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摘要 

U3Si2 作为一种极具潜力的耐事故燃料，其服役性能受到裂变气体积累及其

诱导肿胀行为的显著影响。作为主要裂变气体产物，Xe 占裂变气体总量的 85%

以上。本文采用第一性原理方法，系统研究了 U3Si2 中 Xe 的溶解、成团与扩散

行为。由于 Xe 原子尺寸较大，其更易溶解于 U3Si2 中的空位缺陷，并且在间隙

位点难以自发形成稳定的双原子团簇。扩散势垒计算结果表明，Xe 在 U3Si2 中的

扩散具有明显各向异性：间隙扩散能垒较高，而空位辅助扩散能垒显著较低，说

明空位辅助机制主导 Xe 在 U3Si2 中的扩散过程。此外，Al 掺杂可进一步降低局

域环境中 Xe 的溶解能和扩散势垒，表明其有利于 Xe 的局域溶解、成团与扩散。

上述结果从原子尺度阐明了 Xe 在 U3Si2 中的行为特征及 Al 掺杂的影响，并为理

解裂变气体的早期演化行为及优化 U3Si2 燃料体系提供了理论依据。 
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1. 引言 

U3Si2 因其高铀密度、优良导热性及独特的热物理性质，被认为是极具应用

前景的耐事故燃料 (ATF) [1,2]。然而，在服役过程中，约 15%的裂变产物为挥发

性气体元素，主要包括 Xe 和 Kr 等惰性气体，其中 Xe 占裂变气体总量的 85%以

上 [3]。这些裂变气体原子通常在燃料基体中迁移、聚集并逐步形成气泡，进而导

致燃料体积肿胀及服役性能退化 [3,4]。同时，国内已有基于第一性原理的 U3Si2

微观性质研究，为进一步从原子尺度探讨其裂变气体行为提供了理论基础 [5]。

因此，深入理解 Xe 在 U3Si2 中的原子尺度演化行为，对于认识辐照条件下燃料

内部气泡演化及肿胀机制具有重要意义。 

在轻水堆服役温度 (300 ℃) 下，实验上常采用高能 Xe+离子辐照来模拟相

应辐照条件。相关研究发现，在相近辐照水平下，U3Si2 中形成的裂变气体气泡

主要为平均直径约 2.7 nm 的晶内孤立气泡，其尺寸小于其他核燃料体系中报道

的对应结果 [6, 7]。此外，已有研究表明，当燃耗达到约 6% FIMA 时，U3Si2 燃料

的肿胀程度明显低于 UO2 和 UN 燃料 [8]。上述现象表明，U3Si2 在抑制裂变气体

诱导肿胀方面具有一定优势。这可能与 Xe 等裂变气体原子在 U3Si2 中较高的溶

解度有关。理论计算表明，相比于 UO2 和 UN，Xe 在 U3Si2 中具有更高的溶解度 

[9]。这表明 U3Si2 基体对 Xe 具有更强的容纳能力，并提示其在裂变气体早期演化

行为调控方面可能具有潜在优势。 
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相较于 Xe 在不同燃料体系中的溶解行为，其成团机制的研究仍相对有限。

一般而言，惰性气体原子可通过双原子成核机制在晶体中形成初始团簇并进一步

长大。例如，He 在金属 W 中表现出典型的双原子成核行为。已有研究表明，尽

管双 He 原子对在相邻间隙位处会引起更明显的局域晶格畸变，但 He–He 原子对

在 W 中具有较强的结合倾向，其结合过程为自发放热反应 [10]。相比之下，Xe

在 U3Si2 中是否存在类似的双原子成核机制，目前尚不明确。胡等的第一性原理

研究表明，当两个 Xe 原子分别占据双空位中的两个空位中心时，Xe–Xe 原子对

的结合表现为放热特征，说明 Xe 原子在空位团中具有自发成对的倾向 [11]。然

而，在该构型中，两个 Xe 原子之间的间距超过 3 Å；对于原子间距更近的相邻

间隙位构型 (约 2.1 Å)，双原子成核过程能否自发发生仍有待进一步研究。此外，

国内物理期刊中已有针对核燃料体系惰性气体初始成团行为的第一性原理研究，

为理解裂变气体在不同核燃料中的早期聚集机制提供了理论参考 [12]。目前，关

于 Xe 在 U3Si2 中的原子尺度溶解行为、团簇特征及扩散动力学机制，仍缺乏系

统的定量研究。 

核燃料的服役环境十分苛刻，对其导热性、力学性能等提出了较高要求。通

过引入少量金属元素改善燃料的综合性能，被认为是提升其服役性能的重要途径。

已有研究表明，Al掺杂能够同时改善U3Si2燃料的力学性能和抗氧化性能 [13-18]。

与 Mo、Nb、V、Zr 等常见掺杂元素相比，Al 在 U3Si2 基体中具有更高的溶解度，

因而不易发生元素偏析。此外，Al 也是弥散型燃料中常用的金属基体材料。弥散

型燃料通常是指将燃料颗粒弥散分布于金属基体中形成的复合燃料体系。由

U3Si2 燃料颗粒与 Al 基体构成的 U3Si2/Al 弥散型燃料，是目前试验堆中应用较广

的燃料类型之一 [19]。在服役过程中，U3Si2 燃料颗粒与 Al 基体之间会发生互扩



 

