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钠冷快堆奥氏体包壳辐照诱导微观结构演变研究进展

朱骏雄 王华才
（中国原子能科学研究院  北京 102413）

摘要 钠冷快堆是闭式燃料循环和核能可持续发展的重要技术路线。奥氏体不锈钢因其优良的综合性能，

成为快堆燃料元件包壳的关键结构材料。然而，其在服役过程中面临高温、强中子辐照等极端环境，导致

辐照硬化、肿胀和脆化等效应，其中辐照肿胀是制约包壳寿命的最关键问题。这些宏观性能的退化源于辐

照诱导的微观结构演化。本文系统综述了快堆奥氏体不锈钢包壳在中子辐照后微观结构的研究进展，重点

阐述了位错环与位错网络的演变机制、孔洞（空洞与气泡）的形核生长及其导致的辐照肿胀行为，以及热

时效析出相与辐照诱导析出相（如γ′相、G相、磷化物）的形成条件、成分特征与演化规律。文章深入分析

了辐照诱导偏析（RIS）作为微观成分重排的核心驱动力的作用，并讨论了上述微观结构演变对材料宏观性

能的影响。最后，总结现有研究成果，指出现阶段研究中存在的关键挑战，如空位型位错环的精确表征、γ′

相和G相的形成机制以及稳定磷化物的调控机理等，并对未来需重点开展的研究方向（如利用原位透射电

镜、原子探针断层成像等先进表征技术揭示微观机理）进行了展望。本综述为深入理解快堆包壳材料的辐

照损伤机制及新一代抗辐照材料的设计提供了重要参考。
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Research progress on irradiation-induced microstructure evolution of austenitic stainless 

steel cladding for sodium-cooled fast reactors

ZHU Junxiong WANG Huacai

(China Institute of Atomic Energy, Beijing 102413, China)

ABSTRACT Sodium-cooled fast reactors represent a critical technological pathway for closed nuclear fuel cycles 

and the sustainable nuclear energy development. Owing to their well-balanced comprehensive performance, 
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austenitic stainless steels have been adopted as key structural materials for fuel cladding in fast reactors. However, 

during service, they are subjected to extreme environments, such as high temperatures and intense neutron 

irradiation, which lead to irradiation-induced hardening, swelling, and embrittlement. Among these, irradiation 

swelling is recognized as the most critical issue limiting cladding lifetime. The degradation of macroscopic 

properties originates from the evolution of irradiation-induced microstructures. This article systematically reviews 

research progress on the microstructural changes in austenitic stainless steel claddings for fast reactors following 

neutron irradiation. It focused on elucidating the evolution mechanisms of dislocation loops and dislocation 

networks, the nucleation and growth of cavities (voids and bubbles) and the resulting irradiation swelling behavior; 

as well as the formation conditions, compositional characteristics, and evolution of thermal-aged precipitates and 

irradiation-induced precipitates (such as the γ′ phase, G-phase, and phosphides). The role of radiation-induced 

segregation (RIS) as a central driver of microchemical redistribution was analyzed in depth. The influence of the 

aforementioned microstructural evolution on the macroscopic properties of the materials was also discussed. Finally, 

the review summarizes existing research achievements, points out key challenges in current studies, such as the 

precise characterization of vacancy-type dislocation loops, formation mechanisms of γ′ and G-phases, and 

controlling mechanisms of stable phosphides—and suggested future research directions. These include employing 

advanced characterization techniques, such as in-situ transmission electron microscopy and atom probe tomography, 

to reveal underlying micro-mechanisms. This review provides an important reference for a deeper understanding of 

irradiation damage mechanisms in fast reactor cladding materials and for the design of a new generation of radiation-

resistant materials.

KEYWORDS Sodium-cooled fast reactor, Austenitic stainless steel, Cladding material, Irradiation damage, 

Microstructure evolution, Precipitates, Irradiation swelling, Irradiation-induced segregation
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快中子增殖堆作为第四代核能系统的关键堆

