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摘要    在 Al 基非晶合金中, Al-Ni 系的非晶形成能力(GFA)相比其他系列较佳, 但是目前对

Al-Ni 二元合金系的原子排列、玻璃转变和堆垛密度与成分之间的内在联系, 至今还未形成系统

的认识. 本文利用第一性原理分子动力学(AIMD)模拟方法对 AlxNi100-x(x=80, 83, 85, 86, 87, 90)

二元非晶合金的原子堆垛结构和密度进行了研究. 双体分布函数和 Voronoi 多面体分析表明, 

在该非晶合金系中存在明显的拓扑和化学短程有序, 拓扑短程序主要是由以 Al 原子为中心的

类似二十面体结构和以 Ni 原子为中心的三棱体覆盖三个半八面体(TTP)结构组成. 在该合金系

非晶中 Al 与 Ni 原子间存在强烈的化学交互作用, Al-Ni 原子对键长小于原子半径和, 化学有序

随着 Ni 含量的增加呈现增加的趋势. AIMD 计算结果表明, 当 x=85 时, 合金的堆垛密度出现了

峰值, 偏离了直线规律. 综合结构特征和密度特征, 从理论上推断, 当 Al 含量为 84%~86%时, 合

金的非晶形成能力较好, 可以推广至多元合金体系.  
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Al 基非晶合金以其高强度、低密度、良好的耐

蚀性与耐磨性等优异性能, 一度成为材料工作者的

研究热点 . 20 世纪  80 年代 , 人们就在  Al-EM(early 

transition metal)-LM(late transition metal)[1], Al-Re(rare 
earth metal)-LM[2], Al-TM-Re[3]等合金系中得到了具

有良好韧性和抗蚀性等优异性能的金属玻璃, 但由

于该系合金非晶形成能力(GFA)不佳, 得到的仅为条

带状或粉末状样品, 极大的限制了其应用. 为提高其

GFA, 人们分别从热力学判据[4]、动力学参数[5]、原

子尺寸错配[6]、化学作用[7]、原子结构[8]等几个方面

展开了广泛研究. 其中, 研究合金原子结构在过冷液

态以及非晶态的特点及演变规律, 对理解合金的玻

璃形成本质和形成机制, 以及高 GFA 合金的成分设

计有重要意义.  

人们采用 X 射线衍射、中子衍射等方法已经对

Al-Mn[9], Al-Fe, Al-Fe-Ce[10, 11], Al-Y, Al-Y-Ni[12]和

Al-Ni[13, 14]等合金系的液态和非晶态结构特征进行了

研究, 这些实验研究给出了一些有关结构的信息, 但

这些数据往往反映的是统计平均的结果, 有关局域

有序结构的信息则需要借助于合理的理论结构模型. 

近年来, 采用第一性原理分子动力学(AIMD)模拟和

反蒙特卡罗(RMC)模拟方法研究液态和非晶合金的
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结构越来越受到人们的重视. Jakse和  Li 等利用AIMD

和 RMC 计算了 Al80Mn20 的结构特征, 发现了以 Mn

原子为中心的五次对称特征[15, 16]. Li等采用经典分子

动力学和从头计算分子动力学的方法对Al-Fe合金系

进行了系统的研究[17, 18], 发现 EM 过渡元素与 Al 和

Fe 原子之间的键合对于非晶形成能力有重大影响. 

鉴于 Al-Ni 系的非晶形成能力相比其它系列较佳[19, 20], 

人们对 Al80Ni20
[15, 21, 22], Al-Ni-Y[23]和 Al89La6Ni5

[24, 25]

等合金系中的短程序结构特征进行了计算和模拟 . 

但是, 对于 Al-Ni 二元合金系的原子排列结构、玻璃

转变过程及其与成分之间的内在联系, 至今还未形成

统一的认识. 更为重要的是, 无论是早期的硬球无规

密堆排列模型[26], 还是 Miracle[27]和 Sheng[28]等提出

的密堆团簇堆积模型和准等同团簇堆垛模型, 无一

不是与非晶合金原子的紧密排列有关, 但是这些模

型在建立时并没有给出定量的理论和实验数据. 最

近 Li 等[29]通过对 Cu-Zr 二元合金的膨胀系数测量, 

发现 Cu-Zr 在高非晶形成能力的成分区间, 合金的密

度都出现了异常增大. 由此可见, 研究非晶密度随成

分的变化规律, 对于理解玻璃形成能力是很有意义

的. 为此, 本文以 AlxNi100-x(x=80, 83, 85, 86, 87, 90)

二元合金为研究对象, 采用第一性原理分子动力学

方法系统研究液固转变、非晶态的原子结构和堆垛

密度随成分的变化规律, 试图找出三者之间的关联

性, 为制备高玻璃形成能力的 Al 基非晶合金提供理

论依据.  

