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A B S T R A C T

Understanding chemical disorder in many concentrated solid solution alloys (CSAs) at the levels of electrons and
atoms has attracted increasing attention as a path forward to reveal and identify underlying mechanisms for ex-
traordinary mechanical properties and improved radiation tolerance. Single-phase NiFeCoCr CSA is a common
base for many high-entropy alloys (HEAs) that have shown improved mechanical strength and radiation toler-
ance. In this study, defect production and damage evolution in NiFeCoCr under ion irradiation at room tempera-
ture to dose over 20 dpa are determined using ion channeling technique along both <100> and <110> direc-
tions utilizing multiple probing beam energies. The results obtained from the multi-axial and multi-energy chan-
neling analysis are compared with those previously obtained for Ni crystals irradiated under similar conditions.
The influence of chemical complexity on defect production and clustering at early-stage under room temperature
irradiation up to dose of 1 dpa is discussed based on positron annihilation spectroscopy results. Defect structure
evaluation in Ni and NiFeCoCr is also discussed based on transmission electron microscopy results over a pro-
longed  irradiation  at  both  room  and  elevated  temperatures.  Compared  with  chemically  complex  NiFeCoCr,
larger dislocation loops thus less lattice strain are expected to form in pure Ni. Moreover, the role of chemical dis-
order in this CSA is also investigated based on ab initio calculations using large supercells. To understand the im-
pact of chemical complexity effect on defect structure evolution, this integrated research effort attempts to link
the relatively large charge redistribution due to difference in valence electron counts resulting from alloying dif-
ferent 3d transition metal elements, moderate lattice distortion arising from similar adaptable atomic size, and
notable suppressed or delayed damage evolution in NiFeCoCr.
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1. Introduction

The development of advanced fission and fusion reactors depends heav-
ily on the robust performance of advanced structural materials under
extreme radiation conditions [1–5]. Concentrated solid solution alloys
(CSAs), including high entropy alloys (HEAs), which contain two to five
principal elements in equiatomic or high concentrations with different
elements  randomly  arranged  on  a  simple  crystalline  lattice,  have
demonstrated superior mechanical properties [6–8] and promising ra-
diation  resistance  [5,9–15].  In  the  past  several  years,  significant  re-
search efforts have been directed towards a fundamental understanding
of irradiation-induced damage evolution in single-phase concentrated
solid  solution  alloys  (SP-CSAs)[9],  for  example  face-centered-cubic
(fcc) based materials including Ni and Ni-based SP-CSAs with increas-
ing complexity [16] at the level of electrons and atoms [9,10], to get a
deeper insight into the effects of chemical complexity on energy dissi-
pation and defect evolution under extreme radiation environments.

Among many fcc SP-CSAs, NiFeCoCr is one of the most commonly
studied quaternary alloy. NiFeCoCr [17] is usually chosen as a quater-
nary  representative  for  studying  the  effects  of  chemical  complexity
from the number, size, type and concentration of alloying elements by
comparing with pure Ni or other SP-CSAs, which contains 2, 3, or 5 ele-
ments (e.g., NiFe, NiCo, NiCoCr NiFeCoCrAl, NiFeCoCrMn and NiFe-
CoCrPd) [14,18–26]. Chemical complexity does not monotonically in-
crease with a higher number of alloying elements and the maximum
chemical  complexity  may  not  occur  at  the  equiatomic  composition
[9,16]. Chemical complexity, however, does depend on  the coupling
strengths  of  alloying  elements  that  involve  local  electron,  magnetic,
and phonon interactions [9]. By comparing responses of NiFe, NiCoFe,
NiFeCoCr, and NiFeCoCrMn irradiated using 3 MeV Ni at 773 K, Lu et
al. [14] have demonstrated that increasing compositional complexity
extends the incubation period for void swelling, delays the loop growth
and could significantly reduce the segregation phenomenon induced by
irradiation. Study in SP-CSAs under Ni irradiation at 300 K18 reveals
that NiCoCr has a comparable irradiation resistance with NiFeCoCr but
outperform Ni, NiCo and NiFe. To study the one-dimensional glide of
loops  mobility,  Ni,  NiCo,  NiFe,  NiCoCr,  NiFeCoCr,  NiFeCoCrMn  and
NiFeCoCrPd are irradiated with 1 MeV Kr at 773 K [19]. Shi et al. have
shown that chemical complexity could influence the mobility of small
loops and the mobility is also dependent on the size of the loop itself
[19]. By alloying 1 and 3 at% Al  in NiFeCoCr,  the  fabricated alloys
Al0.1NiFeCoCr  and  Al0.3NiFeCoCr  are  studied  by  Yang  et  al  [20,26].
They show that, under high temperature Au irradiation, both alloys ex-
hibit great phase stability and enhanced defect mobility with increasing
irradiation temperature [21,26]. To study the He bubble superlattice
formation in SP-CSAs, 30 keV He ions were irradiated into Ni, NiFe and
NiFeCoCr  alloys  at  room  temperature  by  Harrison  et  al.  [22].  They
point out that, in SP-CSAs, the limited 1-D self-interstitial atom diffu-
sion leads to smaller superlattice parameters with smaller bubble diam-
eters.

Notice: This manuscript has been authored by UT-Battelle, LLC, under contract
DE-AC0500OR22725 with the US Department of Energy (DOE). The US gov-
ernment retains and the publisher, by accepting the article for publication, ac-
knowledges that the US government retains a nonexclusive, paid-up, irrevoca-
ble, worldwide license to publish or reproduce the published form of this man-
uscript, or allow others to do so, for US government purposes. DOE will pro-
vide public access  to  these results of  federally sponsored research  in accor-
dance with the DOE Public Access Plan (http://energy.gov/downloads/doe-
public-access-plan).
⁎ Corresponding author.

⁎⁎ Corresponding author at: Materials Science and Technology Division, Oak
Ridge National Laboratory, Oak Ridge, TN 37831, USA.

E-mail addresses: chingw@umkc.edu (W.-Y. Ching), zhangy1@ornl.gov
(Y. Zhang).

Rutherford  backscattering  spectroscopy  in  channeling  geometry
(RBS/C)  along  only  one  crystallographic  direction  (usually  along
<100>) has been widely applied to SP-CSAs as a main technique for
understanding the damage accumulation behavior induced by different
ion  irradiation  at  room  temperature  (300  K)  [27–29]  and  cryogenic
temperature  (16  K)  [30,31].  Unfortunately,  multi-axial  channeling
studies on CSAs have not received so far as much attention as channel-
ing analysis carried out along one crystallographic axis. Recently, by
performing  multi-axial  channeling  measurements,  Velisa  et  al.  [32]
have studied the irradiation-induced damage evolution in Ni as a refer-
ence  for  fcc  CSAs.  Some  ion  channeling  studies  in  metals  or  alloys
[32–34] show that if ion channeling analysis is carried out only along
one crystallographic direction, the probing beam may not be sensitive
to certain types of defects or orientations due to the shadowing effects
in crystal  lattice. Measurements along multiple channeling directions
with variable He+ beam energies, instead, could provide a more com-
plete scenario on the defects and their migration properties. Therefore,
in order to develop a better understanding of the nature of ion irradia-
tion damage in NiFeCoCr fcc SP-CSAs, it is imperative to extend the ion
channeling analysis beyond only one major crystallographic axis using
monoenergetic He beam. Here, we report a complete study on the irra-
diation-induced damage evolution in NiFeCoCr based on in situ RBS/C
along both <100> and <110> channeling crystallographic orienta-
tions.

