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无序固体的力学行为专题

非晶态固体的结构可以决定性能吗?1)

王云江 2) 魏 丹 韩 懂 杨 杰 蒋敏强 戴兰宏

(中国科学院力学研究所非线性力学国家重点实验室,北京 100190)

(中国科学院大学工程科学学院,北京 100049)

摘要 晶态固体的力学性能与塑性变形主要由结构缺陷,比如位错的运动决定. 而在非晶态固体中结构如何决

定性能,仍然是固体力学、材料学和凝聚态物理学共同关心但尚未解决的核心问题之一.传统材料学研究的经典

范式为 “结构决定性能”.遵循这一信条,已经有大量的实验表征与理论、模拟研究,尝试将非晶态固体的某种结

构特征与性能建立一一对应关系.但是,科学界对于非晶固体结构−性能关系成立与否,以及背后隐藏的规律知

之甚少. 本文针对非晶态固体的变形机制以及其微结构特征,基于分子动力学模拟,定量评估短程简单结构与中

长程复杂结构在决定非晶态固体动力学性能方面的效用. 通过海量抽样每种具体玻璃结构的激活能 (标识激发

难易程度),尝试将结构参数与激活能建立定量关系,从而揭示出非晶态固体结构−性能关系的隐藏主控因素为
结构的空间关联,受限比几何结构本身更关键.只有某种结构在空间上呈现亚纳米级的空间关联长度,这种完备

结构才有可能有效地决定非晶态固体的力学性能,而短程简单结构则无效. 进一步,给出了评价非晶态固体结构

预测性能有效性的普适定量方法,为建立广义无序物质的结构−性能关系提供了筛选准则.
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Abstract The mechanical properties and plastic deformation mechanisms of crystalline solids are mainly determined

by their structural defects, e.g., the motion of the versatile dislocations. However, how structures determine properties in

non-crystalline solids remains as a major unsolved issue in both solid mechanics, materials sciences, as well as condensed

matter physics. Structure determines property is the traditional paradigm of materials science. Following this rule, there

are vast experimental characterizations, theoretical studies, and computer simulations appeared in the literature, trying to

establish a one-to-one correspondence between a specific structural feature with a unique dynamic property in the general

amorphous solids. However, up to date, people gain very little understanding of the structure-property relationships in
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amorphous solids, not to mention whether there exists any hidden rule behind the structure-property relationships. For this

purpose, we focus on the unique features of deformations mechanisms in amorphous solids as well as their microstructure

characteristics. Thorough proper samplings of the activation energies of the excitation of these structural parameters

by an advanced molecular dynamics technique, we are trying to quantitatively assess the validity of simple short-range

structures and medium- to long-range structures in determination of their properties. This is done by examination of the

possible correlation between parameters of structures with their activation energies, which implies the level of difficulty

in activation of the events. By this we find that the hidden governing rule of structure-property relationship in amorphous

solids involves a critical role of spatial autocorrelation length of the specific structural parameter. Constraint is more

relevant than geometry itself. If only one structural descriptor presents spatial autocorrelation length up to sub nanometer

level, it might effectively predict the mechanical property of amorphous solids; otherwise, the short-range local structures

lacking such correlation length fails to predict property. Furthermore, we present a general metric to assess the utilities

of structures in determining functions of the amorphous solids, which can be served as a screening rule to seeking for

effective structures in amorphous solids.

Key words amorphous solids, structure-property relationship, activation energy, glassy structure

引 言

基于物质的微观结构解释其宏观物性是材料、

物理、化学、固体力学等广义物理学的一个典型研究

范式 [1]. 该范式的基本思想是化学分子的构型决定

其功能. 虽然, 单晶的宏观结构是基于晶体原胞, 按

照一定的平移和旋转对称性, 在空间上周期排列而

成. 但是,基于原胞的化学成分与对称性信息就可以

推断单晶性质, 比如基于电子能带特征就可以判断

材料是导体、半导体还是绝缘体,所以结构决定性能

也适用于单晶体.具体来说,真实存在的晶体性质是

由多种缺陷形式的萌生、运动决定的.而缺陷本身即

是一种结构, 表示实际原子位置对理想晶格位置的

偏离, 所以同样遵循 “结构决定性能” 的范式. 进一

步讲,如果对于某种物质,其所有原子位置和化学成

分可知,那么其性质就可以预测,而无论材料本身是

晶态还是非晶态. 所以,斯坦福大学的蔡巍与 Nix [2]

在他们合著的《晶态固体缺陷》一书中指出,材料科

学的准确定义可以描述为 “合成有用的工程材料,并

通过控制成分与微结构调控材料的宏观性能”.

过去一个世纪以来, 人类对于传统晶态固体强

度和弹塑性变形的认识取得了极大的进展 [3-5].在位

错被发现之前,塑性的微观机理一直是困扰材料和力

学界的重大难题之一.科学上一个重大的困扰是材料

的实际强度通常低于 Frenkel理想强度数个数量级以

下,而模型是基于理想密排面整体滑移计算 [6]. 19世

纪 30年代, Orowan等 [4]3位科学家提出了塑性变形

的位错理论,极大地丰富了人类对于材料强度和塑性

的认识,从而解开了固体力学的一个谜团. 之后的塑

性力学发展,几乎均围绕位错的均匀与非均匀形核、

位错相互作用与增殖、以及位错与不同尺度晶态缺

陷的相互作用展开. 特别是固体力学与经典过渡态

理论相结合,考虑位错运动与形核的热激活属性,该

理论框架成为定量预测材料强度及其温度、应力依

赖性和尺寸效应的经典物理模型. 基于热激活理论

框架预测材料塑性变形的 Orowan公式 ε̇ = ρvb (其中

ε̇为塑性应变率, ρ为位错密度, v为应力和温度相关

的位错运动速度, b为伯格斯矢量大小),是固体塑性

和强度物理模型的经典代表.

但是晶态固体只是自然界存在物质的一小部分,

更广泛的物质以非晶态呈现, 比如日常生活中常见

的玻璃、橡胶、聚合物、沙粒等结构. 特别是近年

来,随着材料制备技术的进步,新型金属结构材料形

式不断涌现, 极大地提升了材料强度和塑性的调控

自由度.其中,非晶合金 (又称金属玻璃)作为典型的

非晶态固体, 表现出与传统金属结构材料完全不同

的新奇力学行为和优异的物理、化学性质,并且该类

材料隐藏着丰富的微观结构模型和未被充分认识的

物理力学机制 [7-10].

