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摘 要 

氢同位素在器壁材料中的滞留是亟待解决的关键问题之一。对于未来聚

变堆，反应产物氦（He）与外源杂质氩（Ar）协同辐照诱导的材料损伤

及其对燃料滞留的影响目前尚不明确，尤其是 Ar 对 He 辐照诱导的微观

结构形成及氘滞留行为的调控机制仍缺乏系统研究。本工作依托MPS-LD
直线等离子体装置，在入射能量 30 eV、样品温度 1023 K 条件下，研究

了不同 Ar 混合比例（0%、3%、5%、8%）的 He-Ar 混合等离子体预辐

照对钨表面微观结构演化及氘（D）滞留行为的影响。结果表明，纯 He
等离子体辐照，随剂量增加可使钨表面依次形成纳米孔洞、条纹状结构，

并在剂量达到 8.64×1025 He m⁻²时演化为厚度约 176.0 nm 的致密的“绒

毛”层，层内存在大量 He 泡，显著增加了氘的捕获位点，使氘滞留量由

未预辐照样品的 5.1×1020 D m⁻²增加至 7.8×10²¹ D m⁻²（提高约 15 倍）。混

合 Ar 后，“绒毛”结构生长受到抑制。Ar 混合比例为 3%时，在相同 He
剂量下，钨表面损伤层厚度降至 56.8 nm，氘滞留量相应降为 3.39×10²¹ D 
m⁻²；Ar 比例增至 8%时，“绒毛”结构基本消失，氘滞留量较纯 He 条件

下降约 80%。研究表明，适量混合 Ar 可有效抑制 He 诱导的钨材料表面

辐照损伤，并降低氘滞留。  
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引 言  

钨因具备高熔点、高热导率、低溅射产额以及低氢同位素滞留率等优异性能，

被视为国际热核聚变实验堆（ITER）及未来示范堆（DEMO）中面向等离子体材

料的首选[1–3]。在聚变装置实际运行过程中，第一壁与偏滤器靶板不仅要承受高

通量氢同位素氘（D）和氚（T）粒子的持续轰击，还不可避免地受到多种杂质粒

子的协同辐照，包括 D-T 聚变反应的产物氦灰（He）和为降低偏滤器靶板热负荷

而引入的惰性气体（如氩 Ar、氖 Ne、氮 N）[4–7]。研究表明，Ar 杂质在偏滤器

区域的浓度通常为 0.1%–5%，在强辐射或脱靶运行条件下，该浓度可进一步升

高至约 10%[8–10]。杂质粒子会显著改变等离子体与壁材料的相互作用，诱导表面

产生复杂的微观结构，直接影响氢同位素在材料中的滞留。氢的同位素氚（T）

具有放射性，其在材料中的滞留会影响氚自持及装置安全性，因此需要有效抑制

其滞留水平。理解多杂质粒子（如 He 和 Ar）混合辐照对氢同位素滞留的影响对

控制和预测氚滞留具有重要意义[11,12]。 

目前，人们已经开展了大量的单一杂质（即 He 或 Ar）对氢同位素滞留影响

的研究。针对 He 杂质辐照，研究发现采用 He 等离子体辐照会在钨近表层诱导形

成大量纳米气泡、孔洞及位错等缺陷，这类缺陷可显著增加氘在钨中的滞留量

[13–19]。低能高通量 He 等离子体辐照还会使钨表面形成更为复杂的绒毛结构[20–23]。

有研究指出，高剂量氦辐照形成的绒毛结构会降低氘滞留[24];也有研究发现该结

构会大幅增强氘滞留，使氘几乎全部被绒毛层捕获[25]。 

关于 Ar 杂质对 D 滞留的作用，现有研究表明其主要通过两种机制影响。一

是 Ar 离子通过级联碰撞在钨近表层产生位移损伤，改变材料的缺陷结构，进而

影响氘的捕获、迁移与脱附行为；同时，Ar 离子辐照还能引入大量空位型缺陷与

Ar-空位复合体，作为强捕获陷阱提升氘的滞留。另一方面，Ar 辐照引起较强的
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物理溅射，导致明显的表面侵蚀，改变表面形貌与近表层成分，进一步影响氘在

