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摘  要：锆合金腐蚀动力学转变现象对锆合金燃料包壳管的使用寿命起决定性作用，而横向裂纹的产生是发生腐

蚀动力学转变现象的主要原因之一。迄今为止，对锆合金氧化膜中横向裂纹产生影响因素仍没有系统的研究。从

横向裂纹产生的本质出发，讨论锆合金的基体力学性能、第二相粒子、氧化膜中的四方相氧化锆以及合金元素 4

个因素对锆合金氧化膜中横向裂纹产生的影响，揭示横向裂纹产生的驱动力以及裂纹形核的原因。同时指出对这

4 个因素的深入研究，有助于减少氧化膜中横向裂纹的产生，进一步增强锆合金的耐腐蚀性能。 

关键词：锆合金；耐腐蚀性能；氧化锆；合金元素；横向裂纹 

文章编号：1004-0609(2017)-10-2091-07       中图分类号：TG146.4       文献标志码：A 
                                           

 

锆合金作为核反应堆燃料包壳材料发展至今已经

历三代，耐腐蚀性能是限制其使用寿命的重要因素之

一。锆合金的腐蚀过程实质上是锆合金与高温水发生

氧化反应，在表面生成致密黑色的氧化膜。这层氧化

膜作为一道屏障阻止氧离子及其他氧化介质进入基

体，从而降低腐蚀速率。氧化膜的生长通常以单位面

积上的腐蚀增加质量来表示[1]，通常评价锆合金的腐

蚀行为有两个标准：腐蚀速率常数[2]、腐蚀动力学转

变时间[3]。如图 1 所示，假设有 A 和 B 两种合金，A
合金比 B 合金具有更高的腐蚀速率，因此在腐蚀早期

阶段 A 合金的腐蚀增加质量高于 B 合金的。然而腐蚀

增加质量的增长速率并不能完全决定锆合金耐腐蚀

性，当氧化膜到达一定厚度时，腐蚀增加质量会突然

加速，进入第二个抛物线周期，这种现象被称为腐蚀

动力学转变现象[3]。腐蚀转变现象的出现使锆合金的

腐蚀质量明显增加。因此，在腐蚀速率差异不大时，

出现腐蚀动力学转变现象的时间直接影响锆合金的耐

腐蚀性能。 
在锆合金的腐蚀过程中，氧化膜中临近基体处不

断出现横向裂纹[4−11]。随着腐蚀过程的进行，横向裂

纹不断延伸，最后连接在一起后相当于产生了一条巨

大的横向裂纹，使得外层氧化膜与内层氧化膜进入半

脱离状态，外层氧化膜失去保护作用。因而腐蚀速率 

 

图 1  锆合金的腐蚀质量增加与腐蚀时间的关系 

Fig. 1  Relationship between mass addition and exposure time 

in zirconium alloys 

 
快速上升，即发生腐蚀动力学转变现象 [4−11] 。

YILMAZBAYHAN 等[4]使用光学显微镜对不同种类的

锆合金氧化膜进行研究，发现已发生腐蚀转变现象的

锆合金氧化膜呈现分层状，层数与腐蚀动力学转变现

象的发生的次数相等，单层氧化膜越厚的锆合金耐腐

蚀性能越好。PARK 等[5]对于 HANA-6(Zr-1Nb-0.05Cu，
所有合金成分均为质量分数，%)，HANA-4(Zr-0.4Sn- 
1.5Nb-0.2Fe-0.1Cr)和 Zircaloy-4(Zr-1.25Sn-0.2Fe-0.1Cr- 
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0.13O)合金进行对比后也得到了相同的结论。CHEN
等[9−11]对不同时期的氧化膜截面进行了分析，发现横

向裂纹在合金腐蚀的早期几乎不易观察到，随着腐蚀

的进行，横向裂纹开始生长，并最终连接在一起形成

一条巨大的横向裂纹把氧化膜分成两层，并伴腐蚀动

力学转变现象。因此，确认氧化膜中横向裂纹的产生

是腐蚀转变现象的主要原因之一。 
本文作者对近些年来国内外已发表的关于横向裂

纹产生的主要影响因素进行介绍和评述，以期对锆合

金的成分设计和生产工艺提供一定的理论支撑。 
 

1  基体的力学性能 
 

锆合金基体在腐蚀时生成氧化锆，其体积约为同

等消耗基体的 1.56 倍，这个差异会在氧化膜中产生极

大的平行于界面的压应力，相应地，在基体中产生拉

应力[12]。然而，为了降低应力在界面处的机械能，界

面处会出现波状起伏。并且随着氧化膜的生长，界面

处波状起伏的幅度会越来越大[8, 13]。如图 2 所示，

PARISE 等[12] 对 Zircaloy-4 包壳管基体与氧化膜中的

应力分布进行了分析，发现波状起伏界面的产生会导

致应力重新分布，在起伏的波峰上，产生垂直于界面

的拉应力。并且界面波状起伏的幅度越大，其产生的

拉应力也越大。 
 

 