1  计算方法 

从头计算分子动力学方法是基于密度泛函理论

(DFT)的分子动力学计算方法, 由 Car 和 Parrinello 在

1985 年提出[30], 这种方法弥补了经典分子动力学模

拟需要知道原子间正确的相互作用势的缺陷. 本文

AIMD 计算在 VASP 软件包[31, 32]上进行, 模拟的初始

构型为包含 200 个原子的立方超元胞, 对于所选取的

6 种成分合金, Al, Ni 原子各自按其化学计量比在超

元胞内随机分布. 元胞的初始密度根据成分比例通

过平均原子质量/平均原子体积得到, 不同温度平台

下的元胞体积通过“零外压法”来获得, 所谓的“零外

压法”是指保持元胞内原子的相对位置不变, 而调整

元胞的大小, 直至外压接近 0 为止. 采用投影扩充波

(PAW)赝势[33, 34]来描述离子实对价电子的库仑作用, 

采用共轭梯度近似(GGA)[35]描述电子之间的交换关

联作用. 采用正则系综, Nose 算法[36]进行温度调控, 

Verlet 算法[37]求解粒子的运动方程, 粒子运动的时间

步长为 5 fs.  

模拟中采用的冷却路线如图 1所示, 首先让体系

在 2000 K 的高温下运行 3000 离子步, 以获得与初始

构型无关的充分平衡的液态构型. 然后在 1.3TL(TL 是

热力学平衡相图上的相应成分的液相线温度, 见表 1)

下运行 3000离子步, 以获得此温度下的平衡构型和动

力学性质. 再以 5×1013 K/s 的冷速冷却至室温 300 K, 

并在室温下运行 1000 离子步, 以获得最终的非晶态

构型.  

2  双体分布函数 

双体分布函数(PCF)与 X 射线或中子衍射所得到

的结构因子互为傅立叶变换, 是研究液态和非晶体 

 

 

图 1  AlxNi100-x合金 AIMD 模拟中所采用的冷却方案 

表 1  模拟中所使用的液相线温度 TL 以及超元胞的初始密度

Alloys Al80Ni20 Al83Ni17 Al85Ni15 Al86Ni14 Al87Ni13 Al90Ni10 

TL (K) 1253 1176 1125 1116 1109 1078 

1.3TL (K) 1629 1529 1463 1451 1442 1401 

(Å3) 0.06464 0.06394 0.06348 0.06326 0.06303 0.06236 
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系的一种重要结构参数. 其定义为[38] 
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其中 L为模拟立方盒子的边长; Ni和 Nj分别为 i原子、

j 原子的个数; nij 指以 i 原子为中心, 在半径 r 到 r+r

的球壳范围内 j 原子的个数. gij(r)的物理意义是以 i

原子为中心, 在半径 r 到 r+r 的球壳范围内发现 j 原

子的概率, 对一个 n元体系, 将存在 n(n＋1)/2个不同

的偏双体分布函数, 它的全双体分布函数是所有偏

双体分布函数的权重和[39], 即 
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其中  22( ) ( ) ,i if Q c f Q   i=1, 2, 3, ···, n; ci 和 cj 分

别为元素 i和 j的原子百分比浓度; fi(Q)和 fj(Q)分别为

i 和 j 原子的散射因子. 结构因子与双体分布函数互

为傅立叶变换, 其由 g(r)表示为[38] 
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约化径向分布函数 G(r)[40]可表示为 

 2
0( ) 4π ( )( ( ) 1),G r r r g r   (4)  

其中0 (r)为平均原子数密度.  

图 2给出了 Al80Ni20二元合金液态(1330 K)的 S(Q)

及  G(r)与实验值的对比曲线 , 从图  2 中可以看出 , 

AIMD模拟所得到的Al80Ni20二元合金在 1330 K时的

S(Q)和 G(r)曲线与实验曲线[41]符合很好, AIMD 计算

模拟得到 S(Q)及 G(r)曲线的第一峰和第二峰的位置

与实验结果对应的非常好, 只是在各个峰高度上有

所差别. 但这不影响模拟结果的正确性, 因为实验中

散射强度要受到多种因素的限制, 不仅受到了散射

因子的影响, 样品的尺寸等因素也是很重要的.  