4 

 

散反应，并在反应层内形成 U3(Si, Al)化合物，从而对燃料的气体肿胀和热传导

等行为产生重要影响。因此，研究局域 Al 掺杂对 U3Si2 中裂变气体行为的影响

具有重要意义。然而，目前相关理论研究仍相对有限，局域 Al 掺杂对 Xe 行为演

化的影响尚缺乏系统认识。 

本文采用密度泛函理论 (DFT+U) 方法，系统研究了 U3Si2 中 Xe 的溶解、成

团与扩散行为，并进一步分析了 Al 掺杂对上述行为的影响。结果表明，Xe 在间

隙位点的溶解能均为较大正值，而在自由体积较大的空位缺陷处更易稳定溶解。

在相邻间隙位点构型中，Xe–Xe 原子对的结合能为负值，表明 Xe 在 U3Si2 晶体

中不易通过双原子成核机制形成稳定团簇。对于扩散行为，本文重点考察了 Xe

在纯 U3Si2 中的代表性间隙扩散路径和空位辅助扩散路径。扩散势垒结果表明，

Xe 在 U3Si2 中的迁移具有明显的机制差异：间隙迁移能垒较高，而空位辅助扩散

更易发生，说明空位辅助机制主导 Xe 的扩散行为。进一步地，当 U3Si2 晶格中

引入 Al 后，Al 附近 Xe 原子的溶解能降低，局域环境中的扩散势垒也明显下降，

表明 Al 掺杂有利于 Xe 的局域溶解与扩散。上述结果为理解 Xe 在 U3Si2 中的典

型演化行为及 Al 掺杂的影响提供了原子尺度依据，并为后续研究更复杂缺陷环

境下的裂变气体行为提供了理论参考。 

 

2. 计算方法 

本文基于密度泛函理论 (DFT)，采用 VASP 程序包开展第一性原理计算 [20-

24]。交换-相关泛函采用广义梯度近似 (GGA) 下的 Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE)

形式 [25]。平面波截断能设为 520 eV，结构优化过程中原子受力和总能量的收敛

标准分别设为 0.02 eV/Å 和 1×10-6 eV。 
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U3Si2 晶体属于四方晶系，空间群为 P4/mbm。其单胞包含 10 个原子，其中

U 原子占据 Wyckoff 2a (0.5, 0.5, 0.5) 和 4h (0.68, 0.82, 0.5) 位置，Si 原子占据 4g 

(0.39, 0.89, 0) 位置。在此基础上，沿 a、b、c 三个晶格方向分别构建 2×2×2 超

胞，如图 1 所示。扩胞后，a 轴和 b 轴长度均由 7.24 Å 增至 14.48 Å，c 轴长度由

3.90 Å 增至 7.80 Å，所得超胞共包含 80 个原子 (48 个 U 原子和 32 个 Si 原子)。

该超胞尺寸能够较好地兼顾计算精度与计算成本。计算中，采用 3×3×5 的

Monkhorst-Pack K 点网格。 

为描述 U-5f 电子的强关联效应，本文采用 DFT+U 方法进行修正 [25]。基于

前期研究结果，Ueff 取 1.5 eV，该参数已被证明能够较好地描述 U3Si2 的晶格参

数和电子结构 [26]。此外，在热力学分析中，化学势具有重要作用。计算得到 U3Si2

中 U 和 Si 的化学势分别为-9.61 eV 和-6.64 eV，与已有文献结果一致 [26]。针对

Xe 原子在 U3Si2 中的扩散行为，本文采用 CI-NEB 方法计算其沿代表性间隙扩

散路径及空位辅助扩散路径的最小能量路径，并据此确定扩散势垒 [27]。本文主

要基于原子尺度模型研究 Xe 在典型局域环境中的溶解、成团与扩散行为，旨在

揭示 Al 掺杂对其局域行为的影响。 

 

 