型，具有燃料利用率高、长寿命放射性废物产量

少等优势，是推进核能可持续发展的重要技术路

线。在快堆系统中，结构材料尤其是燃料包壳材

料，直接面对高温、强中子辐照、液态金属腐蚀

等极端服役环境，其性能优劣直接影响反应堆的

安全性与经济性。包壳材料需兼具优异的高温强

度、良好的抗辐照损伤能力、与冷却剂和燃料芯

块的化学相容性等一系列苛刻要求。在众多候选

材料中，铁素体马氏体钢（铁马钢）和氧化物弥

散强化（Oxide dispersion-strengthened，ODS）钢

的抗肿胀能力远胜于奥氏体不锈钢，如图 1所示。

然而，铁马钢为体心立方（Body-centered cubic，

BCC）结构，具备韧-脆转变现象，其韧脆转变温

度辐照后甚至可达100~200 ℃，使得该材料在堆内

使用温度严重受限。为改善铁马钢堆内使用温度，

在铁马钢中添加极为细小且均匀分布的三氧化二

钇（Y2O3）颗粒从而制成ODS钢，使其不仅具备

较好的抗辐照肿胀性能，同时具有更好的使用温

度范围。然而就目前生产技术而言，该材料制备

工艺复杂，成本高昂，距离实际生产应用还存在

差距。奥氏体不锈钢（如 316Ti、15-15Ti、D9、

PNC316、ChS-68等）因其良好的综合性能，成为

目前钠冷快堆包壳的首选材料。

在快堆运行过程中，包壳材料遭受高能中子

辐照，引发一系列辐照效应，包括辐照硬化、辐

照脆化、辐照肿胀及辐照加速蠕变等。除了产生

大量的空位和间隙原子等本征点缺陷外，中子与

材料中的某些元素发生（n，a）嬗变反应，产生

氦原子［1］。镍原子是产生氦的一个主要来源，这

些嬗变氦（Transmutation-produced He）原子由于

其惰性，在晶格中具有极低的溶解度，因此极易

聚集成氦气泡（He bubbles）［2］。小量的氦原子就

能对材料力学性能产生显著影响，氦气泡的形成

则可直接影响抗辐照肿胀性能［3］。辐照肿胀因其

可能导致包壳尺寸不稳定、机械性能退化，而被

视为最关键的服役性能指标之一。奥氏体不锈钢

的辐照损伤行为与其微观组织结构、辐照温度、

吸收剂量及剂量率等因素密切相关。中子辐照会

诱发点缺陷簇、位错环、孔洞（空洞与气泡）以

及各类析出相的形成与演化，这些微观结构变化

直接决定了材料的宏观性能演变。

深入研究辐照条件下奥氏体不锈钢微观组织

的演化规律，不仅对揭示辐照损伤的物理本质具
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有重要科学意义，也为新一代抗辐照材料的开发

提供理论依据。国际上已围绕该主题开展了大量

实验与模拟研究，但在若干关键机理问题上仍存

在争议，如空位型缺陷的直接表征、辐照诱导析

出相的形成机制等。本文综述国外在快堆奥氏体

不锈钢包壳辐照后微观结构演化方面的研究进展，

重点分析位错结构、孔洞肿胀与析出相行为及其

影响机制，并指出当前研究中存在的关键问题与

未来值得深入探索的方向。

1   快堆奥氏体包壳的微观结构及辐照演化

钠冷快堆内奥氏体不锈钢包壳需在400~700 ℃

条件下长时间服役，经受剂量最高可达 200 dpa的

快中子轰击。同时冷却剂为液态金属钠，其入口

温度约370 ℃，出口温度约550 ℃。这种复杂工况

使奥氏体不锈钢包壳的微观结构演变过程高度耦

合且复杂。辐照产生的点缺陷（空位与间隙原子）

不仅是位错环、孔洞等缺陷的形成根源，也通过

扩散、聚集与相互作用，驱动微观成分再分布，

进而影响析出相的形成与演化。各类微观结构之

间的演变存在密切的交互作用：例如，位错网络

可作为点缺陷的有效尾闾，影响空位过饱和度，

进而调控空洞的形核与生长；同时，位错环与位

错线也为析出相（如γ＇、G相）提供了形核位点。

而析出相的存在又会反过来影响点缺陷的迁移与

聚集，如TiC等碳化物可作为空位阱抑制肿胀，而

G相则可能促进空洞的形成。因此，深入理解位错

结构演变、孔洞分布行为与析出相形成之间的内

在联系，对于揭示辐照损伤的微观机制、预测材

料服役性能具有至关重要的意义。本节将系统阐

述辐照条件下奥氏体不锈钢中的位错环和位错网、

孔洞（Cavity）（空洞（Void）与气泡（Bubble））

以及析出相的演化规律，并重点分析三者之间的

相互作用机制。

1.1　  位错环与位错网　

在未辐照状态下，奥氏体不锈钢中的位错网

络通常由伯氏矢量 b=（a0/2）<110>的位错组成，

位错网密度显著依赖于材料的加工处理方式：固

溶退火（SA）材料中密度通常低于 1012 m/m3，而

冷加工（CW）材料中位错密度可达（0.5~1）×

1016 m/m3。经中子辐照后，辐照产生的过量点缺陷

会扩散到位错线上。空位被位错线吸收后，导致

位错发生攀移，使得原本被钉扎、缠结的位错能

够重新排列和湮灭，致使初始位错密度显著下降。

同时，材料中的自间隙原子聚集，形成位错环。

吸收剂量达到约 0.6 dpa时，弗兰克环演变为主要

微观结构，随着剂量的继续增加，位错环密度在

1 dpa左右趋于饱和。在此阶段，温度成为主导位

错环形态及密度后续变化的主要因素。在较低温

度下，观察到的位错缺陷主要包括可直接分辨的

位错环和部分“黑点”（Black dot）。当温度升高

时，弗兰克环发生长大，并在持续辐照下解错

（Unfaulting），转变为 b=（a0/2）<110>的棱柱型位

错环，这些棱柱环在后续辐照过程中通过滑移缠

结，重新形成位错网［5］。

1992年，辐射损伤累积时间依赖性国际研讨

会上发表的一系列论文研究探讨了点缺陷的演变

过程［6］。随后，Zinkle等［7］对这些数据进行了统

计比较，他们以吸收剂量约为10 dpa的300系列不

锈钢为研究对象，利用TEM观察所产生的点缺陷

形貌并统计其密度。根据材料内位错结构的变化

情况，他们将辐照温度划分为三个阶段：低温

（50~300 ℃）、高温（300~700 ℃）和极高温（>

700 ℃）。研究表明，在低温环境下，辐照后材料

的微观组织主要由尺寸较小的弗兰克环和“黑点”