按照传统研究范式,与晶态固体类似,自然期待

使用非晶态物质的结构特征来解释其丰富的性能[11].

实际上,文献中已经有大量报道,尝试鉴定出可以决

定非晶态物质性能的短程结构信息.比如,模拟和实

验结果显示可能存在二十面体或其他短程结构, 有
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利于稳定非晶态物质 [12-17]; 玻璃转变或动力学冻结

现象也与某些局域的结构序参量相关 [18-20].但是,对

于典型的非晶态固体,比如金属玻璃来说,并不存在

一种公认的主控结构可以决定玻璃的性质 [21-22]. 相

反,近来的一些研究表明,无序合金的动力学性质并

不由某种短程结构决定 [23-24].

为什么非晶态固体不存在显著的主控结构呢?

本文中将以一种典型的 CuZr二元金属玻璃体系,作

为广义的非晶固体模型,探讨短程或中、长程结构在

决定非晶态固体性能方面的作用. 发现基于近邻原

子的短程玻璃结构不足以描述、预测非晶的性能.所

以,如果尝试从结构的角度解释非晶的性质,那么需

要考虑包含更多近邻原子以外的复杂结构, 或曰超

结构.而且,发现超结构的空间涨落和关联非常重要,

是隐藏在 “结构 −性能” 关联背后的重要物理图像.

但是,这种超结构定义会自然引入一个基本问题:假

如一种有效的所谓玻璃结构需要基于成百上千个原

子定义,那么使用它解释性能还有物理意义吗?

而晶体则显著不同, 它的全局结构是由局部几

何结构定义的, 从而可能给非晶态材料的局域结构

的效应造成一定的错觉: 认为无序材料的局域结构

也同样可以决定性能.但是,可能忽略了一个重要物

理图像, 即非晶态固体的全局结构不能基于任何简

单、直观的规则通过局部结构组装而获得;此外,玻

璃的局部结构通常是由其拓扑性质决定的, 而非简

单的几何本身. 因此,本文的主要结论 “金属玻璃的

局部结构不足以解释其物理性质”,并不与晶体中局

部结构序决定性能的成功相矛盾.

本文主要回答的科学问题为,经典的 “结构决定

性能”研究范式适用于广泛的非晶态固体吗?短程结

构和复杂超结构可否关联非晶态固体的性能? 背后

隐藏的物理机制又是什么. 为此,基于分子动力学模

拟,通过海量抽样无序固体势能图谱 (potential energy

landscape, PEL) 上的局域原子重排的激活能 [25-28],

定量探讨不同结构特征在决定玻璃性能方面的效用.

从介绍非晶态固体的基本变形模式出发,然后简述文

献中几类预测性能的非晶结构指标以及分子动力学

计算细节,通过比较简单结构和超结构揭示玻璃 “结

构−性能”关系蕴含的物理规律,最终提出评估与筛

选有效玻璃结构的普适方法.

1 非晶态固体是如何变形的?

传统晶体材料的塑性变形机制在 20 世纪中得

到了充分的研究, 人类对于晶体变形的机理认识已

经深入到了原子层次. 比如, 著名的 M. F. Ashby 变

形图谱定义了不同的温度、应力、应变率条件下多

晶材料的微观变形模式 [29-30]. 随着外载应力水平的

提高和温度的降低, 晶体的变形机制可能从晶界扩

散、滑移等所谓扩散机制, 转换到位错、变形孪晶、

相变等所谓位移机制 [31-36]. 将不同形式晶体缺陷的

几何特征,与经典热力学和动力学理论相结合,可以

推断出晶体材料的力学性能与外部变量的定量关系,

比如引言中提到的关于位错塑性的 Orowan方程,就

是其中一个典型代表.

而从晶体中演化出的诸多概念, 并不完全适合

于分析非晶态固体.非晶态固体通常具有长程无序、

短程有序的结构特点. 但是, 它并不存在直观的结

构缺陷 [17,37]. 所以从晶格上辨识结构缺陷, 基于缺

陷运动规律分析材料性质的思路在非晶态材料中不

易开展. 以典型的非晶态固体, 二元 CuZr 金属玻璃

体系为例, 丰富的微观结构特征会引入独特的动力

学拓扑信息, 如图 1 的局域黏度所示. 材料黏度可

以通过过渡态理论与黏滞流动激活能计算, 即 η =

η0 exp (∆Q/kBT ),其中 η0 = 1.0×10−4 Pa·s为特征黏度,

即黏度的高温上限; ∆Q为局域原子重拍的热力学激

活能,其计算细节将在下文中详述; kB为玻尔兹曼常

数, T 为热力学温度, 故而 kBT 为热能. 图 1 显示该

玻璃样品中存在不均匀动力学属性, 即黏度具有空

间涨落特征. 在典型的实验室时间尺度 (100 s),人们

通常以 η = 1.0 × 1012 Pa·s作为液体与固体的临界黏
度 [25-26].黏度小于这个数量级的物质为液体,而反之

则为固体.图 1显示 CuZr金属玻璃中同时存在类液

体区域与类固体区域. 两类区域的特征尺寸均在纳

米量级. 动力学不均匀性是非晶态固体区别于传统

晶体的显著特征. 特别是非晶态固体的表面相对于

块体的动力学快几个数量级以上 [38]. 因为类液体区

域的动力学较快, 对非晶态固体施加一定的外载时,

材料首先从类液体区域开始变形. 所以,目前存在的

比较成功的非晶态固体的塑性变形模型, 基本都是

围绕类液体区域这个动力学缺陷开展的.
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图 1 典型 CuZr二元金属玻璃黏度的空间分布.由于微观结构不均

匀,动力学性质具有显著的空间涨落特征,同时

存在类固体和类液体区域

Fig. 1 Contour plot of viscosity in a typical binary metalllic gass

Cu50Zr50. There is remarkable spatial flucturation in dynamic

property due to the structural heterogeneity. Both solid-like

region and liquid-like region coexist in a glass sample

在典型的玻璃态中, 塑性通常被认为是包含

几十到数百原子的一个区域中发生的集团原子重

排 [8-9]. 关于非晶态固体变形最典型的平均场描

述包括 F. Spaepen 的过剩体积模型 (free volume

model) [39] 和 Argon 的剪切转变模型 (shear transfor-

mation model) [40],以及之后发展的协同剪切模型 [41]、

剪切转变区模型 (shear tranformation zone, STZ) [42]、

流变单元模型 [43]、振动软点模型 [44-46]等,以及本文

部分作者提出的拉伸转变区模型 [47]. 广义来说, 这

些关于非晶态物质塑性变形的模型均会涉及到在应

力、温度等外载条件下的热力学状态改变 [48-49],均可

以理解为在势能图谱上的固有结构状态的改变,对应

于在外载条件下发生的从 PEL上一个局部能量极小

状态到临近局部能量极小状态的改变 [27-28]. 塑性事

件对应结构上的改变为应力、温度激励下的局域原

子结构重排,是一类典型的热激活事件 [5].