图 2  Zicaloy-4 包壳管中氧化膜与基体界面处应力的分布

状态[12] 

Fig. 2  Distribution of stresses in interface of oxide and metal 

in Zircaloy-4 cladding[12] 

 
VERMAAK 等[14]采用有限元模拟的方法，设置氧

化膜的本征应变为应力分布的初始状态，初始时应力

的最大值处于界面起伏的波谷处。他们发现随着基体

蠕变，氧化膜中的应力会发生重新分布，最终应力的

最大值会处于界面起伏的波峰处。同时他们对于界面

起伏的形状进行了分析，发现幅度越大，波峰上的拉

应力也越大，相应的开裂几率也相应越大，这个理论

分析与 PARISE 等结论一致。并且也与众多实验研究

中发现的氧化膜中的横向裂纹一般都产生于具有较大

起伏的波峰之上的结果具有良好的一致性(见图 3)[15]。 
 

 
图 3  氧化膜转变前的组织细节，裂纹处于界面起伏的波峰

上[15] 
Fig. 3  Details of microstructure of oxide pre-transition, crack 
is located on crest of undulation[15] 
 

LIKHANSKII 等[8]认为氧化膜中因存在压应力而

能量较高，起伏状界面的产生虽可以降低压应力，但

是伴随着的基体弹塑性变形和氧化膜弹性变形也会升

高能量，当这三者能量平衡时即是可以自发达到的稳

定状态。因此采用能量最小化的方法对腐蚀过程建模，

建立起基体强度与起伏幅度之间的关系。计算结果表

明，同种成分合金强度越大，界面起伏幅度增加就会

越慢，氧化膜产生横向裂纹的时间越晚，发生腐蚀动

力学转变的时间也相应的会越晚。 
LY等[16]对于不同组织的Zircaloy-4合金进行了腐

蚀实验，发现完全再结晶的 Zircaloy-4 合金随着晶粒

尺寸的变小，发生腐蚀动力学转变的时间推迟。他们

认为，Zircaloy-4 合金在受到氧化膜压应力的情况下，

晶粒小的合金蠕变性能好，基体在与金属和氧化膜界

面平行的方向上蠕变速度快，可以释放氧化膜中的部

分压应力，因此横向裂纹不容易产生。这个观点与

VERMAAK 等不太一致。但是因为氧化膜中存在极大

的压应力，基体力学性能对于横向裂纹产生的影响是

必然存在的。基于在锆合金氧化过程中应力变化的原

位观察比较困难，更细致地研究各国研究者们仍在进

行中[17]。 
虽然可以确定界面波状起伏导致应力再分布是横

向裂纹产生的主要驱动力，然而横向裂纹的产生还需

要形核区域。 
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2  第二相粒子 
 

多种元素在锆合金基体中的固溶度很低，在合金

熔炼过程中，不可避免的产生析出相。早在 19 世纪

50 年代，研究人员就发现，诸如金属间化合物 ZrFe2

和 Zr2Ni 的耐腐蚀性都较差，但是当它们出现在锆合

金基体中时反而改善了锆合金的耐腐蚀性[18]。由于第

二相粒子的类型很大程度上依赖于合金元素的种类和

含量[19−21]，所以在锆合金的开发过程中，曾发现过多

种第二相粒子。西屋公司在开发 ZIRLO(Zr-1Sn-1Nb- 
0.1Fe-0.1O)合金的过程中，发现不同种类的第二相粒

子对锆合金的耐腐蚀性能的增强效果并不相同。在他

们尝试了多种元素后发现，β-Nb 对耐腐蚀性能的增强

效果最好，ZrMo2次之，ZrV2最差[22]。但是第二相粒

子对耐腐蚀性能的具体作用，尤其是对氧化膜中横向

裂纹的产生，至今仍没有一致的结论。 
PARK 等[23]对 Zr–1.1Nb–0.05Cu 合金和 Zircaloy-4