6 种成分的 Al-Ni 合金液态与非晶态的 PCF 曲线

如图 3 所示. 各成分的 Al-Ni 合金的偏 PCF 曲线具有

一些共同特点, 非晶态的 PCF 曲线第一峰的强度高

于相应的液态, 且非晶态的第一峰位置均位于相应

液态位置的右侧, 表明非晶态结构第一壳层内的短

程有序度和平均配位数要高于相应的液态; 第二峰

的强度和位置相比于液态没有大的变化, 但大部分

非晶态第二峰出现了明显的劈裂, 表明液态转变为

非晶态后, 第二壳层内的有序度也在增加, 体现了非

晶态的短程有序特征.  

由 gAl-Al(r)可以发现, 各个成分曲线的第二峰均

出现了不同程度的劈裂, 表明在以 Al 原子为中心的

球壳内 Al 原子并不是呈现随机分布的, 而是呈现出

明显的短程有序特征. 随着 Al 含量的增加, 劈裂形

成的右侧小峰的强度呈现增加的趋势. 可以看到, 当

Al 含量为 86%, 87%, 90%时, 劈裂形成的两个小峰的

强度基本持平. 而相比于 gAl-Al(r)而言, gAl-Ni(r)曲线的

峰强更高且其宽度更窄, 说明 Al 与 Ni 原子之间的相

互作用比 Al与 Al原子之间的相互作用要强, 除了 x= 

80 和 83 两种成分外, 其他成分曲线的第二峰均出现

了劈裂, 但劈裂程度随着 Al 含量的变化并无明显变

化. 我们发现 gNi-Ni(r)曲线的第一峰强度很低, 第二

峰的强度明显超过了第一峰很多, 这间接的表明了

Al 与 Ni 原子之间存在明显相互作用, Ni 原子的第一

壳层内多数为 Al 原子, 而 Ni 原子位于第二壳层. 从

图中还可以看出, 第二峰均出现了明显的劈裂, 随 

 

 

图 2  AIMD 计算得到的 Al80Ni20二元合金液态(1330 K)的 G(r)及 S(Q)与实验值[41]的对比曲线 
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着 Al 含量的增加, 劈裂形成的右侧小峰的强度出现

了先增大后减小的趋势. 当 Al 含量为 85%, 86%和

87%时, 第二峰的强度较高; 从非晶态结构的总 PCF

曲线可以看出, 第一峰出现了明显劈裂, 这是由于合

金体系中Al原子和Ni原子的原子半径相差较大的缘

故. 随着 Al 含量的增加, 第一峰的宽度呈现增加的

趋势, 劈裂形成的左侧小峰强度逐渐减弱, 右侧小峰

强度逐渐增加, 更加尖锐, 而第二峰均有劈裂, 但不

明显, 且随着 Al 含量的变化也无明显的变化. 

3  Voronoi 多面体和配位数 

下面将根据 Voronoi 多面体分析具体地给出原

子团簇的几何特征. Voronoi 多面体定义为中心原子

与近邻原子连线的垂直平分面所围成的最小封闭凸

多面体, 用指数n3, n4, n5, n6,
  来描述, 由 Finney

于 1970 年提出[42]. ni 表示具有 i 个边的面的数目, ni

表示配位数. 通过这个指数可以识别出以某一个原

子为中心的配位多面体的类型. 例如: 0, 12, 0, 0代
表晶体中的面心立方(fcc)结构, 即 12 个四边形, 配

位数为 12; 0, 6, 0, 8代表体心立方(bcc)结构, 配位

数为 14(为 bcc 结构中最近邻和次近邻的配位数之和); 

0, 0, 12, 0代表二十面体结构, 配位数为 12.  