以上描述的独特结构和动力学特征, 使非晶态

固体的塑性变形与传统多晶材料、纳米晶材料相比,

在结构、热力学和动力学上具有诸多新奇的特点,

几类显著的不同详细总结于表 1中. 比如,非晶态固

表 1 非晶态固体与传统粗晶 (多晶)、纳米晶固体变形热力学与动力学物理机制比较

Table 1 Summary of the thermodynamic and dynamic features of deformation mechanisms in amorphous solids, in comparison

with conventional coarse-grained polycrystals, and nanocrystals

Phases and property Polycrystal (coarse-grained) Nanocrystal Amorphous solid

structure order + defects order + defects long-range disordered, short-range

ordered, structural fluctuation
thermodynamics stable metastable metastable, ageing and rejuvenation
deformation unit dislocation, twinning, phase trans-

formation, etc.

diffusion, grain boundary migration

and sliding, dislocation nucleation,

etc.

stz, free volume, flow unit, string-

like motion, etc.

origin of strength interaction between dislocation and

grain boundary, precipitate, solute

atoms, etc.

dislocation nucleation, grain

boundary plasticity, twinning, etc.

activation stress of STZ

plasticity large plasticity limited plasticity negligible tensile plasticity, vis-

coelasticity
instability and fracture modes necking, crack, void growth, etc. shear band, crack, etc. shear band, acvitation
constitutive equation orowan equation ε̇ = ρvb thermally activated process

ε̇ = ε̇0 exp
[
− ∆G(T,σ)

kBT

] activation of STZ

ε̇ = ε̇0 exp
[
− ∆F(T )

kBT

]
sin

(
σΩ
kBT

)
dynamics homogenous homogeneous + discontinuous tran-

sition of dynamic mechanisms

heterogeneous dynamics + contin-

uous transition of dynamic mecha-

nisms
activation volume large small unclear, depends strongly on tem-

perature and stress
disorder effect (entropy) entropy-enthalpy compensation,

variable entropy effect on different

plastic mechanis

entropy-enthalpy compensation,

strong entropic effect on the

nucleation controlled mechanisms

temperature-stress dependent en-

tropy, unique physical meanings of

glass transition, etc.
size effect no obvious size effect strong size effect unclear
shear-dilatation effect no obvious shear induced dilatation no obvious shear induced dilatation remarkable shear induced dilatation
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体的变形具有显著的滞弹性特征 [50],变形与时间相

关 [51].晶体变形中,扩散、位错等塑性具有迥异的时

间尺度,易于分辨,而非晶态物质的变形则具有连续

变化的时间弛豫谱 [51-54]. 在合适的温度和应力区间,

结构无序材料可能会出现老化或年轻化趋势 [55-58].

并且, 非晶的局域塑性在几何上存在显著的剪胀效

应 [59-60], 即剪切变形通常会导致明显的局部物质密

度涨落, 从而导致孔洞、剪切带形成等破坏和失稳

模式 [61-62].

2 非晶态固体的结构指标

因为非晶态固体的原子结构非常复杂, 缺乏普

适的平移和旋转对称性, 所以很难找到一个类似于

晶体原胞的简洁结构信息作为整个材料的基本重复

单元 [21].在非晶态物理、材料等领域,通常的做法是

定位广义的 “结构” 用于描述非晶体系的动力学性

质.这些广义 “结构”基本上分为 3类,具体包括原子

结构指标、热力学指标和动力学指标.

2.1 原子结构指标

第一类结构指标完全基于原子的空间排列, 比

如目前被广泛采用的原子 Voronoi 多面体结构分析

算法 [11-12,15]. Voronoi多面体结构从一个具体位置的

原子出发, 用中心原子与其周围最近邻原子之间的

中垂面围成一个多面体, 中心原子位于这个多面体

中, 通过描述包围多面体的特征, 即 Voronoi 指数来

描述中心原子所处短程结构环境. 另外, Voronoi 多

面体自然包含了配位数信息, 还可以定量描述原子

所处的结构环境,即最近邻原子空间分布情况.通常,

Voronoi指数标记为 n3, n4, n5, n6, . . .,其中 ni表示这个

多面体中 i 边形的数量. 一般来说, 取前 4 个指数,

即三、四、五、六边形的数量即可完备描述一个中

心原子的结构信息.此外,这些多面体结构以某种隐

含的规律,在中、长程上堆积,可以填满整个空间.由

Voronoi多面体分析衍生出的结构指标还包括配位数

(coordination number, CN,即
∑

i ni)、N 重对称性参数

(N 边形在多面体所有面中所占比例, 比如五重对称

性为 L5FS,即 d5 = n5/
∑

i ni)、原子的 Voronoi体积等,

以及由二十面体在空间上的堆积、连接方式形成的

中程序结构 [63-64]. 近来, 本文部分作者基于短程的

Voronoi多面体分析,提出了用于预测非晶态固体异

常振动特征的方向序参量 [65].

更精细的原子结构指标还包括诸多键序参量,

其中涵盖了原子间角度信息, 比如 Q6 等键方向序

(steinhard bond-orientational order, Q6 为六重键方向

序).它们可以用以区分非晶和不同对称性的晶体结

构, 适合描述晶化过程. 它通过球谐函数和键角参

数定义, 即 Q6 =

(
4π
13

∑6
−6

∣∣∣Y6m

∣∣∣2), 这里 Y6m 是球谐函

数, Y6m表示所有键的平均.关于短程结构分析,本文

以 Voronoi多面体结构为例,图 2给出了典型的 CuZr

金属玻璃中主要的 Voronoi多面体分布情况,还有占

比较少的结构没有列出. 对 Cu 原子为中心和 Zr 原

子为中心的 Voronoi 多面体加以区分. 对于两类中

心原子, 最常见的 4 种多面体原子结构已在图中展

示. 虽然分子动力学模拟显示, 在某些化学成分中,

随着无序材料从液体到玻璃演化, 其中的二十面体

结构 ⟨0, 0, 12, 0⟩显著增加,但是没有任何结构相对于

其他结构起到了主控作用 [66]. 这个图像与晶体截然

不同, 比如在类体心立方的 B2 晶体中, 主控团簇结

构是 ⟨0, 6, 0, 8⟩. 此外,非晶态固体的这些短程结构的

分布还具有很强的化学成分依赖性. 显而易见,在非

晶态固体中任何一种多面体结构作为其他结构的所

谓 “缺陷”结构,都比较牵强. 所以,试图通过这些短

程结构信息去理解非晶态固体的动力学行为具有极

大的挑战性.

