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摘 要：以往虽然针对镁(Mg)、铝(Al)单质的高压熔化曲线开展了较多研究，但是对于 Mg-Al 和 Al-Mg 合金的高压
熔化却鲜有报道。本工作结合固溶无序结构建模的相似原子环境(SAE)方法，以及熔点模拟的固液共存法，实现了

低固溶合金高压熔点的第一性原理分子动力学模拟。 在此基础上初步研究了 2 种低固溶 Mg-Al 和 Al-Mg 合金的高压
熔点，这 2 种合金分别是 AZ31B 和 LF6Al。 计算发现 ，高压下 LF6Al 的熔化温度略低于 Al 的熔化温度 ，而AZ31B
的熔化温度非常接近 Mg 的熔化温度。 为后续深入研究组分变化对 Mg-Al 和 Al-Mg 合金高压熔点的影响规律奠
定了基础。
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Abstract： Despite extensive investigations on the high-pressure melting curves of magnesium (Mg) and aluminum (Al),
there have been very few reports on those of Mg-Al and Al-Mg alloys. In this work, first-principles molecular dynamics
simulation of the high-pressure melting points of dilute solid-solution alloys was carried out by combining structural
modelling of disordered solid-solution alloys using the similar atomic environment (SAE) method and melting point
simulation using the solid-liquid coexistence method. Based on this, the high-pressure melting points of two dilute
solid-solution alloys, a Mg-Al alloy AZ31B, and an Al-Mg alloy LF6Al, were then calculated. Our preliminary calculations
show that at high pressures, the melting temperature of LF6Al is slightly lower than that of Al, and the melting temperature
of AZ31B is very close to that of Mg. This work paves the way for further investigation of the effects of alloy composition
on the high-pressure melting of Mg-Al and Al-Mg alloys.
Key words： dilute solid-solution alloys; high-pressure melting point; first-principles molecular dynamics; Mg-Al alloys;
Al-Mg alloys; similar atomic environment method; solid-liquid coexistence method
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金属镁(Mg)、铝(Al)及其合金由于具有密度低、
强度高、导热性良好等特点，而被广泛应用在国防
工业、航空航天等领域，用于减轻结构质量、增强力
学性能、提高散热效率等。 其重要优势在于能够提

高武器的射程和命中精度，提高航空器和航天器的机
动性能，降低火箭和飞船等的发射成本[1]。 目前，其
应用范围包括各种军事装备的发动机零件、 支架结
构以及火箭、导弹和卫星的一些零部件等。 例如，法
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国早期生产的 MK50 反坦克枪榴弹的部分零件采
用了 Mg合金和 Al合金[2]；美国 M551“谢里登”轻型
坦克/侦察车的变速箱体由 Al-Mg 合金材料制成 [3]。
随着熔炼和制造技术的不断提高，Mg、Al 及其轻合
金在坦克和装甲的部分结构件、导弹壳体和尾翼等
方面将得到更加广泛的应用。

物态方程(equation of state, EOS)描述材料在不
同温度和压强条件下的结构和热力学性质，在高压
物理、地球物理和武器物理等涉及高温高压极端条
件的领域中有重要应用价值。 而熔化曲线作为温度
-压强相图中固液相各自稳定区域的分界线， 是建立
材料固液多相 EOS 的必要基础[4-5]。 研究 Mg、Al 及
其合金材料的高压熔化曲线，对于构建它们的固液
多相 EOS模型， 进而支撑 Mg、Al 合金材料高温高
压下性能的优化设计，具有重要意义[6]。

对于 Al和 Mg的高压熔化曲线，以往已经开展
了较多的实验和理论研究，其中实验测量达到的最
高压强分别是 125 GPa和 105 GPa。H覿nstr觟m等[7]和
Boehler 等 [8]在静态金刚石压砧 (diamond anvil-cell,
DAC)实验中，分别测量了 Al 在 50 GPa 和 80 GPa
以内的熔点，他们的结果相互符合较好。 Shaner等[9]