表面及近表面区域的滞留特性[26–32]。 

尽管已有关于单一He或Ar杂质的研究为理解钨中损伤与氢同位素滞留机制

提供了很好的理论基础，但在 He 和 Ar 共存条件下，钨材料表面的微观结构演化

以及氢同位素的滞留行为仍缺乏系统研究，特别是 Ar 注入对 He 诱导纳米结构形

成及其对氢同位素滞留的影响机制尚不明确，此外，托卡马克中 Ar 杂质含量的

变化对这些效应的影响仍需要明确。 

本研究利用多种等离子体模拟直线装置 MPS-LD，开展了 He-Ar 混合辐照条

件下微观结构演化以及氘滞留行为的实验研究。分析了不同 Ar 混合比例（0%、

3%、5%、8%）对 He 诱导钨表面纳米结构形成与演化的影响，阐明了微观结构

变化与氘滞留行为之间的关联机制。 

实验 

2.1 样品材料 

本研究采用高纯度(>99.95%)热轧态钨，通过线切割加工为10 mm×10 mm×2 

mm的标准样品。样品经不同粒度的SiC砂纸逐级打磨并抛光至镜面状态，随后依

次在丙酮与无水乙醇中进行超声清洗。为消除机械加工产生的残余应力及吸附的

杂质气体，辐照前将样品置于真空度为1×10-4 Pa的石英管中，在1173 K条件下退

火1小时，后自然冷却至室温。 

2.2  实验装置及等离子体参数诊断 

辐照实验在大连理工大学 PSI&APD 团队自主搭建的多种等离子体模拟直线

装置 Multiple Plasma Simulation Linear Device（MPS-LD）上进行[33]，装置结构如

图 1 所示。该装置由长度约 3 m 的圆柱形真空腔体组成，腔体外部配置 11 个亥

姆霍兹线圈，可产生最高约 0.4 T 的多位形轴向磁场。装置左侧为螺旋波等离子



 4 

体源，可产生高密度的稳定等离子体束流。样品靶板与等离子体束轴向垂直，其

轴向位置可在 0–1650 mm 范围内调节，以满足不同实验工况需求。 

 
图 1. MPS-LD 装置示意图 

Fig. 1. Schematic diagram of the MPS-LD device. 

本实验通过独立质量流量计精确控制 He 与 Ar 的进气比例。He 流量恒定为

200 sccm，通过调节 Ar 流量（0–16 sccm），获得不同气体混合比例，分别为 0%、

3%、5%和 8%。 

为准确获得放电实验中混合等离子体的离子组分及束流密度参数，采用发射

光谱、汤姆逊散射与朗缪尔探针联合诊断的方法。首先，利用 Omni-λ750i 型高

分辨率光谱仪及 ICCD 相机在等离子体源区测量 He I （447.1 nm）谱线强度，并

结合碰撞辐射模型估算 He+浓度。基于汤姆逊散射测得的电子密度（ne ~1018 m-3）

和电子温度（Te=5-10 eV），在准中性假设条件下，反演出 Ar⁺离子浓度，具体方

法参照文献[34]。然后，通过朗缪尔探针对靶区总束流密度进行了测定，最终获得

了不同 Ar 混合比例下的等离子体束流密度，详见表 1。结果表明，随着氩气比例

升高，Ar⁺束流密度由 0 增加至 3.1×1021 m⁻² s⁻¹，He⁺束流密度则由 2.4×1022 m⁻² s⁻¹

降低至 1.9×1022 m⁻² s⁻¹，总束流密度略微下降。该现象与混合气体放电中的能量

平衡及粒子输运特性有关。在螺旋波等离子体源中，混合气体比例的变化会影响

碰撞频率与功率沉积。在固定功率下引入 Ar，增强了激发、辐射等非电离耗能，
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并提高了电子与中性粒子碰撞频率，从而使电子温度与电子能量分布的高能尾下

降。由于 He 放电对电子能量分布尾部高度敏感，高能尾的下降直接导致了 He

的电离效率降低，从而产生的 He+离子数量减少，He+束流密度下降，He-Ar 总束

流密度随之下降[35–37]。另外，由于 Ar 的第一电离能（15.8 eV）低于 He（24.6 eV），

其电离更为容易，实际等离子体中 Ar⁺占比（fAr+）通常高于气体流量比例[38]。 

表 1 不同 Ar 混合比例下 He–Ar 混合等离子体的离子组分与束流密度参数 

Table 1. Ion composition distribution and flux of He-Ar mixed plasmas at different Ar ratios 