其他的复杂非晶结构包括前文提到的基于短程

结构空间排列方式的所谓中、长程结构信息 [9,67].除

此之外, 特别突出的一个成功的结构指标为两体过

剩熵,或称局部结构熵 [68-69]. 以 CuZr二元金属玻璃

为例,第 i个原子的两体过剩熵定义为

S 2,i = −
1
2

∑
v
ρv

∫ rcutoff

0

{
guv

i (r) lnguv
i (r)−[

guv
i (r) − 1

]}
dr (1)

其中, v 和 u 表示原子类型 (Cu 或者 Zr), ρv 是 v 类

型原子的数密度, guv
i 表示 u类型的原子 i和 ν类型

的其他原子之间的局部径向分布函数 (radial distribu-

tion function, RDF), rcutoff 是积分的截断半径. 两体过

剩熵是过剩熵有限项展开后的两体部分, 为过剩熵

最主要的部分, 它表示由于原子位置的相互关联导

致的相对于理想气体状态的熵损失. 因为平衡态理

想气体熵最大,非晶态固体中的原子级别过剩熵总是

负值,绝对值越大,则该原子越有序.它曾被应用于预
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图 2 与晶体不同,非晶态固体中通常存在丰富的短程结构,例如图示的多种 Voronoi多面体结构,不存在一种所谓的主控结构. 上、下图分别

对应于以 Cu和 Zr原子为中心的团簇

Fig. 2 In constrast with crystal, there are abundant short-range structures in amorphous solid, as demonstrated by the plenty Voronoi polyhedra that is

found in the glass model. The upper and bottom panel denote those clusters which are centered at a Cu, or Zr atom, respectively

测玻璃形成液体的扩散行为和不均匀动力学, 以及

软胶体玻璃的局部粒子重排 [68].因此,它可以作为一

种纯结构参数来探索可能的结构−性能关联.除此之

外,由于积分截断半径的选择具有灵活性,该自由度

为检测空间关联在调节结构−性能关系中的重要作
用提供很大可能性.

2.2 热力学指标

由于纯粹的原子结构信息描述非晶体系的动力

学性质比较困难, 所以非晶物理领域常见的方法是

定义广义的 “结构”, 文献中已经由大量的报道和成

功范例. 比如,基于热力学信息预测非晶态物质的动

力学行为.这类指标包括低频振动模式参与度 [44-45]、

振动均方位移 [70-72]、柔性体积 [73]、局域模量 [74-76]、

局域热能 [77]等热力学参量.下面简要介绍几种典型

的热力学非晶 “结构”参量.

第一种典型热力学非晶 “结构”参量为振动均方

位移 (vibrational mean squared distance, 简称 vMSD).

vMSD用 ∆r2表示,表示对原子平衡位置的偏离程度.

第 i个原子的 vMSD定义为

∆r2
i =

∣∣∣ri (t) − ri,equil
∣∣∣2
τ0

(2)

其中, τ0为有限的振动评估区间 (100 ps量级,对应几

十个振动周期), 需要包含足够的振荡周期; ri,equil 是

第 i个原子在某个非晶固有结构中 (已用 CG算法能

量最小化)的平衡位置; ri (t)是原子在 300 K的温度

下, τ0 = 100 ps时间内的瞬时位置.尖括号表示时间

平均. 一个合适的时间段需要保证原子围绕着它们

的热动力学平衡位置振动, 而又不会发生 PEL 上两

个能量盆地之间的动力学跳跃, 所以评估时间也不

能太长. 目前, 在玻璃形成液体中, vMSD 已经被显

示是一个好的动力学预测指标, 可以预测慢冷却现

象和动力学不均匀性. 从 PEL角度分析, vMSD表示

系统状态围绕着一个能量局部最小点的热平均偏差

度, 它反应了这个能量盆地的曲率大小. 具体而言,

它的物理意义为局部构型的受限程度.因为 kBT/∆r2

在简谐近似下为力常数, 所以, vMSD和非晶固体的

局部刚度 (弹性模量) 相关. 特别是在协同剪切模型

中, 固体的弹性模量直接用于计算剪切转变发生的

能垒. 从这个意义上来说, vMSD可以作为玻璃的一

个直接的结构指标,用于本文中有关非晶态固体 “结

构−性能” 关联的探讨. 后来, 马恩等提出的柔性体

积概念 [73],也是基于 vMSD的一个体积量纲的扩展

结构参数,在其中振动部分起到了决定作用.
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另外一个热力学指标为低频振动模式参与度

(participation fraction of low-frequency vibrational mo-

des) [44-45]. 与大多数晶体相比,结构无序固体一般会

有显著的过剩低频振动模式, 并且具有空间准局域

特征 [65]. 软模集中的区域通常在玻璃材料中被认为

是 “软点”(soft spots) [73,78]. 这种低频振动模式与非晶

合金中的剪切转换事件密切相关. 塑形事件总是从

某个低频振动模式的失稳开始. 那么,软点理所当然

也和过冷液体的不可逆结构重排相关 [45]. 因此, 软

模也常被作为一种能有效预测玻璃性质的结构指标.

原子 i的低频振动模式参与度定义为

pi =
∑

ω

∣∣∣ei
ω

∣∣∣2 (3)

其中, ei
ω 为原子 i对应的极化矢量. 简正模分析可以

通过对角化固有结构的动力学矩阵 (Hessian matrix)

完成,而力常数矩阵从经验势函数中计算得到.通常,

可以经验地选择将 0.25%的最低频振动模式求和,作

为第 i个原子的低频振动模式参与度 [69].