构成。现已证实，这些黑点实为直径约 2~3 nm的

弗兰克环。此外，高温辐照下形成的弗兰克环已

被确认为间隙型位错环。然而，对于低温环境下

的小尺寸位错环和“黑点”是否属于间隙型位错

环，目前尚未得到充分表征。

关于“黑点”及低温弗兰克环的本质，目前

存在三种主要观点：1）Maziasz［5］在其综述中推

测，“黑点”是在级联过程中形成的小空位团簇；

2）Lee［8］在关于辐照奥氏体不锈钢变形微观结构

图 1　Phenix堆内不同包壳和外套管线性变形变化[4]

Fig.1　Linear deformation of different cladding and wrapper 
tubes in Phenix reactor[4]
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和机制的研究中指出，所有在奥氏体不锈钢中观

察到的弗兰克环均属间隙型位错环，其依据是空

位型位错环在生长过程中会自发解错，因而难以

达到可观察尺寸。尽管此观点获得大多数学者认

同，但缺乏直接实验证据，主要基于高温辐照结

果的外推。3）Edwards［9］则认为，弗兰克环可能

直接从级联中产生，且应同时存在空位型和间隙

型位错环。

相较而言，第三种观点更具合理性。辐照过

程中空位和间隙原子是同时产生且数量基本相等

的。在 300 ℃及约 1 dpa的条件下，空洞与气泡尚

未形成，此时空位相对稳定。同时，材料内缺乏

强大的尾闾（Sink）来有效捕获空位。因此，在此

条件下存在空位型弗兰克环的可能性较高。

Edwards 在研究中观察到的空位型缺陷，如 SFT

（空位四面体）及其类似物，可为空位型位错环的

存在提供间接证据。然而，如何精确表征并定量

分析空位型弗兰克环，仍需进一步研究。

1.2　  孔洞与肿胀　

孔洞主要分为两类：空洞和气泡。在快堆包

壳中，气泡通常指氦泡（He bubble）。空洞指内部

不含外来原子的孔洞，由空位（Vacancy）聚合形

成；气泡则指含有气体原子的孔洞，其中气体原

子产生的内压可平衡孔洞的表面张力，从而使其

稳定存在。与位错类似，孔洞的形成也受到辐照

温度的限制。孔洞通常仅在300~700 ℃的中温范围

内形成。在较低温度下（<300 ℃），材料中存在高

密度的与热稳定团簇相关的尾闾，这些尾闾处点

缺陷的复合显著增加，有效抑制空位过饱和，进

而抑制孔洞的形核与生长；在较高温度下

（>700 ℃），孔洞胚胎中的热空位不断逃逸，限制

了孔洞的成核。同时，较低的尾闾密度导致基体

中的点缺陷复合率降低，同样不利于孔洞形核生

长［10−13］。在 400~650 ℃范围内，孔洞生长最为显

著，此时空洞和气泡往往同时存在。Maziasz等［7］

综合文献分析指出，这种由空洞与气泡构成的孔

洞双峰分布，在中子辐照奥氏体钢中具有普遍性。

此外，两者共存的精确温度范围显著受He/dpa比、

损伤率（Damage rate）和合金成分等实验参数影

响［14−15］。（例如：在中子辐照的Fe-16Cr-17Ni-0.1P

中，于600 ℃下可观察到基体中存在发育良好的空

洞，同时在基体与磷化物边界上分布着微小氦泡，

即双峰分布的典型例证［16］）当温度高于 400 ℃

时，气泡和空洞的密度通常随温度升高而下降，

但其尺寸增大［17］。孔洞尺寸的持续增长最终将引

起材料肿胀。孔洞的这一生长阶段被称为肿胀孕

育期［7， 18−20］。度过孕育期后，在400~600 ℃快堆辐

照条件下，奥氏体不锈钢的肿胀速度通常处于

0.4%~1% / dpa范围内［4］。

大量研究已证实，孔洞的形核与分布与晶界

存在显著关联，这主要源于晶界作为一种高效的

尾闾，对空位具有较强的吸收能力。如前所述，

冷加工引入的变形可有效增加晶界（包括变形孪

晶）密度，进而显著影响材料的抗辐照肿胀性能。

Wakai等［21］利用橡树岭研究堆（ORR）开展了相

关研究，探讨了冷加工和杂质元素对奥氏体不锈

钢在400 ℃下辐照肿胀行为的影响。其研究结果表

明，冷加工处理使奥氏体不锈钢的肿胀程度降至

未变形状态的 1/4，对于低碳奥氏体不锈钢，其肿

胀程度甚至可降低至未变形状态的 1/27。 Jiang

等［22］对辐照后316L不锈钢的空洞肿胀行为研究同

样表明，10%的冷加工量可显著降低肿胀率。国

内在对Ti改性奥氏体不锈钢加工工艺的探索中发

现，15%~20%冷加工比例是抗辐照肿胀的“最佳

窗口”。重离子辐照15-15Ti中，30 dpa前几乎无显

著体积变化；过低冷加工无法有效提供位错陷阱，

而过高比例则会导致过早的空洞成核［23］。因此，

针对国产快堆包壳材料的研发与应用，有必要深

入探究辐照后材料中晶界及孪晶界等微观结构对