本文计算得到了非晶态 AlxNi100-x(x=80, 83, 85, 

86, 87, 90)合金多面体分布情况, 并得到了对应的配

位数分布情况. 发现在该体系非晶态合金的多面体

分布中, 配位数为 9 的0, 3, 6, 0多面体占据比例最

高. 而在配位数分布中, 配位数为 9 的占据比例并不

高, 占据百分比最高的配位数为 13, 12 次之. 这是由

于在我们的体系中出现的配位数为 9 的只有0, 3, 6, 0
这一种多面体类型, 而配位数为 12 和 13 的多面体类型

较多, 包括0, 3, 6, 3, 0, 2, 8, 2, 0, 3, 6, 4, 0, 1, 10, 2
等. 例如在 Al85Ni15合金中(如图 4 所示), 0, 3, 6, 0多
面体所占比例达到了 7%, 为所有多面体类型中占据

百分比最大的. 而在配位数分布中, 配位数为 9 所占比

例仅为约10%, 配位数13与12分别占据比例为29.67%

和 26.01%, 分别对应多面体0, 3, 6, 4, 0, 1, 10, 2 
和0, 3, 6, 3, 0, 2, 8, 2. 不仅仅是在Al85Ni15合金中, 

在其他 5 种成分的合金中上述类型的多面体均占有

较高的比例 , 在此不一一列出. 可以看出, 在占据 

 

 

图 3  AlxNi100-x非晶合金液态 1.3TL(虚线所示)以及 300 K(实线所示)的 PCF 曲线 
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图 4  Al85Ni15非晶态合金中 Voronoi 多面体和 
配位数分布情况 

比例较高的 Voronoi 多面体类型中, 五边形占据主导

地位, 甚至在含量低于  2%的多面体中分布中也是如

此, 该非晶合金体系的短程有序结构呈现五次对称

特征.  

以Al和Ni为中心的多面体和配位数的分布情况

如图 5 所示. 以 Al 为中心的多面体的配位数在 9 至

16 之间, 分布较集中, 配位数为 12 和 13 的占据比例

最高; 而以 Ni 为中心的多面体的配位数在 8 至 12 之

间, 配位数为 9 的占据比例最高. 配位数分布随成分

的变化有一定趋势, 可以看到, 在低配位数区间, 配

位数所占百分比随着 Al 含量的增加呈现增加趋势, 

而在高配位数区间, 配位数所占百分比随着 Al 含量

的增加呈现降低的趋势.  

在各成分合金中, 计算得到的以 Al 为中心的多

面体类型与以 Ni 为中心的多面体类型几乎完全不同. 

在以 Al 为中心的多面体中, 随着 Al 含量的增加, 出

现几率最大的多面体类型是不同的, 但多面体含量 

 

图 5  AlxNi100-x非晶合金中分别以 Al 和 Ni 为中心 
的配位数分布 

较高的类型始终保持为配位数为 12和 13的0, 2, 8, 2, 
0, 3, 6, 3, 0, 3, 6, 4, 0, 1, 10, 2. 例如, 在 Al85Ni15

非晶态合金中, 这几种多面体类型所占的比例之和

占到了以 Al 为中心的多面体总数的 65.4%(见图 6). 

以 Al 为中心的多面体主要由畸变二十面体以及少量

的配位数在 14~16之间的 Frank-Kasper多面体[43]组成, 

Al 原子处于类似二十面体的配位环境中. 在以 Ni 为

中心的多面体中, 配位数均不超过 12, 随着 Ni 含量

的不同, 始终保持较高含量的 Voronoi 多面体指数为

0, 3, 6, 0, 0, 2, 8, 0, 0, 4, 4, 0(0, 3, 6, 0是三棱体

覆盖三个半八面体结构(TTP)[8], 0, 3, 6, 1是其类似

结构; 0, 2, 8, 0是阿基米德反棱柱上下分别覆盖一

个半八面体的结构(BSAP)[8], 0, 2, 8, 1是其类似结构; 

0, 4, 4, 0是标准的四角十二面体), 这些指数与Bernal

多面体[44]相关联, 含量最高的是配位数为 9的多面体. 

随着 Al 含量的增加, 配位数为 8 和 9 的0, 4, 4, 0与
0, 3, 6, 0等多面体含量呈现先增加后降低的趋势.  
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图 6  Al85Ni15非晶态合金分别以 Al 和 Ni 为 
中心的多面体指数分布情况 

配位数为 9 的多面体含量在 x=85 时最高, 达到了

64.9%. 配位数为 10和 11的0, 2, 8, 0, 0, 3, 6, 1, 以
及0, 2, 8, 1等多面体含量随 Al 含量的增加呈现降低

的趋势. 在二元体系中, 中心原子与配位原子的相对

大小(R*)决定了体系中占主要地位的多面体类型, 当 

R*>1.2 时为 Frank–Kasper 多面体, R*<0.902 时为二十

面体, R*<0.835 时为 BSAP 多面体, R*<0.732 为 TTP

多面体[8]. 在 Al-Ni 合金中, 0.835<RNi/RAl<0.902, 但

我们计算得到的以 Ni 为中心的多面体中, 占据主导

地位的不是二十面体和BSAP多面体, 而是TTP多面

体, Ni 原子处于与晶体结构相似的配位环境中, 说明

Al-Ni 合金的短程有序不仅取决于二者的原子半径差, 

化学交互作用也是很重要的影响因素.  