2.3 动力学指标

因为剪切转变是热激活事件,所以基于动力学参

数预测非晶态固体的局部塑形激活是直观的,虽然其

物理意义和科学价值值得进一步的讨论.实际上,当

Argon [40] 提出剪切转变平均场模型时,他就基于 Es-

helby夹杂的弹性应变能赋予了热激活事件的激活能

显式表达式,用以表征剪切事件发生的难易程度,所

以激活能是一个最关键的动力学参数. 之后 Johnson

的协同剪切模型,启发于 Frenkel关于晶体原子面间

滑移的剪切强度理论,将激活能与非晶态材料的 STZ

体积、模量等参数关联,便可以很好地描述非晶态材

料的屈服行为和随温度变化的趋势 [41]. 所以激活能

是最直接的描述非晶态塑性的动力学参量 [79-83].

因为非晶态固体局域塑性具有热激活特征, 所

以最关键的物理参数为激活自由能函数. 而激活自

由能是温度、应力、化学势等热力学量的函数. 那

么, 自然可以通过调控温度或应力激励塑性事件的

发生 [49,84].从这个角度看,应力与温度具有一定的等

价性, 前者通过对 PEL 的偏置实现自由能势垒的降

低,等效于温度升高. 从应力角度出发, Patinet等 [85]

提出了局域屈服应力的概念, 它可以作为一种有效

预测塑性事件位置和大小的动力学参数, 其优势在

于即使材料经历了大变形, 在数十个事件之后仍然

具有一定的预测性. Xu等 [86] 从 PEL抽样过程出发,

发现沿 STZ事件发生的最小能量路径的应力梯度方

向可以有效预测非晶态固体塑性事件发生的宏观应

变、位置、结构变形形貌特征,也是一种用于预测非

晶塑性的动力学指标.

3 分子动力学模拟与激活能抽样

本文基于大规模分子动力学模拟和势能面抽样

技术, 选用具有较好玻璃形成能力的二元金属玻璃

体系, Cu50Zr50, 作为广义的非晶态固体模型, 探讨

其 “结构−性能” 关系及其背后隐藏的物理机制. 非

晶合金样品的制备采用分子动力学技术, 计算使用

LAMMPS程序包开展 [87].力场采用 Finnis-Sinclair类

型的嵌入原子经验势 (embedded-atom method, EAM)

描述 [88]. 该经验势函数被广泛应用于研究玻璃结

构、玻璃转变、热力学和动力学等性质. 本文研究

的体系包含 19 652个原子, 3个方向均为 7 nm尺寸,

该尺寸远大于径向分布函数所显示的短、中程序.分

子动力学模拟中, 模型的 3 个方向都采用周期性边

界条件描述. 分子动力学运动方程时间积分步长为

2 fs.首先,将体系在液体态 (2000 K)充分融化 4 ns时

间,由于该时间远远大于体系的 α弛豫时间,所以可

以保证体系始终处于热力学平衡态. 然后将平衡液

体以 1010 K/s的冷却速率快速冷却到 0 K.模拟采用

等温等压系综,过程中温度使用 Nose-Hoover热浴控

制 [89-90],每个方向的外部压力通过 Parrinello-Rahman

压浴保持为零应力状态 [91].在冷却结束后,通过共轭

梯度算法,将体系完全弛豫到局部势能极小点,即玻

璃形成液体的某个固有结构. 通过追踪体系热力学

函数,比如体积、势能的变化,可以判断该二元体系

的玻璃转变温度在 650 K左右,与实验结果吻合.此

外,采用 Voronoi多面体分析等方法分析该玻璃体系

的短程原子结构,并通过 Ovito软件可视化 [92],结果

如图 2所示,该体系中存在着广泛的短程结构.

如前文所述, 非晶态固体的局部激活事件激活

能是最直观和关键的动力学参数, 可以定量表征事

件发生的难易程度, 这一点已经在之前的工作中得

到充分验证 [69]. 但是, 非晶态物质的 PEL是个高自

由度的、异常复杂的多维平面. 在 3N 维空间中, 高

效、准确抽样 PEL拓扑信息绝非易事 [26-27,93]. 针对

该问题,加拿大蒙特利尔大学的Mousseau等 [94-96]发



310 力 学 学 报 2020年 第 52 卷

展了 ART(activation-relaxation technique)算法,后又经

过多人改进. 该算法可以通过随机抽样鞍点态来获

得体系中不同事件的激活能, 从而克服了分子动力

学模拟上的时间尺度限制, 属于加速分子动力学模

拟的一类. 它的优势在于可以高效处理无序体系等

复杂系统的 PEL抽样,而不依赖于原子晶格等信息,

也无需事先定义激活的初态与末态. 并且,初始激活

方向随机,高效海量抽样后,可以潜在穷尽所有可能

的局部激活时间,给出完备的激活能图谱.

ART算法的核心思想如图 3所示. 产生事件以

评估其激活能的过程包括 3 个基本步骤 [97]. 首先,

从一个局部势能最小点开始, 以随机方向扰动某一

集团原子使其离开势阱;然后,基于 Lanczos算法,通

过 Hessian矩阵求解,评估可能能量路径的最弱方向,

即能量曲面的最小弧度方向, 并沿该方向收敛到鞍

点,鞍点能量与初态状态的势能相比,获取该事件激

活能;最后,将状态弛豫到一个新的相邻局部势能最

小态.
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图 3 使用 ART技术从势能平面抽样结构激发事件激活能的示意图

Fig. 3 Schematic illustration of the ART technique, which is capable of

sampling activation energies for local structural exitations

from potential energy landscape

本文所采用的 ART nouveau(ARTn) 程序抽样激

活能的计算参数设置如下. 初始扰动以随机位移的

方式施加到单个或集团原子上,扰动位移的大小固定

为 0.1 Å,扰动方向随机选取.位移增量设定为 0.15 Å.

为了限制激活作用到单个原子,从而得到原子量级的

激活能, 设置的扰动截断距离为 2 Å(小于体系 RDF

第一峰的位置约 2.8 Å).激活能为鞍点态和初始能量

最小点之间的能量差. 当搜索的 PEL片段曲率小于

−0.30 eV/Å2 时, 认为系统逃出势阱. 之后沿着 Hes-

sian 矩阵最小特征值方向推向鞍点. 当系统中任何

原子的受力均小于 0.05 eV/Å时,系统达到鞍点态.

