｉ Ｘꎬ Ｘｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎｕｃｌｅａｒ Ｉｎｓｔｒｕｍｅｎｔｓ ａｎｄ Ｍｅｔｈｏｄｓ ｉｎ Ｐｈｙｓ￣

ｉｃｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ Ｓｅｃｔｉｏｎ Ｂ: Ｂｅａｍ Ｉｎｔｅｒａｃｔｉｏｎｓ ｗｉｔｈ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ Ａｔｏｍｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１８ (４１４): ２９－３７.

[３７] Ｋｕｒｉｓｈｉｔａ Ｈꎬ Ｍａｔｓｕｏ Ｓꎬ Ａｒａｋａｗａ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａ Ｓｃｒｉｐｔａ[Ｊ]ꎬ ２０１４

(Ｔ１５９): ０１４０３２.

[３８] Ｌｉｕ Ｘꎬ Ｌｉａｎ Ｙ Ｙꎬ Ｇｒｅｕｎｅｒ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ Ｅｎｅｒｇｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ (０００): １－５.

(编辑　 惠　 琼)
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