合金腐蚀早期的氧化膜进行对比，发现 Zr-1.1Nb- 
0.05Cu 合金氧化膜中体心立方结构的 β-Nb 粒子附近

并没有产生裂纹，而 Zircaloy-4 合金氧化膜中 C14 结

构的 Zr(Fe, Cr)2粒子附近则有裂纹产生。同时，他们

又在别的实验中发现 C15 结构的(Zr, Nb)2Fe 粒子在氧

化膜中被氧化后会生成纳米晶，认为生成的纳米晶可

以维持氧化膜中的应力，降低氧化膜的衰败速度，而

C14 结构的 Zr2(Nb, Fe)粒子则不具备这个作用[21]。

TEJLAND 等 [24]对于含有不同数量第二相粒子的

Zircaloy-2(Zr-1.4Sn-0.1Fe-0.1Cr-0.05Ni-0.13O)合金进

行腐蚀实验，发现含第二相粒子越多的合金氧化膜中

横向裂纹数量也越多，发生腐蚀动力学转变的时间也

越早。NI 等[6]研究 ZIRLO 合金也发现 C14 结构的

Zr(Nb, Fe)2 第二相粒子附近多数存在横向裂纹。

GONG 等[25]也发现 Zircaloy-4 合金氧化膜中的裂纹产

生伴随着 Zr(Fe, Cr)2 粒子。PROFF 等[26]研究 Zr-1Cr
二元合金中的 ZrCr2 粒子，发现氧化膜与第二相粒子

之间垂直于界面向外延伸的方向存在着横向微裂纹，

并推测这是横向裂纹的形核区域。并且体积越大的第

二相粒子，所产生的微裂纹也越大。基于大部分第二

相粒子的腐蚀速率相对于基体的腐蚀速率都较小，

TEJLAND 等[24]对第二相粒子对氧化膜中横向裂纹的

产生提出了一个假设机制。如图 4 所示，第二相粒子

在腐蚀的过程中，随着基体的腐蚀进入氧化膜。图 4(a)
中虚线和实线之间那部分基体在图 4(b)中被腐蚀(氧
化)了，因此体积发生了膨胀。而第二相粒子腐蚀速率

较小，并没有发生与基体氧化后同等体积的膨胀，所

以在与氧化膜接触的那一侧留下了空隙，成为裂纹的

形核区域。在氧化膜中拉应力的驱动下，裂纹不断长

大 [24]。但这个机制并无法解释与基体氧化速度相当的

C15 结构(Zr, Nb)2Fe 粒子存在裂纹的原因[9]。 
第二相粒子对横向裂纹产生的作用，QIN 等[27]持

有不同的看法。因为腐蚀缓慢的第二相粒子在氧化膜

中仍保持金属(或部分金属)特性，具有较低的弹性模

量，在基体被腐蚀时可以发生变形，释放氧化膜中的

一部分压应力，减少容易产生横向裂纹形核区域的四

方相氧化锆，因此可以提高锆合金的耐腐蚀性能。 
根据上述，第二相粒子在锆合金腐蚀时扮演的角

色仍有争议，并且不同类型的第二相粒子可能对横向

裂纹的产生具有不同的贡献，所以这仍是锆合金研究

的一个热点。 
 

 
图 4  第二相粒子未进入氧化膜以及第二相粒子进入氧化

膜[24] 

Fig. 4  SPPs do not enter oxide(a) and SPPs enter oxide(b)[24] 

 

3  四方相氧化锆 
 

氧化锆在常温下是单斜相(m-ZrO2)，当温度高于

1173 ℃时转变为四方相(t-ZrO2)[28]。然而，能够在室

温下存在的 t-ZrO2通常都是由应力[4, 7, 29]、杂质[1, 28, 30]

或者较小的晶粒尺寸稳定的[4, 27, 31]。早期的时候，部

分学者发现耐腐蚀性能好的 Zircaloy-4 合金氧化膜中

t-ZrO2 含量高，他们认为四方相氧化锆扮演“屏障”

的作用，阻碍氧离子向内扩散。但是在后来的研究中

YILMAZBAYHAN 等[4]，BOSSIS 等[32]和 BECHADE
等[33]发现 Zircaloy-4合金的氧化膜中含有比 Zr-1Nb合
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金的氧化膜中更多的 t-ZrO2, 耐腐蚀性能缺不如