3 结果与讨论 

3.1 U3Si2的结构特征以及缺陷构型 

U3Si2 超胞呈四方晶格结构，其晶格常数为 a = b = 14.48 Å，c = 7.80 Å，与已

有研究结果一致 [19, 27]。基于 Voronoi 分析，U 原子的 Voronoi 体积 (23.99 Å3)显

著大于 Si 原子 (19.44 Å3)，反映出二者在晶格中所占空间的差异。结合晶体中具
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有对称性的 U1-Si 层与 U2 层，可将晶格中的原子位置归纳为三类等效位点，即

Si、U1 和 U2，如图 1 (a) 所示。与此同时，U3Si2 中存在四种代表性间隙位点，

分别为两类八面体间隙 (Int1 和 Int2) 和两类六面体间隙 (Int3 和 Int4)，其几何

构型如图 1 (b) 所示。受局部原子堆积密度差异的影响，各间隙位点的体积存在

明显差异，并从 Int1 到 Int4 依次减小，分别为 18.38 Å3、10.94 Å3、7.93 Å3 和

5.87 Å3。该差异对 Xe 原子的溶解行为有重要影响，较大的间隙位点体积更有利

于 Xe 的稳定溶解。 

空位缺陷可作为 Xe 这类不溶性原子的捕获陷阱，因此本文进一步研究了

U3Si2 中空位缺陷的能量特征与结构性质，如图 1 (c) 所示。单空位通过移除对应

晶格原子构建，分别记为 VSi、VU1 和 VU2。三种单空位的形成能采用下式计算： 

                   ( , )f

V V perfect iE E E i U Si= − + = ,                  (1) 

其中， VE 是晶体中包含单空位的总能量。 perfectE 是理想 U3Si2 晶格的总能量。 i 表

示被去除原子 i 的化学势。形成能值为负，代表单空位的形成在热力学上是有利

的。如图 1 (c1) 所示，VSi 的形成能最低，表明其最易产生，因而在一定温度条

件下其浓度可能更高。图 1 (c2) 显示，不同类型单空位具有不同的局域配位环

境：VU1 周围有 4 个 Si 原子，VU2 被 7 个 U2 原子包围，而 VSi 则由 2 个 U1 和 3

个 Si 原子配位。该配位差异导致各空位的空间构型与体积上存在显著区别 (VU2: 

86.56 Å3> VU1: 45.42 Å3> VSi: 25.57 Å3)，影响其对外来原子的捕获能力及扩散路

径的演化行为。 
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图 1. U3Si2晶体结构及缺陷位置: (a) 单空位及四种间隙位置, (b) 四种间隙多面体, (c) 单空

位: (c1) 单空位缺陷形成能, (c2) 三种单空位多面体 (彩色虚线圆环代表单空位缺陷，彩色

棱形体表示间隙位置) 

Fig 1. Crystal structure and defect sites in U3Si2: (a) Monovacancy and four interstitial sites, (b) 

interstitial polyhedral, (c) Monovacancy properties: (c1) Defect formation energy, (c2) polyhedral 

representations (colored spheres denote vacancy sites; prisms indicate interstitial volumes). 

 

3.2 Xe 原子的溶解与成团行为 

3.2.1 Xe 在 U3Si2 中的溶解与成团行为 

Xe 原子作为裂变气体原子，既可作为间隙原子进入 U3Si2 晶格，也可通过

取代晶格原子形成反位缺陷 (即在单空位溶解)。单个 Xe 原子进入某一间隙位

点 (Int) 或空位缺陷位点时，可通过以下方式计算 [10]： 

                        s perfect X perfect XE E E E+= − −  ,                     (2) 

                         s V X V XE E E E+= − −  ,                         (3) 

其中，X 表示杂质原子，这里为 Xe 原子。 perfect XE + 表示系统中 X 原子在一个间
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隙多面体的晶格总能量。 V XE + 是空位缺陷捕获 Xe 原子时的晶格总能量。 XE 是

孤立 X 原子的能量 EXe=-0.0373 eV，EAl=-1.78 eV。溶解能越低，说明 X 原子在

对应位置越容易溶解。具体计算结果如图 2 所示。在不同间隙位点的两个 Xe 原

子形成双原子构型时的结合能由以下方式确定： 

                
1e ( 1)

m Int m

b

X perfect Xe perfect Xe perfectE mE E m E+ += − − − ,              (4) 