We investigate defect accumulation and damage evolution in NiFe-
CoCr, and compare its radiation response with Ni. Although HEAs are
considered for advanced nuclear applications, the relevant HEAs being
studied remain limited due to the restrictions on the choice of alloying
elements in such applications [5]. In this work, NiFeCoCr is chosen as a
model system to demonstrate the effect of chemical complexity on de-
fect evolution, rather than as a practical alloy for nuclear application. In
addition  to  the  ion  channeling  analysis,  positron  annihilation  spec-
troscopy results based on samples irradiated up to 1 dpa at room tem-
perature are compared and discussed, in order to understand the role of
chemical  disorder  on  early-stage  defect  production  and  clustering.
Moreover, we correlate the increase of backscattering and dechannel-
ing  yield  with  radiation-induced  strain  evolution  with  modeling  in-
sights.

2. Experimental details

High quality single crystal NiFeCoCr with <100> and <110> ori-
entations [35] were used in this study. The crystalline quality of sam-
ples was examined using RBS/C before ion irradiations. The NiFeCoCr
samples with both orientations were  irradiated at  room  temperature
with 1.5 MeV Ni ion under a vacuum of 5 × 10−5 Pa to accumulated
fluences  of  1,  3,  5,  15,  30,  and  80  ×  1014  cm−2  (see  Table  1).  Ad-
justable beam slits were used to define an irradiation area. The Ni ion
beam was defocused and wobbled in the horizontal and vertical direc-
tions with the aim of producing a uniform irradiated region. Beam ho-
mogeneity was verified by ion-induced luminescence on quartz targets
[36]. To minimize the target heating effects [37] and conduct the irra-
diation  within  a  reasonable  time,  the  particle  flux  was  set  at
2.1 × 1012 cm−2s−1. During the irradiation, the samples were tilted ∼7°
off  the  axial  orientations  to  avoid  any  undesired  channeling  effects.
Both ion irradiation and in situ RBS channeling analysis were performed
at the Ion Beam Materials Laboratory (IBML) at the University of Ten-
nessee, Knoxville (USA) [38].

In situ RBS/C analysis was utilized to characterize the damage ac-
cumulation  and  evolution  after  each  overlapping  Ni  irradiation  to
reach  accumulated  fluences.  For  each  RBS/C  analysis,  four  different
He beam energies from 2.0 to 4.5 MeV (2.0 MeV, 2.7 MeV, 3.5 MeV,
and  4.5  MeV)  were  used  to  achieve  a  reasonable  energy-dependent
analysis for all fluences. In this study, an Iterative Procedure (IP) [39]
were used to determine the relative disorder induced by each irradia-
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Table 1
The  fluences  and  corresponding  doses  of  1.5  MeV  Ni  ion  irradiation  at
360 nm in Ni and at 424 nm in NiFeCoCr, separately.

Ni NiFeCoCr

Fluence (Ni/nm2) Dose (dpa) Fluence (Ni/nm2) Dose (dpa)

0.7 0.23 1 0.28
1 0.32 3 0.85
3 0.97 5 1.42
20 6.47 15 4.26
100 32.36 30 8.52

80 22.72

tion condition. This IP has been theoretically validated to analyze not
only randomly distributed atoms damage in ceramic, but also the dam-
age in metals and intermetallic alloys [40]. It has been applied to ana-
lyze ion irradiated Ni and other fcc CSAs from cryogenic temperature
irradiation  to  high  temperature  annealing  analysis  [30–32,41].  The
dual-axial and multi-energy RBS/C measurements provide information
on damage evolution and defects migration in Ni-irradiated NiFeCoCr
with high confidence.

In  this work,  the  irradiation-induced damage profile and  injected
ion concentration were calculated using SRIM-2013 with full-cascade
mode, [42,43] as shown in Fig. 1. SRIM predictions based on Kinchin-
Pease mode is also included in Fig. 1 for easy comparison with some lit-
erature studies. Threshold displacement energy of 40 eV was chosen for
all 4 transition metal elements in NiFeCoCr and 8.144 g/cm3 was set as
sample density [15,35]. Under 1.5 MeV Ni irradiation, the calculated
conversion factor at the damage peak (∼424 nm) from ion fluence (1 Ni
nm−2 or 1 × 1014 Ni cm−2) to dose in displacements per atom (dpa) is
0.284 (see Table 1). Correspondingly, the conversion factor for addi-
tional depths used in this study (see below) are 0.2267 for a depth of
250 nm, and 0.0142 at 788 nm, as marked on Fig. 1.

Fig. 1. Damage accumulation (left blue axis) and irradiated Ni concentration
(right red axis)  in NiFeCoCr as a  function of depth calculated by SRIM with
full-cascade mode (solid line) and Kinchin-Pease mode (K-P mode) (dash dot
line). The depth positions at 250 nm, 424 nm, and 788 nm are also marked
with dashed line separately (For interpretation of the references to color in this
figure legend, the reader is referred to the web version of this article).

3. Modeling details

Pure  Ni  crystal  and  NiFeCoCr  CSA  were  constructed  using  a
5 × 5 × 5 supercell. The transition metal elements of Cr, Fe, Co, and
Ni were randomly distributed in the fcc supercell of 500 atoms to create
the solid solution. The relaxation was performed for the CSAs using Vi-
enna Ab initio Simulation Package (VASP) [44]. The electronic conver-
gence criterion is set at 10−5 with an energy cutoff of 500 eV, and the
force convergence is at 10−3 eV/Å for ionic relaxation [45]. The VASP
also obtains the elastic tensor calculations based on the stress-strain re-
sponse scheme [46]. Calculated lattice parameter and bond length from
the fully relaxed structure is summarized in Table 2, suggesting no sig-
nificant lattice distortion.

The Orthogonalized Linear Combination of Atomic Orbital (OLCAO)
method [47], also based on the density functional theory (DFT), is effi-
cient for large complex systems due to the ability to evaluate all multi-
center  interaction  integrals.  It  obtains  the  electronic  structure  and
bonding analysis, and the use of atomic orbitals enables the evaluation
of the bond order (BO) value between a pair of atoms, partial charge
(PC) distribution, and the effective charge Q* and the associated charge
transfer, ΔQ = (Q0–Q*), which is the deviation of the Q* from the neu-
tral charge (Q0), based on Mulliken analysis scheme [48].