在冲击实验中，测量了 Al在 125 GPa附近的熔化温
度，结果与静态实验[7-8]的高压外推值符合较好。 与
Al的情况不同，Mg的高压熔化曲线存在较大争议。
在 20 GPa 以内，Mg的不同静态实验结果之间具有
较好的一致性[10-11]。Errandonea 等[12]和 Stinton等[13]在
静态 DAC实验中， 测量了Mg在 80GPa和 105GPa
下的熔化温度。在相对较低的压强下，Stinton 等 [13]

和Errandonea 等[12]给出的熔化曲线十分接近。 但当
压强超过 50 GPa 时，Stinton 等的熔化温度高于 Er-
randonea等的结果， 且二者之间的差异随压强升高
而逐渐增大。 在 105 GPa，Stinton 等的熔化温度(约
4 400 K)比 Errandonea 等熔化曲线的高压外推值(约
3 600 K)高约 800 K。 近期，Beason等[14-15]开展了 2项
Mg 的冲击实验研究工作，前者发现当压强为 (55±
2) GPa 时发生了冲击熔化[14]，后者发现冲击熔化的
起始压强为(55.5±0.3) GPa[15]，这 2 个冲击熔点的压
力值高度一致。 基于不同的 EOS模型，Beason等估计
了相应的熔化温度， 一个结果位于2 550~3 120 K[14]，
另一个结果为 2 960 K[15]，这 2 个结果低于相同压强
下 Errandonea 等 [12]和 Stinton 等 [13]的静态实验结果
(分别约为 3 200K和 3 300K)。

对于由 Mg和 Al 所组成的二元合金体系，以往
的实验和理论研究中发现，常压下熔化温度会随着
合金组分比例的改变而发生变化，并且相对于相应

单质体系的熔化温度有所降低[16-17]。 可以预期，在高
压下也很可能存在类似情况。然而，目前高压下的相
关研究却十分匮乏。 因此，为了弥补这一不足，有必
要研究组分变化如何影响 Mg-Al 和 Al-Mg 合金的
高压熔化曲线。

本工作结合固溶无序结构建模的相似原子环境
(similar atomic environment, SAE)方法，以及熔点模
拟的固液共存法， 实现了低固溶合金高压熔点的第
一性原理分子动力学模拟， 在此基础上初步研究了
2种低固溶 Mg-Al和 Al-Mg合金的高压熔点。 考虑
的 2种低固溶合金， 一种是 LF6Al， 其中 Al 和 Mg
的原子数分别约占 92%和 6%，另一种是 AZ31B，其
中 Mg和 Al的原子数分别约占 96%和 3%。 对于这
2 种合金，目前仅发现 Urtiew 等 [18]在冲击实验中测
量了 AZ31B在约 40~60 GPa之间的高压熔点。通过
将这 2 种合金的计算结果与 Mg、Al 单质的计算结
果进行比较，初步分析组分变化对 Mg-Al 和 Al-Mg
合金熔化温度的影响。

1 计算方法和细节

在开展 LF6Al 和 AZ31B 的高压熔点模拟之
前，首先需要描述这 2种低固溶合金的无序结构。为
此，我们利用相似原子环境方法[19-20]进行无序固溶合
金的结构建模。 该方法基于对整体平均原子环境的
描述， 建立一个相似函数用来刻画与完全无序或近
程有序结构的偏差， 并通过优化相似函数来得到所
需的完全无序或近程有序结构。 该方法是一种新型
的无序固溶材料结构建模方法，能够快速、有效地建
立各种无序固溶材料的结构模型。

本工作中用于模拟熔点的固液共存法[21-22]，要求
建立一个方向上较长的超胞结构， 在此基础上构建
模拟所需的固液共存初始构型。 对于 LF6Al， 建立
3×3×16 的面心立方(face-centered cubic, fcc)超胞结
构，共包含 576 个原子，其中 Al 和 Mg 的原子数占
比约为 12∶1，非常接近 LF6Al 中的实际情况。 对于
AZ31B，建立 4×4×16 的体心立方(body-centered cu-
bic, bcc)超胞结构，共包含 512 个原子，其中 Mg 和
Al 的原子数占比为 31∶1， 十分接近 AZ31B 中的实
际情况。对于低固溶合金，由于不同种类的原子数占
比差异较大， 假如直接建立一个方向上较长的超胞
结构，因 SAE 方法无法直接考虑较长方向上的无序
构型，可能会导致在此方向上出现原子聚集的情况。
因此，先利用 SAE 方法建立一个较小的超胞，再将
若干个这样的较小超胞拼接成一个细长的较大超
胞。 以 LF6Al 为例，首先建立一个 3×3×4 的较小超
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学模拟，快速给出熔化温度上限(一般高估熔化温度
10%左右)[28-29]。