二十面体作为密堆结构, 在金属玻璃中广泛存

在, 并且人们认为二十面体的含量可从一定程度上

反应了玻璃形成能力(GFA)的大小. 普遍认为, 二十

面体含量越高, 则 GFA 越高. 由图 6 可见, 代表完整

二十面体的0, 0, 12, 0多面体均是以 Al 原子为中心

的. 但二十面体含量相对于其他 Voronoi 多面体而言

均较低(低于 2%), 这也可以作为解释 Al 基金属玻璃

的 GFA 较低的原因之一. 各个成分非晶态合金中的

0, 0, 12, 0含量如表 2 所示. 发现当合金由液态转变

成非晶态后, Al86Ni14合金的0, 0, 12, 0多面体含量增

长程度最大, 且在非晶态时含量最高, 假如仅从二十

面体含量的高低方面来判定, 则可以认为 Al86Ni14 合

金的 GFA 相比其他成分合金要高.  

4  化学短程序 

以上研究了 Al-Ni 二元非晶态合金结构的拓扑

短程序(TSRO), 本节我们研究在该系合金中存在的

化学短程序(CSRO). 在 Al 基金属玻璃中普遍存在化

学短程序[44~46]. 由 PCF 曲线第一峰的强度可以定性

地反映不同元素之间的化学亲和作用. 从图 3 可以看

出, 室温时 gAl-Ni 偏 PCF 曲线的第一峰强度明显高于

gAl-Al 和 gNi-Ni, 表明异类原子对之间的化学吸引作用要

强于同类原子对. 我们将由 PCF 曲线计算得到的偏最

近邻原子间距离和偏配位数列于表 3 中, 其中, 配位数

可由 PCF 曲线的第一峰积分获得, 其表达式为[40] 

 
min

0

2
04π ( )d .

r

m
r

N r g r r   (5) 

表 2  AlxNi100-x合金液态和非晶态中0, 0, 12, 0Voronoi 多面体百分数 

 Al80Ni20 Al83Ni17 Al85Ni15 Al86Ni14 Al87Ni13 Al90Ni10 

1.3TL 0.635 0.575 0.975 0.7 1.115 0.85 

300 K 0.97 0.825 1.035 1.935 0.825 1.65 
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从表 3 中可以看到, Al-Al 原子对间最近邻距离

与原子半径和相差无几, Ni-Ni 原子对间最近邻距离

却均大于原子半径和, 而 Al-Ni 原子对间最近邻距离

为 2.48, 小于原子半径和 2.67, 表明 Al-Ni 原子间有

强烈的相互作用. 我们通过计算 Warren-Cowley 化学

短程序参数ij
[47]进行定量比较. ij 的定义为 

 1 / ( ).ij ij j ij iiN c N N     (6) 

在本文中 i 代表 Ni 原子, Nij 表示 Ni 原子周围最

近邻原子数中 Al 原子所占的数目, Nii 表示 Ni 原子周

围最近邻原子数中 Ni 原子所占的数目, cj 是 Al 原子

的摩尔分数, 计算结果如表 3所示. 当Al含量由 80%

增加到 90%时, NiAl由0.206变化到0.099, 表明Al、

Ni 原子间具有强烈的化学交互作用, 而不是呈现无

规随机分布, 且这种交互作用随着 Ni 含量的增加呈

现增加的趋势. 这种强烈的键合作用被认为是由于

合金中的过渡族元素具有比较特殊的外层电子结构

(d 或 f 轨道未完全充满), 与 Al 原子形成稳定的杂化

轨道, 提高了合金组元间的键合力[48]. 但是在这种趋

势中, 当Al含量为 85%时稍偏离该趋势, NiAl的绝对

值大于其两侧成分, 可以推测在该成分合金中, 存在

更加强烈的异类原子间的相互作用, 认为该成分非

晶态合金具有更加紧密的堆垛结构. 