Zr-1Nb 合金。其他的学者也在含 Nb 锆合金中得到相

似的结论[34−36]。 
事实上 t-ZrO2的含量在锆合金的腐蚀过程中是不

断变化的。由于氧化膜和其消耗的基体体积差异而导

致氧化膜中存在着极大的面内压应力，因此 t-ZrO2在

氧化膜临近基体的界面处的数量较多[37]。并且，这类

压应力会随着与氧化膜/基体界面距离的增加逐渐减

小[7]。并且随着腐蚀的进行，界面不断向内推移，原

来聚集在界面处的 t-ZrO2会因为压应力减小而转变成

m-ZrO2。如图 5 所示，t-ZrO2转变成 m-ZrO2属于马氏

体相变，相变过程中，新相和母相保持共格关系，两

相间的晶格匹配会导致相变切应变(约 14%~18%)和体

积增长(约 3%~7%)[37−38]。这种相变应变和体积增长造

成的应力会使氧化膜内部局部应力状态发生改变，从而

使相变的区域能量升高，并成为裂纹形核区域[39−41]。 
 

 

图 5  四方相氧化锆向单斜相氧化锆示意图[37] 

Fig. 5  Schematic diagram of transformation of tetragonal 

zirconia to monoclinic 

 
WEI 等[1]利用同步辐射技术对仅含 Sn 量不同的

锆合金在发生腐蚀动力学转变前相同腐蚀时间的氧化

膜中 t-ZrO2含量进行对比，发现腐蚀动力学转变时间

越早的锆合金含 t-ZrO2越多，进一步肯定了 t-ZrO2对

锆合金耐腐蚀性能是有害的。BELL 等[30]证实即使是

以杂质(如 Sn离子)稳定的 t-ZrO2失去其热力学稳定条

件后，t-ZrO2即转变为 m-ZrO2。QIN 等[27]使用热力学

模型计算发现 t-ZrO2只能保持在一个很小的晶粒尺寸

下，一旦长大也会不稳定而转变成 m-ZrO2。 
现在很多学者达成共识，在锆合金设计的时候，

要考虑减少 t-ZrO2的产生，以使在锆合金腐蚀过程中

减少氧化膜中的裂纹形核区域。 

 