辐照气体 Γtotal /m-2 s-1 Ar+占比/fAr+ ΓHe+ /m-2 s-1 ΓAr+ /m-2 s-1 

He 2.4×1022 0 2.4×1022 0 

He+3%Ar 2.4×1022 4.2% 2.3×1022 1.0×1021 

He+5%Ar 2.3×1022 8.7% 2.1×1022 2.0×1021 

He+8%Ar 2.2×1022 14.1% 1.9×1022 3.1×1021 

 

2.3  辐照实验设计 

1. He-Ar混合等离子体预辐照 

为系统研究He辐照剂量与Ar混合比例对钨表面微观结构演化的影响，本实验

设计分为三部分： 

1) 纯He预辐照：He束流密度为2.4×1022 m-2 s-1，通过改变辐照时间控制He辐照

剂量，分别为1.44×1025，2.16×1025，4.32×1025，8.64×1025 He m-2，研究He诱

导钨表面微观结构演化规律。 

2) 低比例Ar混合预辐照：保持与纯He组一致的He辐照剂量，分析3% Ar混合后

钨表面微观结构的变化，明确少量Ar混合对He诱导结构演化过程的影响。 

3) 提高Ar混合比例预辐照：固定He辐照剂量为8.64×1025 m-2，提高Ar混合比

（3%、5%和8%），进一步研究Ar浓度对微观结构演化的影响规律。 



 6 

实验中，利用朗缪尔探针测得等离子体电势约为20 V，钨表面He+入射能量

为偏压电势与等离子体电势之和[39]；通过调节靶板偏压，将入射能量控制在30 

eV。样品表面温度通过安装在样品背面的热电偶实时监测，并结合水冷系统进行

调节，辐照期间样品温度维持在1023±30 K。 

2. 低能氘（D）等离子体辐照 

He-Ar预辐照完成后，所有样品均进行低能氘等离子体辐照，以分析不同预

辐照条件下的氘滞留行为。氘束流密度ΓD为5.0×1021 D m-2s-1，辐照时长为1小时，

对应氘辐照剂量为1.8×1025 D m-2。本实验采用和He-Ar辐照一致的方法，将样品

温度维持在500±30 K，该温度下钨中氘滞留效应最为显著[40]，同时控制入射能

量为30 eV。 

2.4  微观结构表征方法 

辐照前后钨样品的表面微观形貌采用场发射扫描电子显微镜（HITACHI 

UHR FE-SEM SU8600）进行表征。截面样品利用聚焦离子束（FIB）-扫描电子显

微镜联用设备（Helios 5Hydra UX FIB-SEM）制备，具体流程为：首先在样品表

面沉积铂保护层，随后采用聚焦离子束对辐照样品进行切割并逐步减薄，最终获

得厚度小于100 nm的截面透射电镜试样。截面微观结构采用透射电子显微镜

（TEM, Talos F200X）观察，利用高角环形暗场扫描透射电子显微镜（HAADF

–STEM）模式分析辐照诱导产生的损伤层形貌。 

2.5  钨中氘的滞留与脱附分析 

氘等离子体辐照钨样品中的氘滞留与热脱附行为采用超高真空热脱附谱系

统（Thermal Desorption Spectroscopy, TDS）进行表征[10]。所有样品在1×10-5 Pa

高真空环境中，以10 K/min的升温速率由300 K加热至1173 K，并在1173K保温10

分钟。样品温度预先通过与样品直接接触的热电偶进行了校准。实验采用四极杆
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质谱仪（QME220，Pfeiffer）实时记录加热过程中释放的D2（4 amu）、HD（3 amu）、