4. Results and discussion

Lattice distortions of Ni and NiFeCoCr have been evaluated both ex-
perimentally and computationally in CSAs [49–54]. For a fcc crystal,
there are twelve atoms as 1-NNs at a distance of 0.707 of lattice con-
stant (a), and six 2-NNs at a distance of the lattice spacing. Lattice dis-
tortion in CSAs can be determined from pair distribution function and
local lattice strain, defined as (a1st-aavg)/aavg, can be estimated based on
the difference between the lattice constant of the local (a1st) and aver-
age (aavg) structures [49,54]. Localized lattice distortion between NiFe-
CoCr and Ni was previously experimentally determined, as shown in
Fig. 2. Insignificant distortion was detected in NiFeCoCr [50], as com-
pared with pure Ni that represents a perfect fcc lattice. The experimen-
tally  determined  a1st  and  aavg  are  3.570  and  3.568  Å  for  NiFeCoCr,
[50,51] while the corresponding values for the reference Ni metal are
3.5237 Å and 3.5242 Å, respectively. The local lattice distortion can be
quantitatively compared as a function of the fitting range. The differ-
ences (a1st − aavg)/aavg for NiFeCoCr is 0.04%, and the overall little lat-
tice distortion thought is insignificant [50].

The  average  distances  of  first  nearest  neighbors  (1-NN),  second
nearest neighbors (2-NN) and third nearest neighbors (3-NN) suggested
from first-principles calculation are listed in Table 2. The lattice distor-
tions, defined as the relative difference (Δk-NN-CSA) between the CSA and
reference Ni, (k-NNCSA- k-NNNi)/k-NNNi × 100,  is  -0.44,  -0.46, and -
0.44, respectively. Comparison of the calculated and experimental data
of  local  lattice distortion in the 1-NN, 2-NN, and 3-NN regions is  in-
significant [45].

The charge transfer (ΔQ) for each atom is an important electronic
structural property, which is deviation from the valence electron counts
(VECs) of the element. The charge transfer arises from the random site
occupation of multiple 3d transition metals with different VEC on the
fcc lattice. It can be described by partial charge (PC) distribution and
the  effective  charge  Q*,  which  could  be  obtained  from  the  OLCAO
method. While VECs for Cr, Fe, Co and Ni are 6. 7, 9 and 10, their effec-
tive charge is different in a CSA environment, shown in Table 3 as 6.28,

Table 2
Fully relaxed structure of NiFeCoCr. The average distances of k-nearest neighbors (K-NN) are included. Parameters of fcc Ni are included for comparison.

Ni / CSA a (Å) b (Å) c (Å) Average (Å) α β γ Vol (Å3) 1-NN (Å) 2-NN (Å) 3-NN (Å)

Ni 17.563 17.563 17.563 17.563 90.000 90.000 90.000 5417.344 2.484 3.513 4.302
NiFeCoCr 17.512 17.450 17.491 17.484 89.966 90.040 90.028 5344.859 2.473 3.497 4.283
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Fig. 2. Experimentally determined lattice distortion in fcc NiFeCoCr,CSA, together with pure Ni as a reference. The values and error bars of Ni crystal represent ex-
perimental uncertainty of an undistorted fcc structure. Reproduced with permission from Ref. [9]. Copyright 2018 Acta Mater. Inc. Published by Elsevier Ltd.

Table 3
Comparison of effective charge (Q*) and partial charge (PC) with the valence
electron count for each atom in NiFeCoCr.

TM Cr Fe Co Ni

PC Q* PC Q* PC Q* PC Q*
NiFeCoCr −0.28 6.28 0.08 7.92 0.17 8.83 0.03 9.97
VEC 6 (3d54s [1]) 8 (3d64s [2]) 9 (3d74s [2]) 10 (3d84s [2])

7.92, 8.83 and 9.97, respectively. Such deviation from the nominal VEC
demonstrates that valence electrons will redistribute resulting from in-
teractions with  other  chemical  species  in  concentrated  solution,  and
such charge redistribution will affect their local structure and atomic
volume [9]. It is worth noting that any interpretation in CSAs or HEAs

using VEC for elements in their pure environment may be inadequate or
misleading [45].

In situ RBS/C spectra of <100> and <110> NiFeCoCr single crys-
tals irradiated at room temperature with 1.5 MeV Ni to fluence of 1, 3,
5, 15, 30, 80 × 1014 cm−2 were obtained using 3.5 MeV He beam and
shown in Fig. 3a and 3b, respectively. The 3.5 MeV He+ RBS/C spectra
were chosen as mainly study spectra due to the comparability with pre-
vious research results on Ni and other Ni based fcc SP-CSAs [15,31,32].
Also, the spectra acquired from random and pristine for both orienta-
tions are included to show the fully amorphous and damage-free levels
severally. Minimum channeling yield χmin is defined as the ratio of the
yield of aligned channel orientation to that of random orientation at
the channel number (∼20 channels) just behind the surface peak in the
spectrum of the pristine crystal. According to the random and pristine
spectra in Fig. 3a and b, the χmin for both orientations are less than 5%,

Fig. 3. RBS/C spectra probed by 3.5 MeV He+ along both (a) <100> and (b) <110> directions of NiFeCoCr CSA after irradiation with different ion fluences from 1
to 80 × 1014 cm−2, the random and virgin spectra are also labeled as reference; relative disorder profile vs depth obtained from the RBS/C data by using iterative
procedure along (c) <100> and (d) <110> orientations. The position at 424 nm (damage peak predicted by SRIM full cascade mode) is indicated as the red dashed
lines in (c) and (d), and the depth resolution is ∼ 10 nm, better in the near surface region and getting worse with the depth due to the increasing energy straggling of
the probing beam (For interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is referred to the web version of this article).
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which indicate that pristine specimens are high-quality single crystals.
It is important to note that the Ni-irradiated channeling spectra does
not show a clear damage peak and is characterized by an enhanced de-
channeling yield  that  increases with  the analyzing depth  (i.e.,  lower
channel numbers). This presumably reflects the formation of extended
defects (i.e., dislocation loops and stacking fault tetrahedra) [40] in the
crystal  structure  of  NiFeCoCr.  The  formation  of  extended  defects  in
NiFeCoCr  is  confirmed based  on  the  energy  dependent  analysis  (see
discussion below), which  is  consistent with previous post-irradiation
transmission electron microscopy analysis carried out on fcc CSAs (i.e.
3 MeV Au-irradiated NiFe and NiCo at room temperature) [58].