其中，
1Intperfect XeE + 是 Xe 原子占据 U3Si2 内部一个 Int1 间隙位点的能量。

mperfect XeE +

是 m 个 Xe 原子占据 m 个 Int1 位点时的总能量。需要指出的是，溶解能反映单

个 Xe 原子占据某一位点的稳定性，而结合能反映两个 Xe 原子之间形成团簇的

倾向，因此二者分别对应 Xe 的单原子溶解行为和双原子成团行为。 

如图 2 (a) 所示，Xe 原子在 U3Si2 间隙位点处的溶解能均为较高正值，表明

其在该材料间隙位点处的溶解度极低。在四种间隙位点中，Xe 在 Int1 位点的溶

解能最低 (6.28 eV)，说明该八面体间隙是 Xe 相对稳定存在的唯一间隙构型，与

早期研究结论一致 [28]。这一优势主要源于 Int1 位点较大的体积和较高的结构对

称性。相比之下，其余三个间隙位点均无法容纳 Xe 原子。在这些位点中引入 Xe

原子会引起明显的局域结构畸变，导致 Xe 偏离初始位置并在弛豫过程中迁移至

其他位置，如图 2 (b) 所示。 

当两个 Xe 原子分别占据相邻 Int1 位点时，一个沿 c 方向，一个在 a-b 平面

内 (如图 2 (c) - (d) 所示)。结构优化表明，弛豫后 Xe 原子间距均较初始构型增

大。具体而言，c 方向 Xe 原子间距从 3.9 Å 增加至 5.82 Å，a-b 平面内 Xe 原子

间距从 5.12 Å 增加至 5.64 Å。此外，不同 Int1 构型中 Xe 原子对的结合能均为负

值，表明相邻间隙位的 Xe 原子成团过程为吸热过程。这可能与间隙位点体积较

小、Xe 原子尺寸较大有关。因此，在 U3Si2 中，Xe 原子难以在间隙位点通过自
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发结合形成稳定的双原子团簇。 

在辐照环境下，空位缺陷是捕获不溶性裂变气体的关键位置。如图 2 (a) 所

示，Xe 原子在空位缺陷中的溶解能明显低于其在间隙位点中的溶解能，说明 Xe

在 U3Si2中更倾向于占据空位缺陷。该现象可归因于空位提供了更大的自由体积，

从而减弱 Xe 溶解引起的晶格畸变并降低溶解能。此外，图 2 (b) 表明，Xe 进入

空位后，在弛豫过程中能稳定停留在空位中心附近，并引起不同程度的缺陷体积

膨胀 (对应 Xe 占据 VSi、VU1 和 VU2 时，体积变化 ΔV 分别为 26.75%、21.62%和

18.33%)，其中初始空位自由体积越大，Xe 溶解后引起的缺陷体积膨胀越小，表

明相应缺陷附近的晶格畸变相对较弱。 
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图 2. Xe 原子在 U3Si2 中的溶解和结合行为：(a) Xe 原子在间隙位点和空位缺陷的溶解能, 

(b) Xe 原子在对应缺陷的结构演化, (c) 两个 Xe 原子在沿 c 方向两个相邻 Int1 位置发生结

合所需能量和构型, (d) 两个 Xe 原子在 a-b 平面内两个相邻 Int1 位置发生结合所需能量和

构型 

Fig 2. Xe dissolution in U3Si2: (a) Dissolution energy at interstitial sites and vacancy defects, (b) 

Structural evolution at corresponding defects, (c) the energies and configurations for the binding 

of two Xe at two adjacent Int1 sites along the c direction, (d) the energies and configurations for 

the binding of two Xe at two adjacent Int1 sites within the a-b plane. 

 

3.2.2 Al 原子掺杂对 Xe 溶解与成团的影响 

Al 原子在 U3Si2 中可溶解于间隙位点或空位缺陷位点 (公式 (2) – (3) )。如

图 3 (a) 所示，在各间隙位点中，Al 仅在 Int1 位点表现出负溶解能 (-0.21 eV)，

表明其可在该位置自发溶解。对于三种单空位构型 (VSi、VU1、VU2) ，Al 的溶解

能均为负值，其中 VU1 最低 (-3.86 eV)。这表明空位可有效捕获 Al 原子，实现对
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空位的占据，从而在一定程度上抑制空位聚集与晶格膨胀。此外，Al 占据空位后

仅引起约 6%–8%缺陷体积膨胀，说明空位对 Al 原子具有较好的容纳能力，其所

引起的局域晶格畸变相对较弱。 

Al 掺杂还会降低 U3Si2单空位形成能 (图 3 (b))。当 Al 取代 Si、U1 或 U2 位

点时，各类空位的形成能普遍下降，其中 AlU1 使 VSi 形成能降幅最大 (1.77 降至

0.87 eV)。Al 在不同掺杂位点对空位形成能的影响趋势一致 (图 3 (b))，说明 Al

在多种位点对空位缺陷的影响呈现相似变化趋势。这种现象可能与 Al 和邻近原

子的成键特征以及弛豫后缺陷附近晶格膨胀较弱有关。 

 

 

图 3. Al 原子在 U3Si2中的掺杂行为：(a) Al 原子在间隙位点和空位缺陷的溶解能, (b) Al 原

子掺杂后 (AlSi, AlU1, AlU2)，对 U3Si2中单空位形成能的影响 

Fig 3. Al doping in U3Si2: (a) Energetics and (b) Effect of Al doped at Si, U1, and U2 sites on 

monovacancy defects formation energy in U3Si2. 