HDO（19 amu）及D2O（20 amu）的信号强度。由于实验中的HDO和D2O信号很

低，在氘脱附谱及滞留量分析中不做考虑。氘脱附行为主要依据D₂信号分析，氘

总滞留量通过对D2和HD的热脱附谱积分求得。 

结果与讨论  

3.1. 氦氩等离子体辐照钨表面微观结构演化 

为系统研究He-Ar混合等离子体预辐照钨表面微观结构的演化机制，首先开

展纯He等离子体预辐照实验，明确钨表面微观结构随He辐照剂量的变化；在此基

础上，引入不同比例Ar进行混合预辐照，分析Ar对He诱导微观结构演化的影响。 

纯He预辐照前后钨样品的表面SEM形貌如图2所示，未辐照钨样品表面整体

平整，无明显缺陷结构（图2（a））。随着He辐照剂量由1.44×1025 He m-2增至

8.64×1025 He m-2，钨表面依次形成纳米孔洞、条纹状结构，并最终演化为致密纳

米“绒毛”层。在较低剂量1.44 × 1025 He m-2和2.16 ×1025 He m-2条件下，样品表

面形成大量纳米孔洞（图2（b）、（c））。随着剂量升高，孔洞密度增大，部分相

邻孔洞发生合并，表明近表层He泡的生长过程持续加剧。当剂量进一步增至

4.32×1025 He m-2时，孔洞逐渐演化为周期性排列的条纹状结构（图2（d））。当剂

量达到8.64×1025 He m-2时，表面形成典型的致密绒毛结构（图2（e））。该结构演

化过程主要由He泡驱动，在高束流密度（ΓHe+ = 2.4×1022 m-2 s-1）和较高温度1023 

± 30 K条件下，He在钨近表层不断富集并形成气泡，气泡的膨胀引发局部应力积

累，进而驱动表面物质向外迁移，最终形成纳米纤维状“绒毛”结构[41,42]。 
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图2. 不同He辐照剂量下钨表面SEM形貌图：（a）未辐照；（b）1.44×1025 He m-2；（c）2.16×1025 

He m⁻²；（d）4.32×1025 He m⁻²；（e）8.64×1025 He m⁻²；辐照期间，He+束流密度ΓHe+=2.4×1022 

m-2 s-1，样品温度1023 ± 30 K 

Fig.2. SEM images of tungsten surface morphologies after He plasma irradiation at different 

fluences: (a) unirradiated; (b) 1.44 × 1025, (c) 2.16 × 1025, (d) 4.32 × 1025, and (e) 8.64 × 1025 He 

m−2. He⁺ flux was 2.4×10²² m⁻² s⁻¹, and the sample temperature was maintained at 1023 ± 30 K 

during irradiation. 

 

 
图3. He+3%Ar混合等离子体预辐照后钨样品的表面SEM形貌图：（a）1.44×1025 He m-2；（b）

2.16×1025 He m-2；（c）4.32×1025 He m-2；（d）8.64×1025 He m-2；辐照期间，He+束流密度ΓHe+ 

= 2.3×1022 m-2 s-1，样品温度1023 ± 30 K 

Fig. 3. SEM images of tungsten surfaces morphologies after He+3%Ar mixed plasma irradiation at 

different He fluences: (a) 1.44 × 1025, (b) 2.16 × 1025, (c) 4.32 × 1025, and (d) 8.64 × 1025 He m−2. 
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He⁺ flux was 2.3×10²² m⁻² s⁻¹, and the sample temperature was maintained at 1023 ± 30 K during 

irradiation. 

 

在明确纯He等离子体辐照下的微观结构演化规律后，引入3% Ar进行混合预

辐照，以研究少量Ar对He诱导结构形成过程的影响。该条件下，Ar+束流密度为

1.0×1021 m-2 s-1，He+束流密度为2.3×1022 m-2 s-1。为排除He剂量差异的影响，通过

延长辐照时间使各组样品的He辐照剂量与纯He组保持一致。图3为He+3% Ar混合

等离子体预辐照后钨表面SEM形貌。可见在3% Ar混合辐照条件下，钨表面仅出

现稀疏分布的纳米级孔洞（图3（a）、（b））与微小凸起（图3（c）、（d））。与纯

He辐照结果（图（2））对比可知，混合辐照下钨表面形貌演化程度降低，纳米孔

洞尺寸更小，且在最高剂量下仍未形成连续的纳米“绒毛”结构（图 3（d））。

该结果表明，混合少量Ar可显著抑制He诱导的钨近表层微观结构演化。 

为进一步阐明抑制效应与Ar混合比例之间的关系，在固定He辐照剂量为

8.64×1025 He m-2的条件下，将Ar混合比例逐步提高至5%和8%，对应Ar+束流密度

分别增至2.0×1021 m-2 s-1与3.1×1021 m-2 s-1，He+束流密度分别为2.1×1022 m-2 s-1与

1.9×1022 m-2 s-1。辐照后钨表面形貌如图4所示。结果表明，随着Ar比例升高，钨

表面损伤程度持续减弱。Ar比例提升至5%时，连续的“绒毛”结构已完全消失，

表面生成不连续的条纹状或浅起伏形貌；当Ar比例进一步提高至8%时，样品表

面几乎趋于平整，仅观察到少量小孔洞。这说明Ar对He诱导纳米结构生长的抑制

作用随其混合比例增加而增强。 
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图 4. 恒定 He 剂量（8.64×1025 He m-2）下，不同 Ar 混合比例预辐照钨样品表面 SEM 形貌图：

（a）纯 He;（b）He + 3% Ar;（c）He + 5% Ar;（d）He + 8% Ar 

Fig. 4. SEM images of tungsten surface morphologies under constant He fluence (8.64×1025 He 

m⁻²) with different Ar fractions: (a) pure He; (b) He + 3%Ar; (c) He + 5%Ar; (d) He + 8%Ar. 