As mentioned in Section 2, the relative disorder profiles were ob-
tained from the RBS/C spectra using IP [39]. For clarity, only the fitting
lines of  the data points are  shown  in Fig. 3c and d  for <100> and
<110> NiFeCoCr, respectively. As shown in Fig. 3c, due to the dam-
age accumulation, the relative disorder at 424 nm along <100> direc-
tion increases initially with the increase of the ion fluence. When the
fluence  increases  to 30 × 1014 cm−2,  the relative disorder reaches a
maximum value and then decreases at depth of 424 nm when the flu-
ence  increases  up  to  80  ×  1014  cm−2.  Therefore,  a  saturation  level
around the fluence of 30 × 1014  cm−2 is evident. In addition, the ap-
parent peak position of the relative disorder shifts to a deeper depth af-
ter damage saturation. The apparent disorder peak migrates ∼ 100 nm
into  the  sample when Ni  fluence  increases  from 30 × 1014  cm−2  to
80 × 1014 cm−2. Also, it is clearly observed that the relative disorder of
<100> orientation is always higher than that of <110> orientation
at the same channel number (i.e. the same depth) with same irradiation
condition.

It is worth noting that microstructure analysis based on transmission
electron microscopy (TEM) examines inherently a small region, as com-
pared to ion beam analysis with a beam spot over 1 mm in diameter.
Aiming at achieving better statistics, ion channeling measurements con-
ducted  over  sample  areas  of  several  millimeters  in  diameter  should
have  better  overall  statistics  on  defect  analysis.  Works  to  date  have
mostly relied on traditional ion channeling analysis carried out along
only one crystallographic direction with single He energy [40], to quan-
tify damage accumulation and evolution processes as a function of ion
fluence (or dose) in ion-irradiated metals and alloys. Here, RBS/C in
conjunction with multiple analyzing beam energies along  two major
crystallographic orientations is applied to study the irradiation-induced
defect evolution in NiFeCoCr. With such approach, we successfully pro-
vide unique insight into defect structure evaluation otherwise unavail-
able  using  traditional RBS/C  (i.e.,  one He  energy). Results  from  ion
channeling measurements and modeling analysis will thus be discussed
in more detail below.

4.1. Dose and depth dependence of ion-induced disorder evolution

As discussed above for both orientations (Fig. 3c and d), relative dis-
orders increase initially, then reach saturation at the same fluence value
of 30 × 1014 cm−2 (8.52 dpa). After further Ni irradiation, the relative
disorder at 424 nm depth shows a slight decrease with the fluence of
80 × 1014  cm−2 (22.72 dpa). Both orientations present similar trend
with irradiation dose and the relative disorder along <100> direction
is always higher than <110> direction. There are two possible expla-
nations. On one hand, the average atomic spacing along the axial direc-
tion will affect the yield of the RBS/C spectrum, [55] which further af-
fects the determination of relative disorder along different axial direc-
tions. In NiFeCoCr, <100> direction in an fcc structure has relatively
narrower channels along the axial (due to higher planar density for the
(200) plane) than <110> direction with a lower planar density. Rela-
tively narrower  channels  could  cause  the  increase of  the  channeling
yield along <100> axis and further increase the relative disorder ana-
lyzed [39]. On the other hand, <110> atomic strings may shield some
of  the  defects  [32]  or  less  detectable  strain  due  to  loop  orientation
along this orientation [56] which may also cause less dechanneling.

Radiation-induced migration and accumulation of defects to deeper
depth, so-called as the “long-range” effect, has been observed in many
ion-irradiated materials,  including in fcc metals and alloys [58]. The
phenomenon  has  been  generally  attributed  to  the  high  mechanical
stress caused by the accumulation of irradiation damage [57–59]. In a
recent X-ray diffraction technique (XRD) study, [23] the result shows
that Ni irradiation in NiFeCoCr causes small defect clusters at low flu-
ence and produces high lattice strain. Ullah et al. [60] shows that point
defects and small clusters in fcc NiFe result in high strain. With further
damage accumulation at higher doses and the formation of larger ex-
tended defects, the strain is relaxed [60]. The fluence and dose depen-
dence of the relative disorder evolution at a depth of 424 nm (SRIM
predicted damage peak position by full cascade mode) along <100>
and <110> axes is plotted in Fig. 4a, and the depth of the apparent
disorder peaks identified using the IP approach [39] is shown in Fig. 4b.

The apparent peak disorder positions plotted in Fig. 4b are used to
study the damage migration and “long-range” effect in NiFeCoCr, and
compared with the phenomenon observed in other fcc CSAs by ion chal-
lenging [40] and TEM [58]. It shows in Fig. 4b that for both <100>
and  <110>  orientation  the  peak  disorder  depth  keeps  steady  at
around  400  nm  at  the  first  three  irradiation  fluences  (1,  3,
5 × 1014 cm−2), then start to shift to a deeper depth under higher flu-
ence (15 × 1014 cm−2). Further irradiation to 30 and 80 × 1014 cm−2

leads to further shift of the apparent damage peak.

Fig. 4. (a) Damage accumulation for 1.5 MeV Ni irradiated NiFeCoCr (at the depth of 424 nm) and Ni (at the depth of 385 nm) and (b) depth of apparent peak disor-
der in NiFeCoCr and Ni as a function of dose for both <100> and <110> orientations based on 3.5 MeV He+ RBS/C spectrum. For Ni and NiFeCoCr crystals be-
fore irradiation, the relative disorder is zero, the reference point. SRIM predicted damage peak position are also marked out in (b).
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4.2. Defect evolution (I): energy dependent at the damage peak (424 nm)

It is known that each type of ion irradiation produced defects has a
particular influence on the analyzing He+ beam with different energy
(i.e.,  direct  backscattering  or  enhanced  dechanneling  of  the  probing
beam), information of defects in materials can be extracted by analyz-
ing  the  RBS/C  spectra  collected  by  varying  He+  probe  energies
[32,55,61,62]. More specifically, the correlation between the disorder
and square root of the probing beam energy (E1/2) is the key indicator:
[32] (i) A linear relationship with positive slope means that the defect
type consists mainly of extended defects (dislocation loops or disloca-
tion lines, mainly attributed to the size of dislocations or the number of
interstitials involved); (ii) the linear relationship with a negative slope
indicate  that  the  observed  damage  structure  comprises  uncorrelated
displaced lattice atoms (for example, interstitials, vacancies or amor-
phous clusters); (iii) for discontinuous defects (such as stacking faults or
voids) in damaged materials, the disorder and square root of the energy
(E1/2) of the probe beam are uncorrelated with each other (slope equals
to 0). Therefore, to investigate the evolution of the defects under differ-
ent damage condition in NiFeCoCr, the energy dependent ion channel-
ing studies were conducted along both <100> and <110> orienta-
tions at 4 probing beam energies and 6 different irradiation fluences
from 1 to 80 × 1014 cm−2.