(2)改进超胞形状 借鉴本研究组此前发展的
更加适用于熔点经典分子动力学模拟的改进 Z 方
法[28]，将模拟胞选取为细长形状超胞。 如此，沿超胞
的较长方向固液界面的移动存在更大空间，从而有
助于在原子数较少的情况下维持固液共存状态，减
小所需的模拟胞尺寸。

(3)优化初始构型 以往工作在应用固液共存

法时，常常按照不同温度构建固液两部分的初始构
型。 而本工作对于固液两部分，都按照预估的熔化
温度进行构建，这样得到的初始构型更加均衡。 在
固液共存模拟开始之后，不仅能在更短时间内达到
热力学平衡，而且更有利于维持固液共存状态。

当准备好固溶无序构型并完成熔点预估之后，
按照以下 3 个步骤开展固液共存模拟：①固定晶格
结构中的一半原子，先将温度升高到非常高的值(如
两倍的预估熔化温度)以熔化另一半结构，再将温度
逐渐降低到预估熔化温度；②解除原本固定的一半
原子，同时固定另一半原子，将温度逐渐升高到预估
熔化温度，从而获得固液相各一半的固液共存初始
构型；③为了获得稳定的固液共存状态，将初始温度
设置在预估熔化温度附近，对应于某个特定的能量
E值， 然后开展分子动力学模拟， 使体系在微正则
(NVE)系综下演化到平衡。 对于所考虑的每个体积，
都有一定的 E 的范围，使体系能够保持固液共存状
态达 10 ps或更长时间。 如果 E值低于该范围，则固
液界面将会从固相部分向液相部分移动，即液相部

胞，如图 1 所示。 再将 4 个这样的较小超胞拼接成
一个 3×3×16 的较大超胞， 如图 2 所示。 在本工作
中，还计算了 Al 单质的熔化曲线，用于与 LF6Al 的
计算结果进行对比， 其中 Al 的结构建模选用与
LF6Al相同的 3×3×16的 fcc超胞结构。

本工作中采用的固液共存法[21-23]，是一种基于分
子动力学的高精度熔点模拟方法。 此方法通过搜索
和模拟固液两相能够稳定共存的热力学状态， 并统
计相应的温度和压强以给出熔点。 虽然在模拟中较
容易实现， 但是一般需要考虑接近乃至超过千原子
的较大体系， 导致相应的第一性原理计算模拟通常
较为昂贵。在利用固液共存法模拟熔点时，通过采取
如图 3所示的以下措施， 使得此方法能够基于较小
体系在较短时间内得到精确结果, 兼顾计算效率和
精度：

(1)高效预估熔点 这是为了限定熔点搜索的
温度范围，以减少固液共存模拟的尝试次数。所考虑
的预估方法有 2种：一是利用平均场势(mean-field po-
tential, MFP)方法[24-25]，结合林德曼定律[26]，基于某个
已知熔点和静态物态方程，快速给出高压熔化曲线；
二是利用 Z 方法[27]，基于小尺寸超胞开展分子动力

图 3 本工作中对固液共存法的实现
Fig.3 Implementation of the solid-liquid coexistence method in

this work

图 1 LF6Al 的无序固溶结构，利用 SAE 方法基于 144 原子
超胞产生

Fig.1 The disordered solid-solution structure for LF6Al,
constructed by the SAE method based on a 144-atom supercell

图 2 LF6Al 的固溶无序结构，由图 1 中的结构沿 c 轴方向周期性扩展至 4 倍长度给出
Fig.2 The disordered solid-solution structure for LF6Al, constructed by periodically repeating the structure in Fig. 1 four times along

the c direction
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于超胞长边的等距切片， 并计算每个切片中的原子
数量。数密度在体系的固相部分展现出强烈的周期性
振荡，而在液相部分只表现出较小幅度的振荡。通过计
算和分析不同时刻的序参量和数密度， 能够表征体系
在模拟过程中固液相的比例及固液界面的位置随时间
的演化情况。 图 5展示了 AZ31B的熔点模拟中序参