4 评估结构性能关联

4.1 短程结构与动力学关联

首先,定量评估特定短程结构的激活能,以探索

短程结构与动力学性能之间可能存在的关联. 图 4

展示了不同原子类型主要 Voronoi 多面体结构的激

活能分布情况. 对于每种原子,均选取了图 2中最常

见的四种短程结构进行展示. 不难发现, 不论是 Cu

原子还是 Zr原子,每一种短程结构都对应于非常宽

频的激活能分布,即一种 Voronoi结构对应于时间尺

度迥异的激活事件. 此图像与晶体中的动力学载体

形成了极大的反差.在晶体中,空位扩散、位错形核、

变形孪晶等塑性事件具有鲜明的动力学特征和不同

的时间尺度,它们的激活能通常容易区分. 事件与特

征激活能一一对应, 所以可以通过力学实验或模拟

方法计算塑性变形的激活能,从而判断变形机制.但

是, 在非晶态合金中, 特定的短程 Voronoi 结构却不

具有唯一的激活能.进一步分析发现,不同的 Voronoi

结构的激活能分布情况基本相同,即不同的结构可能

具有相同的性能.这些数据初步提示,非晶态物质的

动力学特征具有极大的不均匀属性,非晶体系的 PEL

拓扑结构异常复杂. 即使从同一个固有构型出发,高

维势能平面上可能对应于不同的邻近势能盆地, 从

而可能经历具有不同结构和动力学特征的原子局域

重排过程. 虽然塑性事件在统计上可能具有特定的

路径偏好,但是每一次激活的路径选择是随机的.

但这些发现并不足以说明非晶态固体的简单局

部短程序不能控制其物理性质. 而最直接评估 “结

构−性能” 的策略是将结构与性能作直接定量关联.

为此, 调查了另外 5 个局部结构参数与激活能的关

系. 研究的短程结构参数包括: ①原子 Voronoi 体积

Volume,②配位数 CN,③ Steinhard六重键方向序 Q6,

④ Voronoi多面体五重对称性指标 L5FS和⑤六重对

称性指标 L6FS.这 5个参数都可以基于中心原子的

最近邻原子数唯一确定,所以是典型的短程结构. 以

上结构与激活能关联的定量评估数据总结于图 5中.

图 5具体展示了每一个原子的激活能和 5个结构参
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Fig. 5 Scattered plots of the activation energies as a function of short-range structural indexs. The structural indexs include① Voronoi Volume,

② coordination number,③ bond-oreintational order Q6,④ local five-fold symmetery L5FS, and⑤ local six-fold symmetry L6FS,

respectively. (a)∼(e) and (f)∼(j) are corresponding to the cases of Cu and Zr atoms, respectively

量之间的散点图,其中上下两行分别显示 Cu原子和

Zr 原子的数据. 从图中可以看出, 无论对于何种原

子,短程结构指标与激活能之间的关联非常弱,数据

表观线性拟合的 Pearson 关联系数均不超过 0.2, 即

在此框架下结构与性能基本上不存在任何关联规律.

这说明局部短程结构并不能决定原子的激活能.换言

之,最近邻结构不能提供足够的物理信息,预测 CuZr

非晶合金体系中一个给定原子的长时间动力学性质.
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严格来说, 以上数据并没有从数学上严格推演

出以下结构, 即非晶固体局部简单结构对于预测长

时间性质无效. 但是,至少它们已经表明了最标准的

局部结构表征方法在预测非晶态物质热激活性能时

大概是无效的. 所以, 应该从另外一个角度出发, 可

能需要用更复杂的结构表征方法, 比如启用超越最

近邻原子的复杂结构指标, 尝试与动力学性质建立

更加有效的关联. 比如从一个原子出发,基于数个近

邻原子层,定义式 (1)中的原子级两体过剩熵 S 2,i.之

前的研究发现, 如果用来定义这个结构参数的原子

范围超过第四近邻 (11.2 Å),那么过剩熵与激活能之

间就可以建立起非常强的关联, 其线性拟合的 Pear-

son 关联系数, 对于 Cu 原子为 0.95, Zr 原子为 0.72,

说明完备的非晶结构信息是非局域的 [69].

4.2 中、长程结构与动力学关联

既然短程简单玻璃结构不能有效预测局域塑性

事件的激活能, 即其动力学性质; 那么需要考虑中、

长程复杂结构在决定非晶态物质性能方面的效应.为

此,特别考虑一种有效的广义热力学 “结构”参数,即

式 (2)中定义的振动均方位移 vMSD.由于振动行为

(晶格振动集体元激发,即声子)通过原子间作用势自

然考虑了周围原子环境和长程相互作用,如果作用是

长程的,那么该物理量会自然将此信息包含在内.

图 6展示了 Cu和 Zr原子的激活能和振动均方

位移 vMSD之间的定量关系.首先,这个关系看起来

比图 5 中局部结构参数的预测性好很多. 这里已经

将原子按照其 vMSD 的大小进行排序, 每 100 个原

子分为一组做粗粒化处理, 取其平均值表示图 6 中

的一个数据点. 结果显示,无论对于 Cu原子还是 Zr

原子,其振动特征量 vMSD与激活能的 Pearson关联

系数均接近于 0.9,意味着两者之间存在非常强的关

联. 强关联说明相对于短程简单结构, vMSD基本上

已经具备了预测非晶体系动力学行为的属性, 从而

可以认为是一种有效的广义 “结构”物理参数.

但问题是相比于最近邻结构参数, 为什么基于

振动的 vMSD能更好地预测长时间物理性质? 在看

来, 这是因为给定原子的 vMSD 不仅仅是最近邻几

何结构的函数,它表现了一种协同效果,即长程作用.

除了非局域特征, vMSD也代表了局部结构的一种隐

含的物理特征, 比如原子局部受力的对称性或对称

性破缺情况, 但是这种高阶性质并不能被已有的拓

扑表征方法所捕捉. 由此引出一个关于非晶态固体

性能的广义结构解释, 即其性能究竟是起源于结构

还是结构受限?

2.0

1.5

3.0

2.5

0.10 0.400.05 0.20

MSD/Å
2

(a)

Cu Zr

0.100.05 0.20

MSD/Å
2

(b)

ac
ti

v
at

io
n
 e

n
er

g
y
/e

V

2.0

Pearson’s r  = -0.86
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Fig. 6 Correlation between activation energy and vibrational MSD.

Every data point stands for the average value of 100 neighbouring

data. (a) and (b) are corresponding to the cases

of Cu and Zr atoms, respectively

5 结构还是受限?