空洞分布的调控机制。基于此类微观规律的深刻

理解，可进一步探索提升材料抗辐照肿胀性能的

有效途径。

1.3　  析出相　

1.3.1　 热时效析出相　

在无辐照条件下的热时效过程中，300系列奥

氏体不锈钢产生的析出物主要包括两类：碳化物

（M23C6、 M6C） 和 金 属 间 化 合 物 （Laves， σ，

χ）［24］。这些析出物通常在 550~900 ℃的温度区间

内形成，其形成源于溶解在基体中的合金元素

（如Cr、Mo、Si、C）达到过饱和状态，随后互相

结合而析出［5］。此外，通过添加特定合金元素可

诱导形成其他类型析出物，包括某些在基础成分

钢中通常需辐照才能产生的相。例如：加入高于

痕量水平的Ti或者Nb，会析出MC碳化物；改变

合金元素使 Si过高且C含量较低，则会析出G相

（M6Ni16Si7）硅化物；添加 Ti 并结合少量 P，在
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700~800 ℃的热时效过程中会形成FeTiP磷化物针

状相。这些析出物各自具有独特的组成特征，并

对材料性能产生不同的影响［5］。以 15-15Ti为例，

其在热时效过程中形成的析出物总结于表1中。

在这些热稳定相中，TiC（MC型碳化物）是

一种对合金性能有显著益处的析出物。弥散分布

于合金中的细小TiC颗粒可作为空位阱（Vacancy 

sink），从而在辐照过程中有效抑制合金肿胀。此

外，足够细小的TiC析出相能够钉扎位错，有效阻

碍其攀移和滑移，进而提升材料高温强度。同时，

TiC可优先消耗C原子，抑制Cr23C6在晶界的析出，

有助于稳定基体中的Cr元素，从而提高合金的耐

蚀能力［25］。与之相反，σ相是奥氏体不锈钢中危害

显著的析出相。作为一种金属间化合物，σ相具有

硬度高和脆性大的特征，其大量析出会消耗基体

中Cr和Mo元素，严重脆化材料，显著劣化材料力

学性能并降低其耐腐蚀能力［26］。当合金中缺乏稳

定元素（Nb、Ti）或其含量较低时，在热处理过

程中，M23C6碳化物会更易在晶界析出，导致晶界

结合强度降低，材料的塑性和韧性下降，从而脆

化材料［24］。类似地，此类析出物也会消耗基体中

的Cr元素，削弱材料的耐腐蚀能力。如果晶界处

析出M6C，其对材料性能的影响与M23C6相仿。总

体而言，Laves，σ，χ等金属间化合物对材料性能

的负面影响均与M23C6类似。这是由于它们本身具

有高硬度和高脆性，会损害材料韧性；同时，它

们消耗基体中的Cr/Mo元素，也会导致材料耐腐蚀

能力下降。

1.3.2　 辐照诱导析出相　

在辐照环境下，材料内部的析出物相较于无

辐照但处于相同温度下形成的析出物，往往存在

显著差异，这些差异主要源于材料内部成分发生

的辐照诱导偏析（Radiation induced segregation， 

RIS）效应。在材料辐照过程中，不同溶质原子与

点缺陷（空位和间隙原子）的相互作用强度是决

定其偏析行为的关键。例如，Si元素通常与空位

具有较强的结合能，形成稳定的 Si-空位复合体。

这些复合体在空位浓度梯度驱动下向缺陷汇（如

晶界、位错）迁移，导致 Si在缺陷汇处富集。这

种现象被称为“空位拖曳效应“或“逆Kirkendall

效应”。与之相反，Cr元素与点缺陷的结合能相对

较弱，或其在点缺陷流中的扩散行为导致其在缺

陷汇处贫化。Ni元素则在某些情况下，由于其与

间隙原子或空位的复杂相互作用，也会在缺陷汇

处富集。通过第一性原理计算得到奥氏体内各溶

质元素［27-29］典型 1NN（第一近邻）空位结合能

值［30-31］如表2所示。由RIS引起的这种成分再分配

会诱导材料中析出物的形成发生显著变化，与单

一热时效过程中观察到的现象截然不同［24，32-34］。

基于中子辐照对奥氏体不锈钢析出物行为的

不同影响，以往研究将析出物划分为三大类，如

表3所示。

表表 1　奥氏体钢中常见析出物化学成分及晶体结构奥氏体钢中常见析出物化学成分及晶体结构[25]

Table 1　Chemical composition and crystal structure of 
common precipitates in austenitic steel[25]

相

Phase

TiC

TiN

Cr23C6

Cr6C

σ

χ

Laves

类型

Type

MC

MN

M23C6

M6C

AB

A48B10

A2B

化学式

Formula

TiC

TiN

(Cr,Fe, Mo)23C6

(Cr, Fe, Mo, Nb)6C

(Cr, Fe, Mo, Ni)

Fe36Cr12Mo10

(Fe, Cr)2(Mo, Nb, Ti, 

Si)