量和数密度的一个计算实例。
本工作使用 VASP (Vienna Ab-initio Simulation

Package)软件[33-35]开展第一性原理计算模拟，采用全
电子投影缀加波(projector augmented-wave, PAW)方
法[36]处理离子实与价电子之间的相互作用，并利用
广义梯度近似 (generalized-gradient approximation,
GGA)的 Perdew-Burke-Emzerhof (PBE)形式 [37]描述
交换关联相互作用。在所有计算中，平面波截断能均
设置为 600 eV， 大于所选 Mg 和 Al 赝势默认值
(Mg_pv: 403.929 eV，Al: 240.3 eV)的 1.5倍。 在所选
赝势中 ，Mg 和 Al 的价电子组态分别为 3s23p6 和
3s23p1。对于熔点的固液共存模拟，采用 NVE系综开
展分子动力学计算，其中时间步长选取为 1 fs，总的
模拟步数至少为 5 000步。

2 结果与讨论

2.1 LF6Al合金的高压熔点
目前，公开文献中未见任何有关 LF6Al 合金(Al

和 Mg的原子数分别约占 92%和 6%)高压熔点研究

图 5 AZ31B 的结构分析，与图 4 中的原子构型对相应：(a)序
参量；(b)数密度(除以了平均值)

Fig.5 Structure analyses for AZ31B, corresponding to the
atomic configuration in Fig. 4: (a) order parameter, (b) number

density (divided by its average value)

图 4 AZ31B 熔点模拟中的一个固液共存构型
Fig.4 A solid-liquid coexistence configuration during the melting point simulation of AZ31B

分会凝固；如果 E 值高于该范围，则固液界面将会
从液相部分向固相部分移动，即固相部分会熔化；而
当 E 值处于该范围之内时，体系将演化为稳定的固
液共存状态， 于是可以统计热力学平衡状态的温度
和压强，以给出熔点。 假如 E值过高或过低，则可以
不断地重复以上的第 3个步骤， 通过降低或提高初
始温度来调整 E 值， 直到给出稳定的固液共存状
态。改变原子体积，重复上述步骤即可获得不同压强
下的熔化温度。

在熔点模拟中， 需要识别体系在不同时刻所处
的相态，即确定体系是处于固态、液态、还是固液共
存状态。最简单的方法是直接观察体系的原子构型，
其中有序和无序的结构部分分别对应于固相和液
相。图 4展示了 AZ31B的熔点模拟中固液共存原子
构型的一个实例。 此外，序参量[25,28,30]和数密度[30-32]的
计算为定量识别固液相的结构提供了有效手段。 单
个原子的局域序参量可通过下式定义为：

ψ= 1
Nq

1
Z Σr軆Σq軋exp(iq軋·r軆)

2

(1)

式中，r軆为连接此原子与距其 rc范围内近邻原子之间
的位移矢量，其中 rc的长度介于理想晶格中此原子与
其 2个相邻的近邻壳层的距离之间，这 2个近邻壳层，
对于 fcc结构可选择为第一和第二近邻， 对于 bcc结
构可选择为第二和第三近邻；Z为 rc距离范围内近邻

原子的个数；q軋为一系列波矢中的 1个，对于理想晶格

中的任意 r軆满足 exp(iq軋·r軆 )=1；Nq为波矢q軋的个数。 为
了降低序参量计算结果的较大波动，采用 Morris 等
[25]的方法，先是在较短的时间段内对瞬时原子位置
进行平均之后再计算局域序参量， 然后与邻近原子
的局域序参量进行平均以给出最终计算结果。 液相的
序参量非常接近于 0，这可以归结于液相的无序结构；
而对于非零温下的晶体结构，序参量处于 0~1之间的
某个数值附近。 数密度的计算方法是将体系切成垂直
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的报道。 为了给 LF6Al的高压熔点模拟结果提供参
照，我们利用固液共存法计算了 150 GPa 以内 Al 单
质的熔化温度(Tm)，并与实验数据进行了比较，如
图6(a)所示。 计算得到的 Al的熔化温度随压强的变
化关系，能够很好地利用 Simon-Glatzel 方程[38]表示
如下：