 

如图 4 (a) 所示，Al 掺杂使 Xe 在 Int1 间隙位点的溶解能下降。Xe 的溶解能

由 6.28 eV 降至 4.46 eV，说明 Al 掺杂能够显著降低 Xe 占据 Int1 位点所需的能
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量。图 4 (b) 进一步表明，与未掺杂体系相比，Int1 位点的体积膨胀由 91.68%降

至 69.31%，说明 Al 的掺杂可减小缺陷附近的晶格畸变程度。然而，在 Al 掺杂

条件下，其余三个间隙位点 (Int2–Int4) 仍无法容纳 Xe 原子。Al 掺杂也显著影

响 Xe 在单空位中的行为 (图 4 (a) )。在 Al 掺杂体系中，Xe 在三种空位中的溶

解能均降低，表明 Al 增强了空位对 Xe 原子的捕获能力。对比未掺杂体系，图 4 

(b) 显示，Xe 存在于 Al 掺杂体系中的空位中心，引起的缺陷体积膨胀较小。这

说明 Al 的掺杂有效缓解 Xe 原子引起的晶格畸变。 

如图 4 (c) 和 (d) 所示，对比在理想 U3Si2 中，当 Al 掺杂后改变了 Xe 在相

邻 Int1 位置的成团行为。例如，在沿 c 方向的构型 (AlU1) 中达到 0.26 eV，在 

a-b 平面内的构型 (AlU2)中达到 0.66 eV。综合 Xe–Xe 间距的变化与结合能结果，

可知 Al 掺杂有利于 Xe 原子在间隙位点发生成团行为，从而更容易形成 Xe 的双

原子团簇。 
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图 4. Al 原子掺杂后，Xe 原子的溶解和结合行为：(a) Xe 原子在间隙位点和空位缺陷的溶

解能, (b) Xe 原子在对应缺陷的结构演化, (c) 两个 Xe 原子在沿 c 方向两个相邻 Int1 位置发

生结合所需能量和构型, (d) 两个 Xe 原子在 a-b 平面内两个相邻 Int1 位置发生结合所需能

量和构型 

Fig 4. Al doped U3Si2, Xe dissolution in Al-doped U3Si2: (a) Dissolution energy at interstitial sites 

and vacancy defects, (b) Structural evolution at corresponding defects, (c) the energies and 

configurations for the binding of two Xe at two adjacent Int1 sites along the c direction, (d) the 

energies and configurations for the binding of two Xe at two adjacent Int1 sites within the a-b 

plane. 

 

3.3 Xe 的扩散行为：本征扩散及 Al 掺杂效应 

3.3.1 Xe 在纯 U3Si2中的扩散行为 

为系统揭示 Xe 在 U3Si2 中的扩散行为，本文分别研究了其在纯 U3Si2中的间

隙位点扩散与空位辅助扩散机制，并进一步分析了局域 Al 掺杂对上述扩散路径
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及扩散势垒的影响。已有研究表明，惰性气体原子通常通过间隙跳跃或空位辅助

机制进行迁移 [11, 29-32]。由于 Xe 原子尺寸较大，其在 U3Si2 晶格中仅能稳定占据

Int1 位点，因此本文选取相邻 Int1 位点之间的跃迁作为代表性间隙扩散路径 (一

个是沿 c 方向的跳跃，一个是在 a-b 平面内的跳跃)。对于空位辅助扩散，则选取

Xe 在相关空位缺陷构型之间的典型扩散过程进行分析，以表征缺陷辅助条件下

的扩散特征。 

如图 5 (a) 和 (b) 所示，Xe 原子沿 Int1–Int1 路径的间隙扩散具有较高的扩

散能垒：沿 c 方向的能垒为 3.67 eV，而在 a-b 平面内的能垒高达 5.86 eV。这说

明 Xe 难以在完整晶格中进行间隙扩散，仅在较高温度条件下才可能被激活。与

此同时，沿不同晶向扩散时，能垒存在明显差异，表明 Xe 在 U3Si2 中的间隙扩

散具有显著的各向异性。 

相比之下，空位辅助扩散路径表现出明显更低的扩散能垒，如图 5 (c) – (h)