实际上,振动MSD绝非如它的定义中看起来那

么局域.假设一个物理图像,有一个外部力作用在一

个原子上,但是通过固定远离原子的边界使整个固体

不发生刚体运动,根据统计力学知识,知道这个原子

的位移反比于弹性常数;而弹性常数就是热能 (kBT )

除以力矢量方向上的平衡振动幅度,即 vMSD.然而,

真实的物理图像是不仅仅受力的原子会移动, 它周

围为数众多原子也会从它们的平衡位置被瞬间移动.

而且, 离这个原子越远移动距离越小. 该物理图像

意味着 vMSD不是仅仅依赖于最近邻原子之间的弹

性相互作用,在相当意义上,它反应了原子周围超越

最近邻范围的弹性常数的权重平均, 即弹性的空间

关联.

为定量阐述以上的空间关联信息,在图 7中计算

了不同温度的 vMSD,即 100 K, 200 K, 300 K和 400 K

等几种情况. 在一定的温度下,模型被保持在等温等

压系综中以处于其热力学平衡状态, 从而记录所有

原子的轨迹. 对于第 i 个原子而言, 其振动 MSD 根

据式 (2)计算,即 ∆r2 = (r (t) − ri)2. 这里 ri 是第 i个

原子的平衡位置 (从对应的固有结构中获得,或在一

定时间内的平均位置), r (t)是 i原子在 100 ps的分子

动力学运行中不同时刻的瞬时位置矢量. 进一步细
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化,将MSD按照方向解耦, x方向的 vMSD可以写作

∆x2 = (x (t) − xi)2, 同样 xi 是平衡位置处 x方向的坐

标;另外两个方向 y、z的 vMSD采用类似的公式计

算,即 ∆y2 = (y (t) − yi)2和 ∆z2 = (z (t) − zi)2.

为了阐明弹性的空间关联特征和 vMSD的各向

异性特点,关键的数据支撑是 vMSD在不同温度下的

归一化空间自关联函数 C∆r2 (r). 为计算空间关联函

数, 需要先定义另一个物理量, 即每个原子的 vMSD

对于系综平均值的偏差, ∆vMSDi = vMSD (i)−vMSD,

其中 vMSD 表示所有原子 vMSD 的系综平均值. 那

么, vMSD的空间自关联函数定义为

C∆r2 (r) =
∆vMSD (r0 + r)∆vMSD (r0) − ∆vMSD (r0)2

∆vMSD (r0)2 − ∆vMSD (r0)2

(4)

其中, r0表示空间中任意一个参考原子的位置, r表示

周围原子距离参考原子位置 r0 的距离. 每个特定方

向 (x, y, z)解耦的空间自关联函数遵循同样的规则定

义,即C∆x2 , C∆y2 , C∆z2 .总振动均方位移 vMSD
(
∆r2

)
和

方向解耦 vMSD
(
∆x2,∆y2,∆z2

)
的空间自关联函数如

图 7所示,其中方向解耦的均方位移关联函数取 3个

方向振动关联函数的算数平均值,即 C∆x2,∆y2,∆z2 (r) =

[C∆x2 (r) +C∆y2 (r) +C∆z2 (r)]/3.

从图 7中可以看出,振动MSD的空间自关联函

数衰减是连续的,说明振动的相互作用是长程的,所

以没有理由将相互作用截断在某个空间位置. 但是

很显然,关联尺度远超过该 CuZr体系的最近邻距离

(即 RDF第一高峰位置,约 2.8 Å).作为初级近似,采

用经验函数描述, C (r) ∝ exp (−r/ξ),其中 ξ为关联长

度.那么,可以经验地认为,当距离为 rc = 3ξ时,关联

函数衰减到 exp (−3) ≈ 0.05,这时自关联消失 [98]. 如

果采用此种定义,那么 vMSD的自关联长度 rc 大概

在亚纳米的量级. 这与短程结构的空间关联函数具

有极大的区别. 在之前的研究中发现, 短程结构, 例

如五重对称性参数 L5FS,其空间关联函数随距离衰

减很快,远低于纳米的量级 [69].

所以, 一个有效的非晶态固体结构参量, 必须

具有一个公共的空间关联特征, 大概在亚纳米的量

级. 从这个角度讲, 可以将广义结构参量的空间关

联长度作为控制非晶态固体动力学性质的隐藏物理

量 [69,98-99]. 除非一个超级复杂玻璃结构,具备了亚纳

米量级的空间关联属性, 那么它在预测玻璃性能方

面才是完备的. 然而这大概需要数百或数千量级的

原子来定义这种复杂结构, 从而为建立有效的无序

物质 “结构−性能” 关系带来了极大的挑战, 这也是

为什么到目前为止探索非晶态物质的结构−性能关
联仍是研究热点. 也许最近邻结构不能决定玻璃性

质的结论听起来有点令人失望, 但从另外一个角度

看,这其实是一个好消息.每个原子都有很多种可能

的局部结构定义,却只有一个振动MSD,从而可以从

广义 “结构”的角度,另辟蹊径建立起超越传统晶态

物质的新型无序物质构效关系. 的数据和讨论显示,

在非晶态固体中受限比几何结构本身更关键. 最后,

空间关联的重要性是普遍的,激活能、两体过剩熵、

低频振动模式参与度、柔性体积、异常振动方向序等

物理参量也被发现具有亚纳米的空间关联长度 [65,69].

基于机器学习的非晶结构参量—软度—也被发现

在跨空间尺度多种材料中适用 [99].

除此之外,还发现一个有趣的现象,图 7中所示

的所有空间自关联函数总是正值. 这说明所谓的软

点原子,即具有比较大的 vMSD的原子,总是倾向于
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被另外一些软点原子所包围. 这反映了 vMSD 不仅

仅是由最近邻结构控制的,还具有协同性.有趣的是,

如果观察方向解耦的 vMSD,它们的平均空间关联函

数 C∆x2,∆y2,∆z2 (r)会延伸到更远的位置.尤其是随着温

度的升高,方向 vMSD空间关联尺度会变长,这说明

局部各向异性对于玻璃性质来说非常重要, 一维运

动模式变得更可能发生, 这可能就是结构无序体系

中经常发现类链式集体运动的物理起源 [84,100].