Tm=Tm0 1+ Pa! "
b

(2)

式中，Tm0、a 和 b 为拟合参数。前面已经介绍过，对
于Al 的熔化曲线 ， 实验测量达到的最高压强为
125 GPa。 其中，H覿nstr觟m 等[7]和 Boehler 等[8]在静态
DAC实验中分别测量了 50 GPa和 80 GPa 以内的熔
点，他们的结果符合较好。 Shaner等[9]在冲击实验中测

量了 125 GPa附近的熔化温度。 此外，Voc姚adlo 等[39]

基于第一性原理计算， 利用热力学积分方法计算了
Al 在 150 GPa 以内的熔化曲线。 与此前 Al 的研
究相比， 我们的计算结果十分接近上述 3个实验的
熔化温度下限；在 100 GPa 以内，我们的熔化曲线与

Voc姚adlo 等的计算结果几乎重合， 而在100~ 150 GPa

之间，我们的熔化温度与 Voc姚adlo 等的结果最大差异
仅为约 100 K。

我们利用固液共存法模拟了 LF6Al 的 2 个熔
点，分别对应于相对较低和较高的 2个压强，并将其
与 Al 的计算结果进行了对比，如图 6(b)所示。 表 1
展示了我们得到的 Al 和 LF6Al 的高压熔点计算结
果。 如前所述，对于 LF6Al，实际模拟中 Al和 Mg的

原子数占比约为 12∶1，十分接近 LF6Al 中的实际情
况。 可以看到，相同压强下 LF6Al的熔化温度计算结
果低于 Al的计算结果，但仅仅略低了不超过 10%，这
与常压下的情况类似。 常压下Al的熔化温度为 933 K[40]，
而根据以往 Mg-Al 合金温度-组分相图的实验和理
论研究， 常压下 LF6Al 的熔化温度区间比 Al 的熔
化温度低出约 30~90 K(约 3.5%~9.5%)[16-17]。 这也就
是说， 少量 Mg元素的存在使得从常压到高压的熔
化温度都略微降低。 实际上，很多情况下合金的熔
化温度都低于相应的主要金属组元的熔点 [41-42]。这
是因为不同金属组元的原子半径有所不同， 因此相
对于纯金属来说形成稳定的晶格结构更加困难。 对
于低固溶 LF6Al 合金，从常压到高压的结果也符合
这一情况。 另外，虽然常压下Mg和 Al的熔化温度仅
相差不到 10 K[40]，高压下 Mg 的熔化温度却明显低
于 Al，如 100 GPa 时 Mg的计算结果比 Al 低 500 K
以上， 这对高压下 LF6Al 相对于 Al 的熔化温度的
降低也应有一定影响。
2.2 AZ31B合金的高压熔点

目前，公开文献中关于 AZ31B合金(Mg和 Al的
原子数分别约占 96%和 3%)高压熔点研究的报道
很少，Urtiew等[18]在冲击实验中测量了约 40~ 60 GPa
之间的高压熔点。为了给 AZ31B高压熔点的模拟结
果提供更多参照， 我们将其与 Mg单质的计算结果
进行对比。在近期的工作中，本文的部分作者与合作
者基于第一性原理分子动力学， 利用固液共存法计
算了 460 GPa 以内 Mg 的熔化曲线[22]。 图 7(a)展示
了其中 105GPa以内的计算结果，以及与实验数据的
比较[22]。前面已经介绍，对于Mg 的熔化曲线，实验
测量达到的最高压强为 105 GPa。 在 20 GPa以内，
我们的熔化曲线与 Errandonea 等 [11]和 Courac 等 [10]

的静态实验测量结果符合较好。 在 30~80 GPa 之
间 ，Errandonea 等 [12]在静态 DAC 实验中测量的熔
化温度比我们的计算结果平均偏高约 300 K。 在
105 GPa，Stinton 等 [13]在静态 DAC 实验中测量的熔
化温度比 Errandonea 等[12]的实验结果的高压外推值

图 6 Al和 LF6Al 的高压熔化：(a) Al 的熔点和熔化曲线，(b) LF6Al的熔点
Fig.6 High-pressure melting of Al and LF6Al: (a) melting points and melting curve of Al, (b) melting points of LF6Al