所示。其中，图 5 (c) 和 (d) 对应的 XeSi–XeSi 路径和 XeU1–XeU1 路径分别表现出

0.33 eV 和 0.37 eV 的较低扩散能垒，说明这两类空位相关路径更有利于 Xe 扩

散。而图 5 (e) – (h) 所示其余空位辅助扩散路径的能垒相对较高，表明不同类型

空位及局域结构环境对 Xe 扩散的促进作用存在差异。总体来看，空位缺陷能够

显著降低 Xe 原子的扩散势垒。这主要是因为空位为 Xe 提供了更大的局域自由

体积，从而减弱了扩散过程中引起的晶格畸变。由此可见，在存在缺陷的条件下，

Xe 更倾向于通过空位辅助机制发生扩散。 

此外，不同空位辅助路径的正向与反向能垒存在明显不对称性，表明 Xe 在

缺陷环境中的扩散过程受到局域结构和配位环境的显著影响。结合 U3Si2 四方晶

格结构的特征可以看出，无论是间隙扩散还是空位辅助扩散，Xe 迁移均表现出
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一定的各向异性。其中，间隙扩散受高势垒限制更为明显，而空位辅助扩散则更

可能成为 Xe 在 U3Si2中的主导扩散机制。 

综上，图 5 所示代表性路径的扩散势垒结果表明，Xe 在 U3Si2 中的扩散行为

主要受缺陷环境控制。与高势垒的间隙扩散相比，空位辅助扩散具有更低的扩散

势垒，因此在实际辐照条件下更可能主导 Xe 的迁移与后续演化过程。 

 

3.3.2 Al 对 Xe 原子扩散的影响 

Al 掺杂可显著影响 Xe 在 U3Si2 中的迁移行为，如图 5 所示。对于代表性的

间隙扩散路径，Al 掺杂后 Xe 的扩散势垒明显降低：沿 c 方向的 Int1–Int1 迁移

能垒由 3.67 eV 降至 0.92 eV，而在 a-b 平面内的迁移能垒则由 5.86 eV 降至 0.84 

eV。该结果表明，Al 的引入能够显著降低 Xe 在相邻间隙位点之间扩散所需克服

的势垒，从而促进 Xe 的间隙扩散。 

Al 掺杂对空位辅助扩散路径也表现出类似影响。与纯 U3Si2 相比，Al 掺杂

后所有空位辅助扩散路径的扩散能垒均有所下降。例如，XeSi–XeSi 路径的扩散

能垒由 0.33 eV 降至 0.16 eV，XeU1–XeU1 路径则由 0.37 eV 降至 0.21 eV。这说

明 Al 掺杂不仅能够降低 Xe 在完整晶格中扩散时的能垒，也能够进一步增强缺

陷环境下 Xe 的扩散能力。 

根据 Arrhenius 关系，扩散系数与扩散势垒呈指数关系，因此势垒的降低将

显著增强 Xe 的热激活扩散能力。结合本文结果可知，Xe 在 U3Si2 中的间隙扩散

势垒较高，而空位辅助扩散势垒显著较低，表明在服役温度条件下空位辅助机制

更可能主导 Xe 的迁移过程。与此同时，Al 掺杂进一步降低了局域扩散势垒，说

明其可能增强 Xe 在局域缺陷环境中的热激活扩散。需要指出的是，扩散系数的



 

16 

 

严格定量估算仍需结合尝试频率、跳跃距离及缺陷浓度等动力学参数，超出了本

文的研究范围。 

综合不同扩散路径的结果可以看出，Al 掺杂并未改变 Xe 在 U3Si2 中以空位

辅助扩散为主的特征，但显著降低了局域环境中的扩散势垒，从而增强了 Xe 的

扩散能力。这表明，Al 掺杂可能促进 Xe 在局域环境中的扩散与成团，并进一步

影响裂变气体的后续演化行为。 

 

 

图 5. Xe 通过间隙位点跳跃和空位辅助机制在完美 U3Si2 和 Al 掺杂的 U3Si2 中的扩散能垒： 

(a, b) 间隙位点跳跃的扩散能垒, (c-h) 空位辅助机制的扩散能垒 

Fig 5. Diffusion barriers for Xe in perfect and Al-doped U3Si2 via interstitial and vacancy-

mediated mechanisms: (a, b) interstitial hopping; (c–h) vacancy-assisted migration. 