The disorder variation versus the E1/2 of the probe He+ at the SRIM
predicted  damage  peak  depth  (424  nm)  along  both  <100>  and
<110> orientations are shown in Fig. 5. In Fig. 5a and b, the fitting
lines  of  the  relative disorder  values  associated with  each  irradiation
condition show that the overall disorder and E1/2 dependence present a
positive correlation with different slope value under all analyzed irradi-
ation conditions. For both orientations, there are two different sets of
slope values: for lower irradiation fluences (1, 3, 5 × 1014  cm−2) the
slopes’ values are much smaller compared with the higher fluences (15,
30, 80 × 1014 cm−2) irradiation conditions.

To get a clearer trend of the slope variation, the slope values as a
function of fluence were plotted in Fig. 5c. It shows that, with the rela-
tively low irradiation fluence 1, 3 and 5 × 1014 cm−2, the slope values
for both orientations are rather constant with a relative low level (lower
than  0.05).  However,  when  the  fluence  accumulated  from
5 × 1014 cm−2 to 15 × 1014 cm−2, the slopes come up to around 0.1 for
both directions and then keep increasing with the increase of the irradi-
ation fluence. Based on the energy dependent theory [55,62], the re-
sults show that, at the beginning of the damage accumulation (lower ir-
radiation  fluence  region),  the  defects  at  424  nm  consists  of  mainly
small defect clusters (combination of several types of defects, such as
point defects, defect clusters or small dislocations). Under these low flu-
ence irradiation conditions, the small extended defects may be one of
the most  important configurations but not significant since the slope
values are positive but relatively small. When the  fluence reaches  to

15 × 1014 cm−2, the slopes increase dramatically along both directions,
which indicates that the extended defects become dominant and lead to
increased  dechanneled  probing  He+  beam.  There  are  two  reasons
which may cause such slope change: on the one hand, additional Ni ir-
radiation cause more local damage and more small clusters are created,
which also  include more extended defects  formation  in damaged  re-
gion; on the other hand, more localized damage accumulation will in-
troduce more lattice strain/distortion which triggers the growth of ex-
tended defects (dislocation lines or large loops, or both) [32,63]. For
both  orientations,  the  slope  values  increase  at  the  fluence  of
15 × 1014 cm−2, which means there is no significant difference in irra-
diation damage induced extended defect formation, configurations or
shadowing effects on <100> and <110> direction. Dislocation loop
configurations (i.e., perfect and faulted loops) and orientations in irra-
diated fcc CSAs are characterized and discussed [56].

On-zone  scanning  transmission  electron  microscopy  (STEM)  via
both bright-field (BF) and annular dark field (ADF), for effective and
convenient  dislocation  loop  imaging  characterization  based  on  pro-
jected  morphology,  [56,64]  is  extended  from  irradiated  bcc  ferritic
based  alloys  [65]  to  irradiated  fcc  materials  [56,66].  This  on-zone
STEM methodology [56] applied to irradiated fcc materials has been
validated by comparing with several traditional techniques, including
two-beam condition imaging in both conventional TEM (CTEM) [56]
and STEM [66] modes, as well as rel-rod dark-field imaging in CTEM
mode. [56] All perfect and faulted loops of types a/2<110>{110} and
a/3<111>{111} in an ion irradiated Ni40Fe40Cr20 CSA were simulta-
neously imaged, and their types, configurations and populations were
characterized with high accuracy, [56] TEM characterization on some
Ni-based SP-CSAs [66] also reveals that, with increasing irradiation flu-
ence, some faulted loops are expected to transform into perfect loops,
and the fraction of faulted loops decreases as perfect loops increase. The
study of dislocation loops along [001], [011] and [111] zones [56] also
confirms  the  effectiveness  of  the  ion  channeling  investigation  along
<100> and <110> orientations in this work.

Based on the energy dependent analysis  (Fig. 5c) and discussions
above, the relative disorder (Fig. 4a) and the apparent peak damage po-
sition (Fig. 4b), one can reach some conclusions regarding damage ac-
cumulation and defects evolution in NiFeCoCr under 1.5 MeV Ni irradi-
ation. Based on the data at depth of 424 nm, at the beginning of the ir-
radiation with low irradiation fluence of 1, 3, 5 × 1014 cm−2, the ener-
getic Ni ions only cause scattered defects, including small extended de-
fect  clusters  resulting  directly  from  displacement  cascades  [9].  This
proposition is confirmed by atomistic simulations and earlier irradia-
tion experiments [23,67]. Small extended defect clusters may contain
interstitial atoms ranging from a few to a few tens of atoms that are re-
vealed by molecular dynamics (MD) simulations [23,67] and up to a
few nm in size observed under TEM [67]. The work further shows that,
in  irradiated  fcc Ni, NiFe, and Ni0.8Cr0.2,  irradiation-induced  intersti-

Fig. 5. Relative disorder along (a) <100> and (b) <110> versus the square root energy of the analyzing He ion at the depth of 424 nm in irradiated NiFeCoCr with
fluence from 1 to 80 × 1014 cm−2. The solid and dash dot lines are linear fits. (c) The slope value of the energy dependence at 424 nm versus the Ni irradiated flu-
ences from 1 to 80 × 1014 cm−2 for both <100> and <110> directions. The dashed lines are fitted with logistic function to guide the eyes.
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tials form dislocation loops that are of a/3<111>{111}-type. While
the loops are formed in all the three crystals, the kinetics of formation
revealed by molecular dynamics simulation is considerably slower in
NiFe and Ni0.8Cr0.2 than that in pure Ni, leading to smaller cluster sizes
in the alloys compared to pure Ni. As for the current study in irradiated
NiFeCoCr with pure Ni as a reference, similar arguments should hold.
Under this condition, the scattered defects are far from each other so
that little interaction between them, and the lattice distortions/strains
accumulate but not high enough to trigger the growth of small defect
clusters. This interpretation is supported by an earlier study in irradi-
ated Ni, NiFe and NiFeCoCr under Ni irradiation at room temperature
[23]. The integrated XRD technique and MD simulations show that the
elastic strain can quantified in irradiated Ni and the SP-CSAs. As the
change in the lattice parameter is related to the relaxation volume of
the defects at the origin of the elastic strain, the strain can be treated as
a sensor to monitor the defect evolution under irradiation [23]. Dam-
age evolution is investigated as a function of increasing ion fluence via
elastic strain developed in the irradiated crystals, and the results indi-
cate that the size and density of interstitial-type defect clusters, primar-
ily detected by changes in elastic strain level, increase with the ion flu-
ence. The increasing net positive elastic strain identified in NiFe and in
NiFeCoCr with ion fluence up to 1 × 1014 cm−2 implies that contribu-
tions from both vacancy and interstitial type defects do not cancel out,
and strain from interstitial dislocation loops is more noticeable. Smaller
defect clusters are formed in the two CSAs and result in an increase in
the net elastic strain, which increases with ion fluence due to the in-
creasing density of defect clusters. They further point out that the strain
level is expected to reduce/relax at high ion fluence as the defect con-
centration saturates and defects or clusters start to interact and evolve.
These previous results support what is detected from in situ RBS mea-
surements  in  the  current  study.  With  further  irradiation  to
∼15 × 1014 cm−2, accumulated defects clusters increase in density and
start to overlap. Moreover, the radiation-induced lattice strain reaches
to a threshold that lattice distortions/strains are high enough to trigger
the  evolution  of  the  small  defect  clusters.  Radiation-induced  lattice
strains may be interpreted differently as the strain measurements and
determination depend on defect type, size and number, as well as the
length scale (e.g., at a single defect or statistically over a large sample
volume). Earlier work reveals that in ion-irradiated metals, dislocation
loops produced from ion irradiation may have different strain field, and
high local density of the nano-scale loops will drive spatial ordering of
these loops [68]. The existence of dense loops implies that the average
distance between defect clusters  is small, and the loop ordering may
spontaneously result from the combined action of angular-dependent
elastic interaction between the loops and stochastic Brownian motion
(diffusion) of loops. Similar to elastic strain detected by XRD, ion chan-
neling technique is sensitive to lattice imperfection or small defect clus-