晶体结构

Structure

FCC

FCC

FCC

FCC

Tetragonal

BCC

HCP

温度 / ℃

Temperature

<1 000

<1 200

600~950

700~950

550~1 050

600~900

550~900

表表2　第一性原理计算得到的典型第一性原理计算得到的典型1NN溶质溶质-空位结合空位结合

能能[27−31]

Table 2　Typical 1NN solute-vacancy binding energies 
obtained by first-principles calculations

溶质元素

Solute elements

Ni

Cr

Si

P

Mo

典型1NN溶质-空位结合能 / eV

Typical 1NN solute-vacancy binding 

energy

+0.10

0~弱负 

0~Slightly negative

+0.12~+0.19

+0.30~+0.42

0

表表 3　300系列奥氏体不锈钢辐照析出相分类系列奥氏体不锈钢辐照析出相分类[7]

Table 3　Classification of precipitates in 300 series 
austenitic stainless steels after irradiation[7]

辐照增强/迟滞相

Radiation-enhanced/re‐

tarded phases

M6C, Laves, M23C6, MC, 

σ, χ

辐照改性相

Radiation-mod‐

ified phases

M6C, Laves, 

M2P

辐照诱导相

Radiation-in‐

duced phases

M6Ni16Si7(G),

Ni3Si(γ'）,

MP, M2P, M3P
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第一类是辐射增强或辐射延迟相。该类相在

中子辐照下的析出行为与热时效过程相比存在差

异：其析出速率更快、数量更多且析出温度更低

（即增强）；或析出量减少（甚至完全抑制）且析

出温度升高（即延迟）［35］。对于此类相，辐照主要

改变其析出的温度窗口与数量，而相的结构和组

成通常保持不变。该类别中最典型的析出相包括

M23C6、M6C碳化物和σ，χ等金属间化合物。第二

类相为辐照改性相，这类相在热时效和辐照过程

中均能形成，但其化学成分（尤其是某些关键元

素的含量）存在差异。此类相包括M6C、Laves和

FeTiP，以Laves相为例，对比 650 ℃下经 10 000 h

热老化的 SA316 不锈钢中的 Laves 相与在 530~

550 ℃、47 dpa HFIR 辐照下的同种钢中的 Laves

相，可发现辐照后的Laves相成分发生显著变化：

Mo含量由约40%降至20%以下，而Ni含量则从不

足 10%增至近 45%。第三类相为辐照诱导相。该

类相仅在特定成分的钢中，经过特定预处理，并

在一定温度和辐照剂量下才能形成。在相同钢种

的纯热时效过程中，此类相不会产生。该类相中

主要包含 G 相（M6Ni16Si7）、γ'相以及针状磷化物

（MP、M2P、M3P等）。由于辐照诱导相无法在纯

热时效条件下形成，且对性能影响显著，因此本

文将重点论述此类相。

γ'相。在400~550 ℃温度区间内，经快中子辐

照后，大部分SA或CW316不锈钢及Ti改性316不

锈钢中均会形成 γ'相。显微结构分析表明，γ'相通

常呈现为细小弥散的颗粒（尺寸约5~50 nm）［35］或

与位错网/位错环相关联的团簇，如图2（a）所示。

图2（a）中展示了SA316不锈钢在HFIR中于425~

450 ℃辐照至 9.2 dpa 及 380 appm （Atomic parts 

per million）He后的显微组织，其中可观察到 γ'相

颗粒及其周围的氦泡。γ'相通常形成于位错环之

间，该相具有L12有序晶体结构，并与奥氏体基体

通常存在特定的取向关系（如平行于基体<100>晶

向），如图 2（b）所示。γ'相的形成通常无需过高

的 dpa值。在快堆辐照条件下，其通常在约 5 dpa

时开始析出，且析出量随着 dpa 升高而增加。然

而，在大多数奥氏体不锈钢中，当温度超过550 ℃

时，该相会逐渐溶解。γ'相的形成与温度及剂量的

关系如图3所示。

值得注意的是，γ'相的形成与孔洞的形核相对

独立，即在孔洞附近通常未观察到 γ'相［7，35−36］。此

现象与RIS密切相关。根据Garner的观点，Ni元

素通过逆Kirkendall效应在位错等缺陷汇处富集，

而 Si则倾向于与间隙原子结合。由于孔洞处空位

通量显著高于间隙通量，Si原子难以在孔洞富集，

故 γ'相主要在位错和位错环附近形成。然而，部分

研究报道在低温条件下于孔洞处观察到 Si的偏聚

现象。因此，仅以Si元素偏聚不足以解释γ'相的形

成机制，同样也无法解释 γ'相与基体存在的特定取

向关系。所以 γ'相的形成机制依旧有待研究，由于

低温低剂量下离子辐照可以较好地模拟中子辐照，

通过原位透射电镜和APT等技术手段可以更好地

观察并理解γ'相的形成过程及形成机制。

G 相 。 G 相 具 有 较 大 的 颗 粒 尺 寸 （20~

250 nm）［17］，在奥氏体钢中，G相通常在各类缺陷

上析出，比如晶界、位错或者是相界，如图 4所

示。同时在同类钢中G相的形成相较 γ'相而言需要

更高的温度和剂量，G相通常在 500~600 ℃形成，

在 Ti 或 Nb 改性不锈钢中，这个温度范围扩展到

400~650 ℃［14］，如图5所示。

G相析出量大，在高剂量下比 γ'相更稳定。随

图2　（a）奥氏体钢辐照后γ'相透射电镜图[36]；（b）γ'相与基底
典型取向关系示意图[37]