表 1 Al 和 LF6Al 的熔点计算结果
Tab.1 Calculated melting points of Al and LF6Al

LF6Al

P/GPa T/K P/GPa T/K

2.6±0.1 984± 13 52.2±0.1 2 893±25

21.0± 0.1 1 894±32 150.9±0.2 4 931±38

67.0±0.1 3 499±37 - -

93.8±0.2 3 937±54 - -

130.2±0.2 4 777±47 - -

145.9±0.2 5 151±65 - -

Al
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高约 800 K，比我们的计算结果高约 900 K。 高压下
不同实验结果之间的较大差异，可能与所采用的判
断熔化发生的标准不同有关[22]。值得注意的是，尽管
在 30 GPa 以上， 我们的熔化曲线明显低于 Erran
donea 等 [12]和 Stinton 等 [13]的静态实验测量结果 ，
但是当压强为 55.5 GPa 时，我们预测的熔化温度
(2 880 K)与近期 Beason 等 [15]在冲击实验研究中给
出的值(2 960 K)非常接近。

我们利用固液共存法模拟了 AZ31B 的 2 个熔
点，分别对应于相对较低和较高的 2 个压强，并将
其与 Mg 的计算结果以及 AZ31B 的实验结果进行
了对比，如图 7(b)所示。 表 2展示了我们得到的 Mg
和 AZ31B 的高压熔点计算结果。 如前所述， 对于
AZ31B， 实际模拟中 Mg和 Al 的原子数占比为 31∶
1，非常接近 AZ31B中的实际情况。 可以看到，相同
压强下 AZ31B 的熔化温度计算结果接近于 Mg 的
计算结果。 考虑到分子动力学给出的温度存在数十
K的不确定度，在此 AZ31B 与 Mg的熔化温度高低
实际上是难以区分的。 AZ31B与 Mg的计算结果如
此接近，与常压下的情况也十分类似。常压下 Mg的
熔化温度为 924 K[40]，而根据以往 Mg-Al 合金温度-
组分相图的实验和理论研究， 常压下 AZ31B 的熔
化温度区间比 Mg的熔化温度仅低出约 10~25 K(约
1%到 3%)[16-17]。 从常压到高压 AZ31B与 Mg的熔化
温度都很接近，可能是由于在 AZ31B中 Al原子数仅
占约 3%，因此熔化温度主要取决于 Mg，而受 Al
的影响很小。 同时可以看到，在约 40~60GPa之间，相
比于 Urtiew等[18]的 AZ31B 实验结果，Mg和 AZ31B

的熔化温度计算结果都要偏低约 15%(450 K 左右)。
根据前面与图 7(a)相关的讨论可知，数十 GPa 以上
高压下熔化温度的实验测量存在很大的不确定度。
因此，为了准确给出高压下 Mg和 AZ31B 的熔化温
度，并确定两者之间的相对关系，还需进一步发展
实验技术，开展更加精密的实验测量。

3 结论

(1)结合固溶无序结构建模的相似原子环境方
法，以及熔点模拟的固液共存法，实现了低固溶合
金高压熔点的第一性原理分子动力学模拟。 其中，
具体实现和初步研究了 2 种低固溶 Mg-Al 和
Al-Mg合金的高压熔点，这 2 种合金分别是 AZ31B
(实际计算中Mg和 Al的原子数占比为 31∶1)和LF6Al
(实际计算中 Al和 Mg的原子数占比约为 12∶1)。

(2)通过将这 2 种合金的计算结果与 Mg、Al 单
质的熔化曲线进行比较 ， 初步分析组分变化对
Mg-Al 和 Al-Mg合金熔化温度的影响。 模拟发现，
高压下 LF6Al 的熔化温度略低于 Al 的熔化温度，
这可能由于 LF6Al 的熔化温度取决于主要组元 Al，
同时受到少量 Mg 存在的一定影响 。 而高压下
AZ31B 的熔化温度与 Mg十分接近，这可能是因为
AZ31B 中 Al 的原子数占比很小(仅为 ~3%)，因此
Al 的影响很小，熔化温度基本是由主要组元 Mg 来
决定的。

本工作为后续深入研究合金组分变化对 Mg-Al
和 Al-Mg合金高压熔点的影响规律奠定了基础。
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