ters (e.g., direct backscattering by interstitials or greater dechanneling
ions due to changes of atomic potential resulting from the existence of
vacancies) over a relatively larger volume. Rather than strain field asso-
ciated with individual defect types or dislocation loops [68], damage
evolution detected via in situ RBS over a larger volume, such as at the
length scale of tens of nm, provides information on a statistical response
of defect evolution. Nevertheless, based on a recent study using binary
collision approximation simulating RBS/C spectra from MD atom coor-
dinates of irradiated cells, [69] the defect evolution monitored by RBS/
C is mainly attributed to the size of dislocations and the number of in-
terstitials involved. Though the formed extended defects could release
some certain  lattice distortions/strains,  the overall  lattice distortion/
strains are still increasing which cause the relative disorder increasing
till 30 × 1014 cm−2 for both <100> and <110> orientations. With
the continuous increase of the damage induced by Ni irradiation, the
lattice  distortions/strains  increase,  and  larger  extended  defects  are
formed.  When  a  disorder  saturation  stage  is  achieved  (more  than
30 × 1014  cm−2),  complex dislocation networks  are  formed  [13,63]
and a release of accumulated lattice distortions/strains takes place. As a
result, the energy dependent slope keeps increasing and the relative dis-
order decreases, as the observation under 80 × 1014 cm−2 irradiation
(Figs. 4a and 5c).

4.3. Defect evolution (II): energy dependent at 250 nm and 788 nm

The “long-range” effect  suggests  that dislocation  loops would mi-
grate both towards the surface and deeper into samples if mechanical
stress is large enough for enhancing dislocation motion [27]. To study
the defect evolution and identify possible anisotropic damage behavior
at both shallower and deeper depths, a depth closer to the surface at
250 nm was chosen to represent the position between the surface (with
an ∼80% dpa compared with the most damaged position at 424 nm). A
deeper depth at 788 nm (∼5% dose ratio comparing with the dose at
424 nm) was chosen as a representative of defect activities near the end
of ion range (see Fig. 1). The energy dependent analysis was applied for
both two depths with two orientations, the slope of disorder variation
versus the E1/2 of the probe He+ as a function of Ni fluence were plotted
in Fig. 6a and b for the depth of 250 nm and 788 nm, respectively.

As shown in Fig. 6a, the slope change at 250 nm has a similar trend
with  the  one  at  424  nm.  At  first  3  lower  fluences  (1,  3,  and
5 × 1014 cm−2), the slopes keep nearly constant at a relatively small
positive value, indicating the presence of mainly small defect clusters.
When the fluence reaches to 15 × 1014 cm−2, the slopes show a clear
increase on both directions,  suggesting  that  the extended defects be-
come more dominant with such irradiation conditions at this depth.

Inspection of the results at the depth at 788 nm, Fig. 6b, the slope
changes between <100> and <110> direction is different from the

Fig. 6. The slope value of the energy dependence at the depth of (a) 250 nm and (b) 788 nm versus the Ni irradiated fluences from 1 to 80 × 1014 cm−2 for both
<100> and <110> directions in NiFeCoCr CSA. The dashed lines are fitted with logistic function to guide the eyes.
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dependence at 250 nm and 424 nm. For 〈<110> orientation, similar
as the trend at both 424 and 250 nm depth, the slope value shows in-
crease with a fluence of 15 × 1014 cm−2. However, for <100> orien-
tation,  such  increase  does  not  start  or  become  obvious  until
30  ×  1014  cm−2,  indicating  that,  at  788  nm  with  a  fluence  of
15 × 1014  cm−2  along <100> direction,  the  extended defects may
dechannel  less  probing  He  ions  than  those  along  <110>  direction.
What should be noticed is that the damage dose is 1.14 dpa at 788 nm
for fluence of 80 × 1014 cm−2, which is lower than the dose at 424 nm
with a fluence of 5 × 1014 cm−2 (1.42 dpa). According to the discussion
in Section 4.2, at 424 nm with the fluence of 5 × 1014 cm−2, large ex-
tended defects are not the dominant defect-type. The extended defects
detected  at  788  nm  with  higher  irradiation  fluences  are,  thus,  high
likely  formed  due  to  the  “long-range”  effect.  For  an  fcc  system,  the
Burgers vector of the lowest energy dislocation is ½<110>, which is
easier to be formed due to large lattice distortions/strains. The delay of
the  slope  increasing  along  <100>  compared  with  the  one  along
<110> can be explained that He+ passing along <110> axis will di-
rectly interact with the dislocation formed by the early stage of “long-
range” effect. It indicates that at 788 nm the extended defects caused by
“long-range”  effect  may  have  preference  along  different  crystallo-
graphic orientations and be viewed differently by TEM and discussed
elsewhere [56].