 

为深入理解Ar杂质对He诱导钨表面微观结构演化的抑制作用，对纯He和

He+3%Ar预辐照样品进行了截面TEM表征，结果如图5所示。从图5（a）可以看

出，在8.64×1025 He m-2剂量的纯He等离子体辐照下，钨近表层形成厚度约176.0 

nm的连续致密纳米“绒毛”层，该层由卷曲的纳米纤维交织构成[43]，内部存在

大量尺寸约为19.4–35.5 nm的He泡。该结果说明，高剂量He辐照使He在钨近表层

持续富集并成核，形成高密度He泡。He泡生长与聚集引发局部应力积累，驱动表

面原子迁移，从而使早期形成的纳米孔洞进一步演化为连续的“绒毛”结构，与

Bi等人的研究结果一致[44]。 

对比发现，混合3% Ar后，如图5（b）所示，钨表面未形成连续“绒毛”层，

损伤层厚度由176.0 nm显著降至约56.8 nm。同时，He泡尺寸减小至12.0–24.0 nm，

气泡数量明显减少且分布更加离散，这说明Ar对He诱导微观结构演化的抑制作

用。绒毛结构生长受到Ar抑制，主要源于He泡生长与Ar诱导表面溅射之间的竞争。
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由于Ar离子质量远大于He，在相同入射能量下对W原子的动量传递更强，可显著

增强近表层原子重排和物理溅射。本实验中Ar离子入射能量为30 eV，已超过钨

的溅射阈值（26.5 eV）[45]，因此能够持续去除表层He富集区域及抑制早期缺陷

结构的形成，降低He在近表层的累积，并破坏He泡稳定生长所需的应力场与物质

输运条件。因此，当Ar存在时He泡难以进一步长大、聚集并演化为多孔网络，最

终抑制了纳米“绒毛”结构的形成[46]。 

 

图 5.钨样品截面 TEM 图：（a）纯 He 预辐照;（b）He+3%Ar 混合预辐照。右侧图为左侧图

中红色方框区域的放大图 

Fig. 5. Cross-section TEM images of tungsten samples after pre-irradiation at a fluence of 8.64 × 

1025 He m-2: (a) pure He; (b) He + 3% Ar. The image on the right is an enlargement of the image 

on the left in the red box. 

 

3.2.  氘在钨中的滞留和热脱附行为分析 

为研究He-Ar预辐照诱导的微观结构对氘滞留行为的影响，对各组预辐照样

品进行1小时D等离子体辐照后开展TDS测试，以获得不同预辐照条件下的氘脱附

与滞留量。 
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图6（a）为He预辐照和未预辐照样品（D-only）经1.8×1025 D m-2的氘等离子