4  合金元素 
 

合金元素对锆合金整体的影响非常巨大也非常复

杂，在此仅讨论合金元素对锆合金氧化膜中横向裂纹

产生的影响。合金元素在锆合金中以不同的形式存在

(固溶或第二相粒子)，在锆合金基体被腐蚀后，随着

基体进入氧化膜。因为合金元素与锆元素的特性不同，

所以这些合金元素被氧化后在氧化膜中可能会产生负

面影响，从而增加氧化膜中横向裂纹形成的几率(如为

横向裂纹的形成提供形核区域)，致使腐蚀动力学转变

时间的提前。 
其中最典型的是 Sn 元素，最早的时候加入 Sn 元

素是为了增加锆合金的强度，抵消 N 元素对耐腐蚀性

的有害影响[42]。典型合金即为Zircaloy-2和Zircaloy-4，
拥有比纯锆更优秀的耐腐蚀性。随着熔炼技术的提高，

N 可以被有效的控制后，Sn 仍作为一种能提高锆合金

强度的元素添加。但不少研究指出，减少 Sn 的添加，

可以提高锆合金的耐腐蚀性能[1, 30, 43−44]。PECHEUR
等[43]观察到，在腐蚀转变现象发生前的氧化膜中有存

在金属状态的 Sn。TAKEDA 等[44]认为，Sn 氧化后会

形成 SnO 或者 Sn3O4偏聚在 ZrO2的晶界处阻碍 ZrO2

柱状晶的生长，降低 ZrO2晶粒间的结合力，减小 ZrO2

柱状晶的尺寸，从而增加晶界数量而增加腐蚀速率。

而 WEI 等[1]和 BELL 等[30]分别通过实验和密度泛函计

算的办法得到 Sn 具有稳定 t-ZrO2 的作用，会使氧化

膜内的 t-ZrO2含量增加，因此使氧化膜内横向裂纹数

量增加，从而将腐蚀动力学时间转变提前。 
GONG 等[45]发现 Zr-Nb 合金中添加的 Y 元素越

多，耐腐蚀性能越差。因为当 Y 元素被氧化后，Y3+

在 ZrO2中的扩散速度比 Zr4+快，因此发生柯肯达尔效

应与 Zr4+互扩散，在 ZrO2晶粒上留下很多纳米尺寸的

小孔，破坏了 ZrO2晶粒的完整性，从而加速了横向裂

纹的产生，使氧化膜更容易分层。Fe3+在 ZrO2中的扩

散速度也比 Zr4+快，这类小孔在含 Fe 的 N18 锆合金

的氧化膜中也被发现[45−46]。然而，Nb5+在 ZrO2中的扩

散激活能要比 Zr4+大[47−48]，在以 Zr-Nb-O 为体系的

M5 合金氧化膜中并未发现此类小孔，所以 M5 具有出

色耐腐蚀性能。 
根据 Wagner-Haffle 理论[49]，锆合金氧化膜需要时

刻保持局部电中性。因此，最高氧化价态低于+4 价的

离子需要生成氧离子空位来与其匹配，以保持电中性；

而最高氧化价态高于+4 价的离子则有抑制氧离子空

位产生的作用[30]。氧空位的存在会增加氧离子在氧化



第 27 卷第 10 期                            张莉娜，等：锆合金氧化膜中横向裂纹产生影响因素的研究综述 

 

2095

膜中的迁移率而增加氧化膜的生长速率，增加因氧化

膜变厚而带来的应力累计[50]。另外，氧空位具有稳定

t-ZrO2 的作用[28]，但随着腐蚀进行中伴随着氧分压升

高，氧空位逐渐会消失，从而使 t-ZrO2 转变成

m-ZrO2
[30]。例如，在已有的报道中，Y3+，Sn3+(未完

全氧化)会增加氧离子空位浓度的作用而具有稳定四

方相氧化锆的作用；Nb5+具有增加电子浓度进而抑制

氧离子空位产生的作用[28, 30, 45]。 
另外，不同的合金元素(或比例)所形成的第二相

粒子类型是不同的，所以其生长速率不一，这导致第

二相粒子的最终尺寸有较大差异[9, 49, 51−52]。例如 C15
结构的(Zr, Nb)2Fe 比 C14 结构的 Zr(Nb, Fe)2生长速度

要慢[51]，合金中含 Si 的第二相粒子要比不含 Si 的第

二相粒子普遍要小[9, 49, 52]。如第 2 节所述，这些尺寸

差异的第二相粒子对氧化膜中横向裂纹产生的贡献也

是不同的。 
合金元素对氧化膜腐蚀动力学转变影响较为复

杂，因合金元素的改变通常会影响其他影响因素。但

是合金元素对于横向裂纹(或裂纹源)的产生基本可以

通过以上规律可循。 
 

5  结语 
 

在前人的基础上指出横向裂纹的产生是发生腐蚀

动力学转变现象的主要原因之一，同时总结了影响锆

合金氧化膜中横向裂纹产生的 4 大因素，从锆合金的

基体力学性能，第二相粒子，氧化膜中的四方相氧化

锆以及合金元素的影响 4 个方面讨论它们对横向裂纹

产生的影响，揭示了横向裂纹产生的驱动力，以及形

核区域。对各项因素的深入研究，可以为其加工工艺

的制定和合金元素的选取带来了很大的便利，能进一

步优化锆合金耐腐蚀性能提供了切实可行的理论支

撑。 
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Review on influencing factors of  
lateral cracks formation in oxide of zirconium alloys 

 
ZHANG Li-na, CHEN Liang-yu 

 
(School of Science, Jiangsu University of Science and Technology, Zhenjiang 212003, China) 

 
Abstract: The corrosion kinetics transition phenomenon of zirconium alloys has decisive effect on the service life of 

nuclear zirconium fuel tubes. The lateral cracks in the oxide of zirconium alloy are the principal cause of corrosion 

kinetics transition. By far, there is no systematical study on the factors which affecting the production of lateral cracks. 

Based on the nature of formation of lateral cracks, the influences of mechanical properties of matrix, second phase 

particles, tetragonal zirconia in oxide and alloying elements on corrosion transition phenomenon were discussed, and the 

driving force for the formation of lateral cracks and the reasons for nucleation regions of cracks were revealed. It is 

pointed out that deeply investigate on these four factors could contribute to decrease the production of lateral cracks in 

oxide and enhance the corrosion resistance of zirconium alloys. 
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