4.4. Comparison of radiation-response in Ni and NiFeCoCr

Velisa  et  al.  studied  the  irradiation-induced  damage  evolution  in
single crystal fcc Ni [32]. For comparison, relative disorder at the peak
depth (385 nm predicted by SRIM full cascade mode) and the depth of
the apparent peak disorder are also plotted  in Fig. 4a and b, respec-
tively. The irradiation fluences and doses with 1.5 MeV Ni ions in pure
Ni and NiFeCoCr are listed in Table 1 for reader's convenience. From
Fig. 4a, under 1.5 MeV Ni irradiation, the damage accumulated in Ni
along both <100> and <110> orientation shows similar trend with
NiFeCoCr but clearly evolves more rapidly with increasing dose than
that in NiFeCoCr. The damage in pure Ni reaches saturation at 0.97 dpa
(at fluence of 3 × 1014 Ni cm−2) with a relative disorder of 0.24 for
<100> orientation and 0.15  for <110> orientation. For NiFeCoCr
CSA, the damage saturation dose is 8.52 dpa (30 × 1014 cm−2) with rel-
ative disorder at 0.32 for 〈<100> orientation and 0.21 for <110>
orientation.  The  comparison  suggests  that  chemically  complex NiFe-
CoCr  has  intrinsically  higher  mechanical  strength  that  tolerant  the
higher  lattice  distortions/strains  and  can  more  effectively  suppress
damage accumulation. The modeling work in Tables 2 and 3 shows that
intrinsic  lattice distortion  is  insignificant  in NiFeCoCr, which  is  sup-

ported with x-ray diffraction results shown in Fig. 2, but difference in
VECs is noteworthy as these transition metals are neighbors in period 4
in the periodic table. The improved mechanical strength and delay of
damage  accumulation  should  be  mainly  attributed  to  the  relatively
large  difference  in  VECs.  The  noticeable  partial  charge  distribution
(Table 3) among the neighboring atoms in fcc lattice leads to a percepti-
ble electronic deformation ability, which can significantly modify de-
fect energetics, as discussed in a recent review [9], and result in better
radiation resistance.

In Fig. 4b, the apparent damage peak position in pure Ni  is shal-
lower than that in NiFeCoCr at very early damage status. With the in-
creasing of the damage dose, the damage peak shift appears at lower
damage dose (0.97 dpa, 3 × 1014 cm−2) for pure Ni than the dose (4.26
dpa, 15 × 1014 cm−2) for NiFeCoCr. The damage peak locates much
deeper in pure Ni than in NiFeCoCr under higher damage dose condi-
tions. It reveals that the “long-range” effect starts with lower dose in Ni
than in NiFeCoCr and affects larger area under the same damage dose,
which  further proves  that  the NiFeCoCr alloy has higher mechanical
strength than pure Ni and could suppress the “long-range” effect under
same damage condition. In other words, small defect clusters are more
mobile [9] in Ni than in NiFeCoCr and thus, the formation of larger de-
fects is expected in Ni.[9,74]

Vacancy-type defects in Ni and NiFeCoCr under irradiation are stud-
ied using positron annihilation spectroscopy (PAS) [70]. The positron
annihilation parameters S and W are shown in Fig. 7 as a function of the
irradiation dose ranging from 0.01 to 1 dpa. While sensitive to vacancy-
type defects, positrons are also sensitive to the chemical identities of
atoms surrounding the vacancies [9,70,71]. The pristine Ni and NiFe-
CoCr crystals before irradiation are marked in the figure as the refer-
ence points that have the lowest S and the highest W values, reflecting
the longest effective positron diffusion length and the shortest positron
lifetime, respectively. Compared with these reference points in Fig. 7,
PAS signals from the irradiated samples appear into two groups, near
the middle of the plot for Ni and towards the bottom right part of the
plot for the CSA. Increasingly, a different dose dependence is observed
from irradiated Ni and NiFeCoCr. The CSA clearly shows a dose depen-
dence that the value of the S parameter decreases but the value of W in-
crease with increasing dose. In other words, the S-W data sets move to-
wards upper left corner of the plot. Little dose dependence is observed
for  irradiated Ni,  suggesting  that  the vacancy-type defect production
and evolution are saturated in Ni already at the lowest doses. In chemi-
cally complex NiFeCoCr, the clear dose dependence is due to the radia-
tion-induced change of the local chemical environment, suggesting that
segregation may occur  at  the  atomic  scale  already  in  the  very  early
stages of radiation damage accumulation [70].

Fig. 7. Comparison of (S, W) parameters for pure Ni and NiFeCoCr CSA, both the pristine samples (upper left corner) and the irradiated samples with increasing radi-
ation dose.
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Through energy dependent  analysis,  the  study on Ni  also  reveals
that, at high fluence irradiation stage (100 × 1014 cm−2 in their case),
the dependence of the relative disorder as a function of E1/2 along both
<100> and <110> directions have a  linear  relation with positive
slope, indicating that extended defects are dominant under such condi-
tions. However, at lower fluence irradiation (1 × 1014 cm−2), the type
of defects is different. On one hand, along <110> direction the disor-
der on E1/2 has a linear relation with positive slope at the damage peak
position with the dose of 1 × 1014 cm−2, which is similar as the results
in NiFeCoCr. On the other hand, a linear relation with negative slope
was  observed  along  <100>  orientation,  suggesting  that  more  dis-
placed atoms (interstitials or vacancies) are encountered along this di-
rection. Such different types of defects are also reported by Sellami et
al. from XRD analysis in Ni and NiFeCoCr alloy under low fluence Ni ir-
radiation (1 × 1014 cm−2) [23], where this technique presents a rele-
vant sensitivity to detect small defect clusters produced at low fluences.
According to their analysis, a wide defect spectrum may exist in irradi-
ated Ni which leads to a net zero strain, however, a net positive elastic
strain  observed  for  NiFeCoCr  implies  that  the  interstitial  dislocation
loops  seem  to  dominate  [23].  One  possible  explanation  for  this  evi-
dence is that, compared with Ni, chemical complexity in NiFeCoCr CSA
could modify point defect energetics [9,72,73]and sluggish defect and
cluster  migration.[9,74,75].  As  a  result,  more  defects,  especially  the
small  interstitials  or  interstitials  cluster,  will  be  trapped  locally  and
form small extended defect clusters in NiFeCoCr. In a Ni crystal with lit-
tle or none chemical disorder on an ideal fcc lattice, small defect clus-
ters are more mobile [9,13] and the interstitial-vacancy recombination
rate is lower than NiFeCoCr which leads to different defects spectrum.
Zhao et al. reported positive and negative stacking fault energy (SFE)
for Ni and NiFeCoCr, respectively [76]. It is expected that positive SFE
values to assist/favor clustering, while negative SFE values presumably
show a tendency towards ordering.

Influence of injected interstitials has been reported in conventional
alloys [77–80] and SP-CSAs [81]. Energetic  ions  lose energy to elec-
trons in the matrix, initiating athermal/inelastic processes, and to nu-
clei, resulting in displacement damages via collision cascades; [11] and
come to rest at the end of the ion range as interstitial atoms. Injected in-
terstitials  may  result  in  suppression  of  void  swelling  and  drastically
modify the precipitation behavior, [80] all depend sensitively to ele-
vated temperature and dose rate. Influence of injected Ni interstitials on
void swelling were investigated in Ni and three SP-CSAs (NiCo, NiFe
and NiFeCoCr) under 3 MeV Ni irradiation at 500 °C [81]. Cross sec-
tional TEM characterization of the void formation and void denuded
zones suggests that the suppression effect from injected interstitials is
most pronounced in Ni and NiCo. The relatively less influence observed
in NiFe and NiFeCoCr is attributed to the 3-dimentional sluggish inter-
stitial movement, which is different in nearly 1-dimentional movement
in Ni and NiCo [9,13,81].  In an  irradiated material,  the  injected  ion
concentration varies with depth. Under the current irradiation condi-
tion, the injected Ni will peak at ∼550 nm, as shown in Fig. 1. For the
highest fluence, the injected Ni concentration is approaching 0.3 at% at
the peak. While the concentration of injected interstitials is noticeable,
the effect is expected to be negligible as irradiations were conducted at
room temperature.