Fig.2　(a) Transmission electron microscopy micrograph of 
the gamma prime (γ′) in irradiated 300-series austenitic 
stainless steel[36]; (b) schematic diagram of the typical 

orientation relationship between the gamma prime (γ′) phase 
and the matrix[37]

图3　奥氏体不锈钢中γ'相的形成与温度和剂量关系图（该
表数据来源于多个实验）[18,35-36]（彩色见网络版）

Fig.3　Formation map of gamma prime phase in austenitic 
stainless steel with temperature and dose[18,35-36] (color online)
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着APT技术的发展，G相的形成条件与位置也被

研究得更为透彻。在对重离子辐照后 15-15Ti的研

究中发现，G相颗粒有两种较为常见的形成方式，

一种是直接生长在TiC颗粒（碳化物颗粒）上，即

Ni和 Si对TiC颗粒进行渗透并将其转化为G相颗

粒；另一种是不与碳化物颗粒通过任何方式附接

或者缔合，仅通过Ni和Si在位错上的不断聚集形

成核并生长，如图6所示，图6（a）中黑圈是不与

任何碳化物接触的G相，图6（b）红圈是在TiC颗

粒界面形成的G相［38］。中国原子能科学研究院冯

伟等［23］通过重离子辐照15-15Ti，发现G相主要形

成于冷加工位错密集区，适度Ti添加（质量分数

0.3%~0.6%）有助于控制G相的尺寸与分布，同时

在 15%~25%冷加工样品中，G相析出相较未变形

样品推迟约40%。然而，实际中子辐照过程中G相

的形成机理还未研究透彻，目前能确定的是G相

可以促进大孔洞的生成，从而导致辐照肿胀，所

以被认为是较为典型的有害相。它对材料力学性

能的影响分为两个方面，一方面是自身较小的尺

寸及较为弥散的分布为材料带来硬度上的提升，

另一方面是各种界面上的析出（尤其是晶界）以

及辐照过程中不断地粗化、耗尽基体的 Si、Ni元

素，都使其对材料的韧性造成一定损伤［39］。

磷化物。磷化物针状析出相（有时称为“棒

状析出物”或是“针状析出物”）是在奥氏体不

锈钢中最早观察到的辐照诱导析出物之一，其典

型形貌如图7所示。磷化物种类较多，按其晶体结

构主要可分为三种，体心正方结构的M3P，六方结

构的M2P以及正交结构的MP。这种磷化物相通常

由 Fe、Cr 或 Ti 与 P 结合形成，例如 Cr3P、Fe2P、

FeTiP 和 FeP 等。这些针状磷化物通常在 400~

650 ℃温度区间，5~30 dpa剂量范围内的快堆辐照

固溶退火（SA）316不锈钢中出现，其形成温度与

剂量如图8所示。此类析出相稳定性相对较低。研

究表明，在 500~550 ℃下，当辐照剂量达到约

30 dpa，316钢中的磷化物开始部分溶解，温度达

到600 ℃，磷化物则完全溶解［7，35］。

通常情况下，磷化物在Ti改性不锈钢（如D9

合金）中并不析出，然而，当Ti改性不锈钢中添

图4　附着于大空洞的G相颗粒的透射电镜图像[36]

Fig.4　Transmission electron micrograph showing G-phase 
particles attached to a large void formed under irradiation[36]

图5　奥氏体不锈钢中G相形成与温度和剂量关系图[36−37]

（彩色见网络版）
Fig.5　Formation map of G phase in austenitic stainless steel 

with temperature and dose[36−37] (color online)

图6　不同方式形成的G相颗粒[38]

Fig.6　Schematic of the different formation pathways for 
G-phase[38]

图7　辐照过程中形成的针状或带状磷化物[36]

Fig.7　Transmission electron micrograph showing acicular or 
banded phosphides formed during irradiation[36]
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加约0.04%的P时，在400~625 ℃温度范围内，无