5  密度特征 

非晶态的非晶形成能力(GFA)一直被认为与堆

垛密度有密切的关系. 一般认为, 堆垛密度越大, 即

原子越密排, 则自由体积越小, 体系黏度越大, 原子

扩散能力越差, 则 GFA 越好. 从 Bernal 最开始提出

的硬球无规密堆模型[26], 到后来 Miracle 提出的密堆

团簇堆积模型[27]和近来由 Sheng 等提出的准等同团

簇堆垛模型[28], 都是以其作为基本思想原则. 人们也

从实验的角度研究了密度和摩尔体积与 GFA 之间的

关系, 认为在急冷过程中或在晶化过程中体积变化

越小的体系其 GFA 越好[49, 50], Li 等[29]则认为非晶态

的密度与 GFA 密切相关, 在非晶态密度随成分的变

化曲线上密度峰值对应的成分则对应非晶形成能力

较好的成分体系, 并就此进行了实验验证.  

基于以上思想, 本工作尝试在 Al-Ni 系非晶态合

金中寻找其密度和 GFA 之间的关系. 我们将通过“零

外压”法计算得到的非晶态的密度与成分的关系作于

图 7 中. 由图 7 中可以看到, 随着 Al 含量的增加, 密

度呈现降低的趋势, 不难理解, 这是由于 Al 原子的半

径大于Ni原子半径的缘故. 当Al含量为85%时, 密度

曲线上出现一个峰值, 明显偏离原直线关系, 出现了

密度的异常增大. 结合 Li 等利用实验手段在 Cu-Zr 非

晶合金中发现的类似现象, 我们有理由推测, 在高 Al

含量的 Al 基合金中, 当 Al 含量为 84%~86%时, 合金

具有相对较高的原子堆垛密度. 在合金处于液态时, 

较高的原子堆垛密度意味着原子运动更加困难, 体系

黏度较高, 液体稳定性较高, 从而难以结晶形核. 

 

 

图 7  AlxNi100-x非晶合金的原子密度(晶态密度由平衡 
相图中应用杠杆定理计算得到) 

表 3  AIMD 获得的 AlxNi100-x非晶合金的结构参数(偏原子间最近邻距离 Rij, 偏配位数 Nij, 化学短程序参数ij) 

Alloys rAl-Al rAl-Ni rNi-Ni NAl-Al NAl-Ni NNi-Al NNi-Ni NiAl 

x=80 2.82 2.48 2.72 11.03 2.21 8.85 0.32 0.206 

x=83 2.88 2.48 2.72 11.04 1.75 8.57 0.38 0.154 

x=85 2.85 2.48 2.85 10.69 1.55 8.77 0.13 0.159 

x=86 2.85 2.48 2.55 10.89 1.37 8.41 0.13 0.145 

x=87 2.88 2.48 2.75 11.45 1.26 8.43 0.22 0.120 

x=90 2.85 2.48 2.82 11.64 0.97 8.74 0.10 0.099 
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综合 PCF 曲线, Voronoi 多面体分析, 化学短程序

分析以及密度分析, 我们有理由推测, 当 Al 含量为

84%~86%时, 该体系合金的玻璃形成能力较好. 当维

持Al含量为 84%~86%, 向体系中加入其它过渡族或稀

土元素时, 将大大提高其非晶形成能力, 这已经在

Al85Ni5Y8Co2(非晶形成最大临界厚度为 900 m)[19]和

Al86Ni9La5(非晶形成最大临界厚度为 780 m)[20]合金中

得到了证实.  

6  结论 

1) 本文通过第一性原理分子动力学模拟, 采用

5×1013 K/s 的冷却速度, 得到了 AlxNi100-x 合金的非晶

态结构, 其 PCF 曲线表明在该非晶合金系中存在明

显的短程有序. 通过进一步分析 Voronoi 多面体的分

布情况, 可知这种短程序主要是由以 Al 原子为中心

的类似二十面体结构和以 Ni 原子为中心的三棱体覆

盖三个半八面体(TTP)结构组成.  

2) 在 Al-Ni 二元非晶合金中, 存在强烈的化学

有序特征, 且这种化学有序随着 Ni 含量的增加呈现

增加的趋势.  

3) 利用AIMD计算了不同成分Al-Ni合金的密度

变化特征, 发现当 Al 含量为 85%时, 非晶态的密度出

现了峰值, 从理论上推断, 该成分合金相比其他成分

合金而言具有较高的原子堆垛密度, 液体稳定性较高.  

4) 综合得到的结构特征和密度特征, 推测在Al含

量为 84%~86%间时, 合金的非晶形成能力较好. 在已

报道的多组元 Al 基金属玻璃中这一结论已得到验证.  
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