4.5. Comparison with other materials that are difficult to be amorphized

Single crystals as Ni and NiFeCoCr are difficult to be amorphized,
similarities in radiation responses are also observed in some radiation-
resistant oxides. Damage evolution in YSZ [82]and MgO [83] is studied
by combining XRD and RBS/C analysis. According to the analysis, both
YSZ  and  MgO  follow  a  three  step  Multi-Step  Damage  Accumulation
(MSDA) model described by Jagielski  and Thomé  [84] Point defects
and small defect clusters, which induce a low disorder level in RBS/C
but a significant strain level, are likely formed during the first step. The

sharp increase in the damage yield occurring during Step 2 corresponds
to the formation of dislocation loops, which progressively merge into a
dense network of dislocations that further induces a plastic relaxation
of the elastic strain. The surprising decrease of the disorder level during
Step 3 may be attributed to the reorganization of the tangled and disor-
dered dislocations into a network of long dislocations acting as defect
sinks where small defects are trapped and therefore inducing the forma-
tion of slightly damaged regions [85]. Similar trend of damage evolu-
tion has also been recently observed in UO2 [86]. Both experimental
and modeling work have demonstrated that the final status of the radia-
tion-resistant oxides (e.g., YSZ (Fm3m) [63,83] and MgO (Fm3m) [83])
and  many  metal  alloys  (e.g.,  Cu,  Ni,  and  Ni-based  SP-CSAs
[24,27,29,31,32]) is associated with dislocation network formation. On
the other hand,  the radiation-sensitivity ceramics  (e.g., SiC [87] and
LiNbO3 [88,89]) usually form point defects or amorphous defect clus-
ters  instead  of  dislocations.  Damage  overlapping  in  such  radiation-
sensitive materials  could not  transform defect  clusters  into  extended
dislocation loops or dislocation lines. As a result, the disorder or small
defects will growth  in  the damage area upon  further  irradiation and
eventually form an amorphous layer.

Similar to the case of radiation-resistant oxides, MSDA analysis was
performed  to  reveal  damage  kinetics  for  ion-irradiated  Ni-based  SP-
CSAs (i.e., Ni, NiFe and NiFeCoCr) at 16 and 300 K [15,28,30]. In the
case of elemental Ni, single step accumulation kinetics is observed and
may be interpreted by a simple Gibbons model. In the case of NiFe and
NiFeCoCr alloys irradiated at 300 K, the analysis of the damage build-
up is well interpreted with a two-step damage accumulation kinetics as-
suming that the sharp increase in the damage yield occurring during
Step 2 corresponds to the transition of dumbbells to dislocation loops or
small loops, and then to large loops. In this study, in the second step,
the  disorder  increases  with  irradiation  fluence  until  the  disorder
reaches a maximum value; after this maximum, the disorder starts to
decrease (determined from the ion channeling perspective) which can
be related to the presence of complex dislocation networks. Previous
experimental  and  modeling  works  in  NiFeCoCr  [13,17,19,24]  have
demonstrated that, under high fluence irradiation, small defect clusters
or dislocation loops evolve to complex dislocation networks. This,  in
turn, will  release  the  accumulated  irradiation-induced  strain  and  re-
duce the overall relative disorder measured by RBS/C. Finally, it is im-
portant to emphasize that the analysis of the energy-dependent RBS/C
characterization  along  different  crystallographic  orientations  carried
out in this work provide strong support to previous interpretations of
disordering  kinetics  in  ion-irradiated  NiFeCoCr,  that  were  based  on
merely  phenomenological  descriptions  of  RBS/C  data  (e.g.,  MSDA
model).

Advancing material sciences demands integration of experimental
measurements with computational modeling whenever possible. With
the  increased  interplay between experimental and computational ap-
proaches at multiple length scales, better understanding may be achiev-
able. The integrated modeling effort based on ab initio calculations and
the  experimental  approaches,  including  ion  irradiation,  ion  beam
analysis, microscopy and spectroscopy techniques, establishes a power-
ful path forward to understanding the role of chemical disorder on radi-
ation-induced defect production and damage evolution, and to obtain a
more complete quantitative description.

5. Conclusion

Building upon on relevant TEM and XRD results in literature, we in-
vestigate the role of chemical disorder on radiation-induced defect pro-
duction and damage evolution by comparing Ni with NiFeCoCr using in
situ RBS channeling technique, positron annihilation spectroscopy and
large  supercell  ab  initio  calculations.  Defect  accumulation  and  struc-
tural evolution induced by 1.5 MeV Ni irradiation in NiFeCoCr along
both  <100>  and  <110>  crystallographic  orientations  have  been
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studied using in situ ion channeling method. Three regions have been
clearly  identified.  At  the  beginning  of  the  irradiation  (up  to
5 × 1014 cm−2 1.42 dpa), only several localized small defect clusters
are generated. When the irradiation damage reaches a certain critical
level (15 × 1014 cm−2 or ∼ 4.26 dpa), the irradiation-induced damage
and lattice strains are high enough to trigger the evolution of small de-
fect clusters to form extended defects. With the increase of damage in-
duced by further Ni irradiation (higher than 30 × 1014 cm−2 or ∼ 8.52
dpa), entangled dislocation networks are formed that releases the accu-
mulated lattice strains. As a result, the energy dependent slope keeps in-
creasing and the relative disorder decreases. According to the energy
dependent  analysis  at  788  nm  along  different  orientations,  the  mi-
grated extended defects caused by “long-range” effect may have prefer-
ence at  the early  stage, which has not been hitherto  reported  in  ion
channeling studies performed on irradiated NiFeCoCr. In comparison
with Ni, the integrated experimental and modeling effort calls attention
to chemical disorder by associating the relatively large charge redistrib-
ution and insignificant lattice distortion with the notable suppressed or
delayed damage evolution in NiFeCoCr.

This  study  focused  on  a  typical  fcc  structure  quaternary  SP-CSA,
NiFeCoCr, reveals the role of chemical disorder on damage accumula-
tion and defects evolution, and provide important information for sup-
porting Ni-based SP-CSAs and HEAs as strong candidates in future tech-
nological applications designed to keep stable structural properties and
enhanced tolerance in harsh environments.
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