论材料经过CW还是SA，均会诱发磷化物针状相

的大量析出。Shuro等［39］和Shibahara等［40］对快堆

辐照后的PNC316研究中指出，磷化物析出具有显

著的强化作用。在PNC316不锈钢中，由于含有强

磷化物元素Ti和 Si，其磷化物相表现出远高于其

他钢种的稳定性，直至约70 dpa才开始溶解。值得

注意的是，磷化物的溶解过程与材料肿胀的起始

密切相关。如图9所示，对比肿胀起始前（图9（a）：

806 K，43 dpa）与肿胀发生后（图 9（b）：838 K，

85 dpa）的微观组织可见，当吸收剂量增加导致磷

化物完全溶解时，材料内部形成大量空洞。

Shibahara等［40］认为，稳定的磷化物能够捕获氦气

泡，并通过促进氦分散有效延缓气泡向空洞的转

变，从而显著提升材料的抗辐照肿胀性能。事实

上，磷化物抑制辐照肿胀的机制是多方面的，不

仅限于捕获气泡，更深层次的微观本质涉及其与

点缺陷及氦原子的复杂相互作用。首先，稳定的

磷化物相，特别是针状磷化物，可以作为氦气泡

的优先形核位点。磷化物与基体之间的界面可能

提供能量有利的缺陷位点，促进扩散而来的氦原

子在此聚集并形成大量细小、弥散的氦气泡［41-43］。

这些氦气泡在磷化物界面处被有效锚定，限制其

生长，从而避免形成导致肿胀的大尺寸空洞。这

种界面效应和可能的结合能差异是磷化物有效抑

制肿胀的关键［44］。其次，磷化物本身也可以作为

有效的点缺陷汇，特别是空位陷阱。通过捕获辐

照产生的过饱和空位，磷化物能够降低基体中的

空位浓度，从而抑制空洞的形核和长大。这种对

点缺陷的调控作用，削弱了肿胀驱动力。此外，

磷元素的析出形成磷化物，也间接影响了基体中

其他元素的辐照诱导偏析行为，进而调控整体微

观结构的演化［45］。在普通 316不锈钢中添加磷元

素同样能稳定磷化物相。然而，在此情况下生成

的磷化物通常不被归类为辐照诱导相。由于添加

过量磷元素的316不锈钢在热时效过程中即可形成

磷化物，因此将其归为辐照增强相或辐照改性相

更为准确。稳定的磷化物针状相可有效延长不锈

钢包壳肿胀孕育期。然而，添加过量的P元素会恶

化钢的抗应力腐蚀裂纹敏感性和抗焊接腐蚀裂纹

性。因此，研究辐照诱导析出磷化物针的形成机

制，有利于在添加少量P元素的合金辐照过程中形

成稳定的磷化物针状相，从而提升合金的抗辐照

肿胀性能，同时保持合金的持久性能。

2   分析讨论

前述各节分别从位错结构，孔洞行为以及析

出相演化等方面系统综述了快堆奥氏体不锈钢包

壳在中子辐照条件下的微观组织变化。然而，在

实际辐照服役过程中，这些微观结构并非孤立演

化，而是在点缺陷持续产生与迁移的背景下，通

过辐照诱导偏析（RIS）这一核心驱动力相互耦

合，协同演变，其综合作用最终决定了材料的辐

照肿胀行为及力学性能退化规律。因此，有必要

从整体角度对各类微观结构之间的内在联系进行

分析与讨论。

2.1　  点缺陷通量与缺陷汇的竞争　

在快中子辐照条件下，材料内部持续产生大量

空位和自间隙原子，其后续演化取决于不同缺陷汇

（位错、晶界、析出相界面、孔洞等）对点缺陷的竞争

吸收能力。位错环和位错网络作为最早形成且分

布最广泛的缺陷结构，在辐照初期主导了点缺陷的

吸收与再分布。一方面，位错通过吸收空位发生攀

图8　奥氏体不锈钢磷化物相形成与温度和剂量关系
图[36,39-40]（彩色见网络版）

Fig.8　Formation map of phosphides in austenitic stainless 
steel with temperature and dose[36,39-40] (color online)

图9　PNC316不锈钢辐照后微观结构：（a）806 K，43 dpa肿
胀开始前的磷化物；（b）838 K，85 dpa产生空洞[40]

Fig.9　Microstructure of PNC316 stainless steel after 
irradiation: (a) phosphide formation prior to the onset of 

swelling (Irradiation conditions: 806 K, 43 dpa), (b) formation 
of voids after swelling (irradiation conditions: 838 K, 85 dpa)[40]
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移并重新排列，降低了初始加工引入的位错密度；