体辐照后的D2热脱附谱图。实验结果表明，纯He预辐照显著增加了钨中的D滞留

量。未预辐照样品在约600 K处出现单一脱附峰，对应钨中固有缺陷，如位错、

晶界等对D的低捕获能陷阱，其捕获能约为1.0–1.4 eV，与Hoen等人报道的位于500

–650 K低捕获能陷阱脱附峰基本一致[47]。随着He预辐照剂量增加，样品的脱附

曲线呈现明显的多峰特征，峰强度增强且脱附温度持续升高。当He辐照剂量达到

4.32×1025 He m-2时，约730K处出现高温脱附峰，并在650 K附近伴随一个较弱峰；

剂量进一步提高至8.64×1025 He m-2时，形成650 K（Peak 1）与 750 K（Peak 2）

的双峰结构。其中，650 K附近的脱附峰对应中等捕获能陷阱，约1.4-1.7 eV，包

括小尺寸He泡、空位团簇及He-空位复合体等；750 K附近的高温特征峰对应高捕

获能陷阱，约1.7–2.2 eV，主要来源于大尺寸He泡及由其进一步演化形成的“绒

毛”层结构内部缺陷[48]。He预辐照不仅增加了D的捕获点数量，也改变了D捕获

陷阱的能级分布。随着He剂量增加，D的主要滞留位置由固有的低捕获能缺陷

（1.0–1.4 eV）逐渐转向He泡、空位团簇和绒毛等中高捕获能陷阱（1.4–2.2 eV）， 

TDS峰强度增强、峰位向高温侧移动，总D滞留量升高。此外，“绒毛”结构具有

较大比表面积，可进一步增加D吸附和滞留位点，使总氘滞留量较未辐照样品显

著提升[49]。 

为了明确混合Ar对钨中D滞留的影响，图6(b)展示了3%Ar混合条件下，相同

He剂量预辐照样品的TDS结果。与纯He辐照相比，氘脱附峰整体向低温区移动，

约590-710 K，且峰值降低。当He辐照剂量为1.44×1025 He m-2和2.16×1025 He m-2

时，脱附峰位于590-610 K之间，主要对应钨表面稀疏纳米孔洞和离散小尺寸He

泡，高捕获能陷阱尚未充分形成，D主要滞留于固有缺陷和低捕获能缺陷中。然

而，当He剂量进一步提高至4.32×1025 He m-2和8.64×1025 He m⁻²时，脱附峰重新向
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高温区移动至约680-710 K，并出现更宽的峰形。这主要是因为，虽然Ar的物理

溅射作用在一定程度上抑制了钨表面微观缺陷演化，例如抑制空位团簇的形成和

小尺寸He泡的聚集，但在高束流He的持续注入下，He原子不断聚集，形成更多

He泡，中高捕获能陷阱数量增加，有效束缚氘原子，从而提高D的滞留量。同时， 

He泡进一步演化形成的绒毛层内部缺陷，提供了大量D滞留位点，使脱附过程中

D释放所需能量升高，TDS峰向高温移动。综上，Ar虽然部分抑制微观缺陷演化，

但高束流He的累积效应占主导，最终导致氘滞留总量增加，并使脱附温度升高。 

 

图 6. 不同预辐照条件下钨样品的氘热脱附谱：（a）纯He 预辐照；（b）相同He 剂量下He+3%Ar

混合预辐照；图中峰值 Peak 1（约 650 K）对应低捕获能陷阱；Peak 2（约 750 K）对应中高

捕获能陷阱，主要来源于氦泡、空位团簇及“绒毛”内部缺陷 

Fig. 6. Thermal desorption spectra (TDS) of deuterium in W under different pre-irradiation 

conditions:(a) pure He irradiation at different fluences; (b) He+3%Ar irradiation at the same He 

fluences. Peak 1 (~650 K) corresponds to low-energy trapping sites. Peak 2 (~750 K) is associated 

with medium-to-high energy traps, mainly originating from He bubbles, vacancy clusters, and 

fuzz-related defects. 

 

为进一步探究Ar混合比例对氘滞留的影响，在恒定He辐照剂量8.64×1025 m-2

下，对比了不同Ar含量（0%、3%、5%、8%）预辐照样品的TDS结果，如图7所

示。随着Ar比例由0%提升至8%，样品高温脱附峰逐渐减弱并向低温区移动，氘

总滞留量呈下降趋势。这一变化表明，在固定He剂量下，D滞留行为的主导因素
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由纯He条件下的He泡和绒毛捕获，逐渐转变为He诱导缺陷生长与Ar诱导表面溅

射之间的竞争。在纯He条件下，钨表面形成致密“绒毛”层和大量He泡，TDS

曲线出现明显的高温双峰结构（~650 K、750 K），表明材料中存在大量中高结合

能D捕获陷阱（1.7–2.2 eV）。混合Ar后，尤其在3% Ar条件下，尽管仍存在一定数

量的He泡结构，但其尺寸和密度显著降低（图5），对应的高温峰峰值减小、峰位

降至约710 K），中高捕获能陷阱数量减少。随着Ar比例进一步提高至5%和8%，

钨表面“绒毛”结构基本消失，He泡难以持续长大，脱附温度分别降至约640 K、

590 K。Ar杂质通过改变He诱导缺陷的形成与演化过程，影响氘捕获陷阱的类型、

数量和能级分布。随着Ar比例增加，He诱导钨表面微观结构形成与Ar的表面溅射

作用之间的竞争关系增强。Ar的溅射作用持续抑制He在近表层的富集、He泡稳

定长大及“绒毛”结构的形成，从而使中高捕获能陷阱（1.4–2.2 eV）逐步减少，

而低捕获能陷阱（1.0–1.4 eV）逐渐占主导。这就解释了D2释放速率降低、脱附

温度从750K降低到590K，同时D总滞留量持续下降的原因。 

 
图7. 恒定He辐照剂量（8.64×1025 He m-2）条件下，不同Ar混合比例（0%，3%，5%，8%）

预辐照钨样品的氘热脱附谱 

Fig. 7.TDS of deuterium in W samples pre-irradiated with different Ar fraction (0%, 3%, 5%, and 

8%) at a constant He fluence of 8.64 × 10²⁵ He m⁻². 