 

3.4 电子性质分析 

为揭示 Xe 溶解及 Al 掺杂对 U3Si2 局域电子结构的影响，我们进行了电子局

域函数 (ELF)分析。在 U3Si2 内部 (图 6 (a))， Si-Si 键表现出明显的共价特征 

(ELF > 0.7)，而 U1-Si 键则呈现离子性，电子密度偏向 Si 原子。相反，U2-U2 键

的 ELF 值较低且均匀分布 (< 0.3)，反映其金属键特性，表明 U3Si2 具有复杂键
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合环境。 

Xe 溶解后的 ELF 分布 (图 6 (b)) 显示，Xe 原子与周围 Si 原子之间出现显

著的电子局域化区域，说明二者存在较强的相互作用；而 Xe 与 U 原子间无明显

电子富集，表明其相互作用较弱。这与 Xe 作为惰性气体主要通过范德华力与基

体作用的预期一致，也解释了其在空位缺陷中的优先捕获行为 

进一步分析，当 Al 原子掺杂进入晶格时 (图 6 (c))，无论取代 Si、U1 或 U2

位点，均在 Al 与邻近 Si 原子间形成中间范围的 ELF 区域 (0.4–0.7)，表明存在

具有部分共价性质的 Al-Si 键。该键合改变了局部电子分布，弱化了邻近 U-Si 和

U-U 键，为 Xe 原子的溶解提供了更松弛的化学环境。 

 

 

图 6. 电子局域函数: (a) 完美 U3Si2, (b) Al 掺杂后, (c) Xe 原子溶解后 

Fig 6. Electron Localization Function (ELF) of: (a) perfect U3Si2, (b) U3Si2 with a dissolved Xe 

atom, and (c) Al-doped U3Si2. 

 



 

18 

 

ICOHP 分析用于比较 Xe 与 Al 在 U3Si2 缺陷附近的局域成键强度差异 [33]。

对于 Xe 原子，其在 U1 空位 (XeU1) 时与 Si 的 ICOHP 值为-0.74，明显高于与 U

原子的相互作用 (Xe-U1: -0.55, Xe-U2: -0.66)，表明 Xe 更易与 Si 形成较强相互

作用，使其优先溶解在富 Si 区域的 U1 空位，与 ELF 结果一致。然而，Xe-Si 键

强度 (-0.74) 仍显著弱于 Al-Si 键 (-1.13)，结合 Xe 更大的原子尺寸，使其难以

发生溶解，与溶解能计算结果相符。 

当 Al 占据 U1 空位 (AlU1) 时，其与 Si 原子间的 ICOHP 值为-1.13，显著强

于与 U 原子的相互作用 (Al-U1: -0.57, Al-U2: -0.45)，表明 Al 优先与 Si 形成共价

键。这种成键现象可解释 Al 更倾向于稳定在 VU1 缺陷中，即 VU1 周围提供了更

多近邻 Si 原子，使 Al 能够形成更充分的 Al–Si 成键相互作用。相比 VU1，尽管

VU2 的空间更大，但其配位环境以 U 原子为主，而 Al–U 相互作用较弱，因此对

应的溶解能更高。这说明原子键作用是影响 Al 掺杂位点选择的关键因素。 

更重要的是，Al 掺杂不仅引入强 Al-Si 键，还调节了局部键合网络。在 AlU1

构型中，Si–Si 键和 Si–U1 键的 ICOHP 均减小：前者由 1.52 降至 1.46，后者由

0.71 降至 0.66。这表明 Al 的引入削弱了局部键合强度，并使得局域电子结构发

生变化。与此相对应，缺陷周围的晶格畸变可得到一定程度的缓解。因此，Xe 原

子在对应缺陷位点的溶解能降低，即从能量角度看 Xe 更容易被这些位点捕获。 
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表 1. 理想 U3Si2和 Xe/Al 原子存在时的 U3Si2 系统中原子对的 ICOHP 值 

Table 1. ICOHP values for atomic pairs in perfect and Xe/Al-Doped U3Si2 

The value of ICOHP for the nearest atomic pair 

Atomic 

bonding 

Perfect 

U3Si2 
XeU1 XeU2 XeSi AlU1 AlU2 AlSi 

U1-U1 -0.50 -0.24 -0.25 -0.49 -0.51 -0.61 -0.25 

U2-U2 -0.51 -0.32 -0.23 -0.32 -0.37 -0.25 -0.27 

U1-U2 -0.92 -0.93 -0.97 -0.78 -0.82 -1.1 -0.63 

Si-Si -1.52 -1.62 -1.37 -1.44 -1.56 -1.32 -1.51 

Si-U1 -0.71 -0.74 -0.76 -0.74 -0.71 -0.68 -0.67 

Si-U2 -0.73 -0.84 -0.93 -0.98 -0.92 -0.85 -0.88 

Xe-U1 - -0.55 -0.65 -1.00 - - - 

Xe-U2 - -0.66 -0.62 -1.01 - - - 

Xe-Si - -0.74 -0.71 -1.21 - - - 

Al-U1 - - - - -0.57 -0.47 -0.66 

Al-U2 - - - - -0.45 -0.26 -0.67 

Al-Si - - - - -1.13 -1.03 -1.18 

 