另一方面，自间隙原子聚集形成的位错环在一定剂

量范围内大量存在，为后续析出相提供了优先形核

位点。随着吸收剂量和温度的进一步提高，位错作

为缺陷汇的“有效性”逐渐被削弱，空位过饱和度上

升，为孔洞的形核和长大创造条件。此时，不同类

型缺陷汇之间的竞争关系发生转变：若材料中存在

高密度稳定析出相（如TiC或磷化物），其界面可持

续吸收空位并截留氦原子，从而延缓孔洞形成；反

之，当有效缺陷汇不足或发生溶解时，空位更易在

基体中聚集，导致空洞快速长大并引发显著辐照肿

胀。

2.2　  辐照诱导偏析在析出相演化中的关键调控

作用

辐照诱导偏析是连接点缺陷演化与析出相行

为的关键桥梁。不同溶质元素与点缺陷之间结合

能的差异，导致其在空位或间隙原子通量驱动下发

生定向迁移，从而在位错，晶界及析出相界面处形

成显著的成分富集或贫化。这种非平衡成分重排，

使得辐照条件下析出相的类型，成分及稳定性显著

不同于纯热时效过程。γ'相和G相的形成正是RIS

主导下的典型例证。Ni和Si在位错等缺陷汇处的

富集，为 γ'相和G相的形核提供了必要的成分条件，

但两者在形成温度，剂量窗口及空间分布上的差

异，反映了其对点缺陷环境的不同敏感性。γ'相倾

向于在位错环和位错网络附近形成，且与孔洞分布

关联较弱，表明其形成主要受位错主导的RIS控制；

而G相往往与碳化物界面或高位错密度区相关，其

形成和粗化会显著改变局部缺陷汇结构，进而反过

来促进大尺寸孔洞的形成。

2.3　  析出相–孔洞相互作用对辐照肿胀的双重

影响

析出相对辐照肿胀的影响具有明显的“双刃

剑”特征。一方面，细小弥散的MC型碳化物，γ'相及

稳定磷化物能够作为有效的空位和氦陷阱，降低基

体中的空位过饱和度，延长肿胀孕育期；另一方面，

某些辐照诱导析出相（如G相，粗化的M6C）在消耗

基体合金元素的同时，其界面可能成为空洞的优先

形核位置，促进孔洞长大并加速肿胀。尤其值得注

意的是磷化物在肿胀抑制中的特殊作用。稳定存

在的针状磷化物不仅能够捕获并分散氦气泡，还可

作为长期有效的点缺陷汇。当辐照温度或剂量升

高导致磷化物溶解时，原本被其“锁定”的氦原子和

空位重新释放，往往与肿胀的快速起始相对应。这

一现象表明，析出相的稳定性本身就是影响肿胀行

为的重要隐含变量。

2.4　  包壳材料设计启示

综合上述分析可以看出，快堆奥氏体不锈钢包

壳的辐照行为并非由单一微观因素控制，而是点缺

陷产生－迁移－吸收，RIS驱动成分再分布以及析

出相与孔洞协同演化共同作用的结果。因此，单纯

通过提高位错密度或引入某一种析出相来抑制肿

胀往往难以在高剂量服役条件下长期奏效。从材

料设计角度看，更为有效的策略应着眼于构建多层

级，长期稳定的缺陷汇体系：通过成分设计与加工

工艺调控，在辐照全寿期内维持适度的位错结构，

同时引入热稳定且辐照稳定的析出相，以持续调控

点缺陷通量和氦分布行为。

3   结论

通过对国内外研究进展的综述可以看出，快堆

奥氏体不锈钢包壳在辐照环境下的微观结构演化

规律已取得较为系统的认识，尤其是在辐照诱导析

出相（如 γ′相、G相、磷化物等）的鉴定、成分表征及

其对力学性能和肿胀行为影响方面积累了大量数

据。研究表明，辐照肿胀与析出相类型密切相关；

MC型碳化物、γ′相及部分磷化物有助于抑制肿胀，

而G相、M6C等则易促进肿胀发展；RIS作为微观成

分重排的重要机制，在很大程度上决定了析出相的

形成与空间分布。

与国际领先水平相比，我国在该领域仍存在一

定差距：一是高剂量中子辐照条件下成套、标准化

辐照后的检验（Post irradiation examination，PIE）数

据体系尚不健全，高 dpa条件下微观组织与性能演

化规律仍有待系统梳理；二是放射性材料表征重大

设施的开放共享机制有待完善，高端PIE能力的连

续利用和协同创新水平有待提升；三是在从实验

观测到多尺度模拟预测并反向指导材料设计的

“设计-验证-应用”闭环体系方面仍处于发展阶段。

基于上述问题，未来工作宜由“经验摸索”

逐步转向“机理驱动”。在短期内（1~2 a），可重

点开展辐照缺陷动态演化的原位表征，利用原位

辐照透射电镜在300~400 ℃、低剂量（<1 dpa）条
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件下观察位错环的形核、生长与演化，并结合正

电子湮灭谱等块材表征手段，对缺陷类型与分布

进行交叉验证。需要注意的是，原位透射电镜通

常采用极薄箔样品，高温辐照条件下自由表面作

为强缺陷和气体汇，会显著影响点缺陷、位错环

及He气泡的迁移和演化，高温原位观察到的行为

未必完全代表块体材料内部的真实过程，相应机

理解读需充分考虑薄箔表面效应［46−50］。中期内

（3~5 a），应围绕析出相形核机制与成分调控规律，

重点研究 γ′相和G相的早期形核行为及其与辐照缺

陷、溶质偏聚的耦合关系，可通过离子辐照模拟

与原子探针断层成像等技术结合，解析关键元素

在缺陷处的偏聚动力学。针对快堆环境中嬗变氦

与位移损伤协同作用，仅依赖薄箔原位实验难以

反映块体真实响应，宜在块材样品上开展重离子

+He离子双束同时辐照等一系列等效实验，以获取

更接近快堆中子辐照条件的损伤场和氦浓度

场［51-53］。从长期看（5 a及以上），有必要在前述实

验工作的基础上，构建涵盖“合金成分-辐照参数-

微观结构-宏观性能”的多尺度耦合预测模型，区

分并校正薄箔与块材条件下缺陷和气泡演化的差

异，实现复杂服役条件下微观结构演化与性能退

化的定量预测，为新一代快堆包壳材料的设计优

化和安全评估提供数据支撑和理论依据。

通过上述分阶段、多技术融合且兼顾原位与

块材效应的研究路径，系统阐明辐照诱导微观结

构的形成与演化机制，有望弥补我国在系统性数

据库、开放设施与闭环设计体系方面的不足，为

高抗辐照肿胀奥氏体不锈钢的材料设计与工程应

用奠定坚实的理论与数据基础。
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