 

图8给出了不同预辐照条件下钨中D滞留总量的对比结果，可以看出，氘滞留
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总量的变化趋势与TDS脱附峰特征及表面微观结构演化规律高度一致，表明预辐

照诱导缺陷的类型、数量及分布是决定钨中D滞留行为的关键因素。未预辐照样

品的D滞留量为5.1 ×1020 D m⁻²。纯He预辐照条件下，随着He剂量增加，氘滞留

量快速上升，并在8.64×1025 He m-2条件下达到7.78 × 1021 D m-2，较未预辐照样品

提升约15倍。混合3% Ar后，相同He剂量下的D滞留量明显低于纯He预辐照样品。

结合SEM和TEM结果可知，Ar的引入抑制了He泡的生长和绒毛结构形成，使中

高结合能陷阱数量减少，因此D滞留量降低。在恒定He辐照剂量（8.64×1025 He 

m-2）下进一步提高Ar比例，氘滞留量随Ar含量增加持续下降。当Ar比例达到8%

时，氘滞留量降至1.58 × 1021 D m-2，相比纯He条件降低约80%。这一变化与图7

中高温脱附峰逐渐减弱并向低温区移动的趋势一致。该结果进一步证实，钨中氘

滞留总量的变化本质上是He诱导缺陷生成与Ar溅射抑制效应之间竞争作用的结

果。 

 
图8 不同预辐照条件下钨中氘滞留总量：纯He与He+3%Ar随剂量变化；恒定He剂量下不同

Ar比例对比 

Fig. 8. Total deuterium retention in tungsten under different pre-irradiation conditions: comparison 

between pure He and He+3%Ar as a function of fluence; comparison at constant He fluence with 

different Ar fractions. 

 

结 论
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本工作通过在 MPS-LD 直线等离子体装置上开展实验，系统研究了不同 Ar

混合比例（0%、3%、5%、8%）的 He-Ar 混合等离子体预辐照对钨表面微观结

构演化及氘滞留行为的影响。 

研究发现，在入射离子能量 30 eV、样品温度约 1023 K 的纯 He 等离子体辐

照条件下，随着辐照剂量增加，钨表面依次形成纳米孔洞、条纹状结构，当辐照

剂量增至 8.64×10²⁵ He m⁻²时，最终演化为典型的“绒毛”结构，其内部及近表层

区域存在大量 He 泡，显著增加了材料中氘的高捕获能缺陷的密度，为氘提供了

强束缚陷阱，使氘总滞留量较未预辐照样品提高约一个数量级。相应地，在热脱

附谱（TDS）中呈现高温脱附峰显著增强，出现双峰特征，且峰位向高温区明显

移动的特征。这一峰位移动反映出氘由低捕获能缺陷（如空位或位错）向高捕获

能缺陷（气泡及“绒毛”）转移，捕获能级整体向高能侧演化。当混合 Ar 并提高

其比例后，Ar 的表面物理溅射效应显著增强，抑制了 He 在近表层的富集与 He

泡的持续长大，进而阻碍“绒毛”结构的生成，削弱了由 He 泡驱动的多孔结构

演化过程。在此作用下，氘的滞留量明显降低，其分布更倾向于低结合能缺陷。

对应的 TDS 结果显示，高温脱附峰强度持续减弱，整体峰位向低温区移动，表

明高捕获能缺陷密度减小、缺陷能级分布向低能侧转变。 

综上，He 通过诱导氦泡长大并驱动“绒毛”结构形成，构建高密度高捕获

能缺陷体系，增强氘滞留并使脱附峰向高温区移动；而 Ar 则通过表面溅射作用，

抑制氦泡及多孔结构的形成，降低氘滞留并使脱附峰向低温区回移。He 与 Ar 辐

照效应之间的竞争关系决定了钨材料的表面微观结构演化与钨中氘滞留行为。 
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Abstract 