6 评估无序固体结构的效用

基于微观结构解释材料性质和行为是广义物理

学的常用方法. 因此,人们很自然的认为非晶态材料

的性能也应该建立在类似的结构解释基础之上. 晶

体有着以单胞为基本单元的周期性排列结构, 只需

要极少的信息就可以确定体系的整体结构. 但在无

序固体中, 情况却大不相同. 从严格意义上来说, 任

何有用的结构描述都是不完整的. “有用” 是指一种

结构描述方法能在一定程度上给出每个原子的位置

信息, 但却可能是不完备的. 也就是说, 任何一种结

构描述方法都不可避免的需要去选择应该保留什么

信息, 同时舍弃何种信息. 只能说, 一些结构选择可

能会比另外一些选择更有用.

这里重点讨论如何定量评价无序材料中某一种

结构描述的效用.所谓 “效用”,就是这种结构在描述

性能方面的量化有用程度. 但是在给出具体策略之

前,首先回顾一下到底什么是材料结构,材料结构的

物理意义究竟意味着什么?答案无非包括以下几点:

(1)结构作为信息的压缩体.在晶体中确定所有

原子位置所需的信息很少, 仅需原胞对称性和晶格

常数,与材料尺寸无关.这种极大的信息压缩使得晶

体材料的结构信息非常容易储存、再现和使用.

(2)结构作为材料物理性质的解释. 基于固有结

构的概念可以理解液体结构, 这与结构作为性质解

释有共同的出发点. 如果无序材料的稳定性和动力

学是和某种指定的局部结构密切相关, 那么这些结

构反过来也可以提供材料性质的一个解释, 这是本

文探讨的主题.

(3)结构作为衡量体系有序程度的物理量. 比如

Frank [101] 于 1952 年提出局部二十面体可以有效稳

定纯液体结构, 使其可以进入过冷态. 所以, 由于某

些几何结构的存在, 同时导致了整体上无序结构的

产生.因此,结构可以用来表示体系接近有序的程度,

即结构对于晶体对称性的相似度.

在之前的工作中, 基于以上 3 个方面对于材料

结构物理意义的理解, 提出了 3 种新的定量评估非

晶态材料结构有效性的普适方法 [1]. 首先,基于香农

信息熵的概念,即 S =
∑

i Pi ln Pi,其中 Pi表示体系中

某种特定的 Voronoi 多面体结构 n3, n4, n5, n6 出现的

概率,定义了两个参量来定量描述非晶的结构,即结

构的多样性指数和效用指数; 这两个物理参数可以

定量评价非晶结构, 以及结构在预测性质方面的效

用. 发现随着受限程度增加或者能量降低,非晶结构

子集的多样性越来越低.但是,这种结构变化非常弱,

不足以说明某种特定结构是非晶合金物理性质的主

要起因.

紧接着,发现短程 Voronoi多面体结构分析方法

在预测非晶合金性质方面的 “效用”有限,而拓扑或

者几何非局部描述可能有更强的效用. 就像本文讨

论的振动均方位移的情形,原子运动的受限程度,足

以解释材料的刚度、有序或者无序,而不必去额外考

虑影响受限性的结构,反而画蛇添足.从这个角度讲,

基于原子配位壳层的结构描述, 例如典型的 Voronoi

多面体分析等, 只是多种原子局部结构描述中的一

种选择, 其目的也许仅仅是将受限与结构联系起来,

从而最终给出性能的结构解释.

然后, 提出一种在化合物非晶体系中度量类晶

结构的数学方法, 即共晶参数法. 这种方法适用于

判断何种非晶结构更容易形成晶体, 而另外一些结

构却具有强的非晶形成能力. 结果发现类晶结构的

缺失与缓慢晶化 (玻璃形成能力相关)之间存在密切

关系.

最终, 发现非晶的结构与性质因果关系并不是

一一对应的,而是部分因果关系,即非晶性质的极值

可能与单一结构有关, 但是某种结构可能同时贡献

了很大范围的性质, 从而说明在非晶态体系中寻找

简明的 “结构−性能”关联可能是徒劳的.

7 结论与展望

在本文中,以 CuZr二元金属玻璃作为广义非晶

态固体的代表,通过海量抽样势能图谱上对应局域塑

性事件的激活能,定量评估了几类短程结构、振动均

方位移等中、长程 “结构”在预测非晶动力学性能时

的效用. 基于海量数据与讨论,可以对 “无序物质结
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构是否决定性能”这个深刻问题作以下两方面回答.

一方面,简单短程结构不可以决定性能,例如 Voronoi

多面体和配位数这种近邻结构参数并不能很好的预

测非晶态固体的动力学性质;另一方面,考虑中、长

程原子环境的复杂结构可以预测非晶态材料的性能,

即在定义中包含了周围多重原子壳层的复杂结构参

数,比如振动幅度和两体过剩熵等,可以准确地预测

无序物质的动力学特征.非晶合金中结构−性能强关
联背后隐藏的准则是结构的空间关联特性. 即只有

某种结构特征在空间上呈现亚纳米级的空间关联长

度, 这种结构才有可能有效地决定无序固体的性能,

而短程结构则无效. 受限是关联非晶性能的直接因

素, 而非结构本身. 而寻找受限的原子结构基础, 无

非是企图赋予性能的结构解释, 有时是徒劳且没有

物理意义的.

进一步, 回顾了在之前的工作中提出的定量评

价非晶态固体结构预测性能有效性的普适方法, 为

建立无序物质结构−性能关系提供了筛选准则.这些

发现和策略,为广义非晶态固体神秘的 “结构−性能”

关联提供了更宽阔的视野. 给出了复杂结构能够更

有效的预测玻璃动力学性质的物理原因, 共同的空

间关联长度可以作为寻找无序材料更物理、更高效

的结构指标的参考. 但是,最终建立类似于晶体中基

于缺陷运动的 “结构−性能” 关系, 在非晶态物理领

域还是一个巨大的挑战,也是材料、凝聚态物理、固

体力学等领域的研究热点问题.

鉴于此, 扩展更全面的结构度量方法也就成为

一项重要的任务. 比如, 随着人工智能的发展, 机器

学习已经被用于寻找更为合适的结构描述 [99,102-106].

机器学习的基本原理是通过调整不同类型结构在组

合全局结构中的权重, 使组合结构与某些特定性质

的一致性最大化, 从而达到用结构准确预测特定性

质的目的,而不关心结构是否复杂或是否可认知. 所

以, 即使机器学习在超越人类认知的高维空间训练

出可以准确描述玻璃某种性能的所谓 “超结构”, 如

何将黑盒子信息翻译为人类可以理解的理性语言也

是一大挑战.
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