4. 结论 

本研究基于第一性原理计算，系统研究了 U3Si2 中 Xe 的溶解、成团与扩散

行为，并分析了 Al 掺杂对 Xe 行为的影响。结果表明，Xe 的溶解倾向受原子尺

寸与缺陷体积共同影响。与间隙位点相比，Xe 更倾向于在体积更大的 U1 或 U2

单空位处发生溶解。对于成团行为，在间隙位点，Xe–Xe 原子对的结合能为负值，

说明 Xe 原子无法在间隙位点形成双原子团簇。扩散结果表明，Xe 在 U3Si2 中的

扩散表现出明显的各向异性。相比于高能垒的间隙扩散 (3.62 及 5.8 eV)，空位辅

助扩散具有更低的扩散势垒 (0.33 eV)，说明空位辅助机制主导 Xe 在 U3Si2 中的

扩散行为。 

Al 掺杂后，Al 在 U3Si2 中表现出有利的溶解倾向，这主要与其与邻近 Si 原

子形成的共价键有关。进一步地，Al 通过多种机制共同影响 Xe 行为。一方面，

Al 掺杂降低了 Xe 原子在对应缺陷位点的溶解能，表明 Al 能够促进 Xe 原子的
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溶解。另一方面，Al 的引入使 Xe-Xe 原子对的结合能由负值变为正值，说明其

有利于 Xe 原子在间隙位点形成双原子团簇。此外，尽管 Al 掺杂并未改变 Xe 以

空位辅助扩散机制为主的扩散特征，但可显著降低局域环境中的扩散势垒，从而

增强 Xe 的扩散能力。因此，Al 掺杂可能促进 Xe 在局域环境中的早期扩散与成

团，并进一步影响裂变气体的后续演化行为。 

本工作从原子尺度阐明了 U3Si2 中 Xe 的关键行为特征，并揭示了 Al 掺杂对

Xe 溶解与迁移的影响机制。相关数据与机制认识可为 Al 掺杂的 U3Si2 体系开展

裂变气体行为评估与后续模型分析提供原子尺度依据。 
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Abstract 

U3Si2 is regarded as a highly promising accident-tolerant fuel because of its high 

uranium density, high thermal conductivity, and favorable thermophysical properties. 

Under irradiation, however, the accumulation, migration, and aggregation of fission-

gas atoms, particularly Xe, can induce bubble formation, fuel swelling, and 

performance degradation. In this work, first-principles calculations based on density 

functional theory with the Hubbard correction (DFT+U) were performed to 

systematically investigate the dissolution, cluster formation, and diffusion behaviors of 

Xe in U3Si2, as well as the effect of local Al doping on these processes. The results show 

that Xe has large positive dissolution energies at interstitial sites, indicating an 

extremely low interstitial solubility in U3Si2. Among the interstitial configurations 
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considered, only the Int1 site can stably accommodate a Xe atom, whereas Xe atoms at 

the other interstitial sites are unstable after structural relaxation. In contrast, Xe is more 

favorably incorporated into vacancy defects because of the larger local free volume 

provided by vacancies. The calculated binding energies of Xe–Xe pairs at neighboring 

interstitial sites are negative, indicating that Xe does not spontaneously form stable 

diatomic clusters through an interstitial clustering mechanism in U3Si2. Migration-

barrier calculations further reveal a clear mechanistic difference in Xe diffusion. 

Interstitial diffusion involves relatively high migration barriers and pronounced 

anisotropy, whereas vacancy-assisted diffusion exhibits much lower barriers, indicating 

that vacancy-assisted migration is the dominant diffusion mechanism for Xe in U3Si2. 

The introduction of Al further modifies the local behavior of Xe. Al doping lowers the 

dissolution energy of Xe at both interstitial and vacancy-related sites, reduces the local 

lattice distortion induced by Xe incorporation, and changes the Xe–Xe interaction at 

neighboring interstitial sites from repulsive to attractive. In addition, Al doping 

significantly decreases the migration barriers of representative interstitial and vacancy-

assisted diffusion pathways, although it does not change the dominant role of the 

vacancy-assisted diffusion mechanism. These results indicate that local Al doping can 

promote the dissolution, cluster formation, and diffusion of Xe in U3Si2, and may 

therefore accelerate the subsequent evolution of fission-gas behavior. This work 

clarifies the atomic-scale evolution characteristics of Xe in U3Si2 and reveals the 

potentially unfavorable effect of Al doping on the resistance of U3Si2 to fission-gas-

induced swelling. The present results provide a theoretical basis for understanding 
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fission-gas behavior in U3Si2-based fuels and for optimizing their performance as 

accident-tolerant nuclear fuels. 

 

Key words：U3Si2 fuel, first-principles calculation, Xe dissolution and diffusion, Al 

doping, fission gas behavior 
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