Hydrogen isotope (HI) retention in plasma-facing materials (PFMs) is a critical 
challenge for fuel self-sufficiency and operational safety in future fusion reactors. 
Tungsten (W), the primary candidate PFM for ITER and DEMO, will be 
simultaneously exposed to helium (He) ash produced by D–T fusion reactions and 
externally seeded impurity species such as argon (Ar), which is widely used for 
divertor radiative cooling and heat-load mitigation. However, the synergistic effects of 
He–Ar irradiation on W surface microstructures evolution and deuterium (D) retention 
remain insufficiently understood, particularly with regard to the role of Ar in 
modulating He-induced nanostructures and trap sites. In this study, the effects of 
He–Ar mixed plasma pre-irradiation on the surface morphology, near-surface damage 
structure, and D retention behavior of W were systematically investigated using the 
Multiple Plasma Simulation Linear Device (MPS-LD). High-purity W samples were 
pre-irradiated with pure He and He–Ar mixed plasmas (Ar mixing ratios of 0%, 3%, 
5%, and 8%) at an incident ion energy of 30 eV and a sample temperature of 1023 K. 
The maximum He fluence reached 8.64×10²⁵ He m⁻². After pre-irradiation, all samples 
were exposed to low-energy D plasma at 500 K with a fluence of 1.8 × 10²⁵ D m⁻². 

The surface morphology and cross-sectional microstructure were characterized by 
scanning electron microscopy (SEM) and transmission electron microscopy (TEM), 
respectively, while the D desorption behavior and total D retention were analyzed by 
thermal desorption spectroscopy (TDS). 

The results indicate that, under pure He plasma irradiation, the W surface 
undergoes a fluence-dependent structural evolution from nanopores to ripple-like 
structures and finally to a dense fuzz layer. At a He fluence of 8.64 × 10²⁵ He m⁻², a 

continuous fuzz layer with a thickness of approximately 176.0 nm is formed, 
accompanied by a large number of He bubbles in the near-surface region. These 
He-induced bubbles and fuzz structures provide abundant high-energy trapping sites 
for D, leading to a significant increase in D retention from 5.1 × 10²⁰ D m⁻² in the 
non-pre-irradiated sample to 7.78 × 10²¹ D m⁻², corresponding to an enhancement of 
approximately 15 times. Meanwhile, the TDS spectra exhibit pronounced 
high-temperature desorption peaks, indicating that D is mainly trapped by medium- 
and high-binding-energy defects associated with He bubbles, vacancy clusters, and 
fuzz-related porous structures. 

Crucially, the introduction of Ar significantly suppresses He-induced 
microstructure evolution. With 3% Ar addition, the thickness of the damaged layer 
decreases from 176.0 nm to 56.8 nm at the same He fluence, and the He bubbles 
become smaller, less dense, and more discretely distributed. Correspondingly, the 
high-temperature D desorption peak is weakened and shifts toward lower temperatures, 
while the total D retention decreases to 3.39 × 10²¹ D m⁻². When the Ar content is 
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further increased to 5% and 8%, fuzz formation is almost completely inhibited, and the 
W surface becomes much smoother, with only sparse nanopores or shallow surface 
features remaining. At an Ar content of 8%, the total D retention decreases to 1.58 × 
10²¹ D m⁻², which is approximately 80% lower than that under pure He pre-irradiation. 
These results demonstrate that increasing the Ar content effectively reduces the density 
of high-energy D trapping sites by suppressing He bubble growth and fuzz formation. 

The underlying mechanism is attributed to the competition between He-induced 
defect generation and Ar-induced surface sputtering. Under pure He irradiation, 
continuous He accumulation in the near-surface region promotes He bubble nucleation, 
growth, and coalescence, which drives the formation of porous fuzz structures and 
produces a high density of strong D trapping sites. In contrast, Ar ions induce physical 
sputtering of the W surface and disturb the stress field and material transport processes 
required for stable He bubble growth. As a result, the development of He bubbles and 
fuzz structures is suppressed, the trap energy distribution shifts from high-energy traps 
toward lower-energy defects, and D retention is significantly reduced. This study 
clarifies the regulatory role of Ar in He-induced W surface damage and D retention 
under mixed impurity plasma irradiation. The results reveal that moderate Ar addition 
can effectively suppress He-induced fuzz formation and reduce D retention in W, 
providing new experimental evidence for understanding impurity-controlled 
plasma–wall interactions and tritium retention behavior in future fusion devices. 
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