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摘  要：水泥水化过程决定水泥基材料强度、耐久性等诸多性能，深入理解水泥水化机理具有重要的科学意义和工程价值。

本工作回顾了硅酸盐水泥水化动力学模型的最新研究进展，评述了 GEMS 热力学计算、HymoStruc3D 和 CEMHY3D 等水化

数值模拟方法及其局限性，总结了准弹性中子散射和核磁共振等先进测试手段在研究水泥水化过程中水态演变和孔结构发展

中的具体应用，提出了该领域未来研究的趋势和挑战。 
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Abstract: Cement hydration is a key process to determine most properties of cementitious materials. Clarifying the mechanisms of 
cement hydration intersects both academic and practical interests. Recent research work on Portland cement hydration kinetic models 
was reviewed. The hydration simulation models, such as GEMS thermodynamic calculation, HymoStruc3D and CEMHY3D and 
other hydration simulation models and their limitations were discussed. The application of quasi-elastic neutron scattering and 
nuclear magnetic resonance methods in the evolution of water states and the development of pore structure during cement hydration 
process were summarized. In addition, this review also gave the future developemt and challenges in this field. 
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混凝土是当今世界上体积用量最大、应用最广

泛的建筑材料。混凝土材料从流塑状态转变为坚固

的结构材料主要归因于水泥的水化反应，这一过程

中，混凝土微观结构发生剧烈演变，力学性能迅速

形成和发展。从混凝土流塑状态始，在水化硬化阶

段，乃至整个混凝土的长期服役过程中，水分一直

扮演着重要角色[1–3]。水泥水化过程是决定水泥基材

料力学性能、体积变形、渗透性及耐久性等各种宏

观性能的重要环节[4–5]。普通硅酸盐水泥是最常用的

水泥种类，由黏土、石灰石和铁矿石等为原材料烧

制而成的水泥熟料，添加石膏和水泥混合材粉磨而

成。水泥熟料的主要成分包括硅酸三钙(C3S)、硅酸
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二钙(C2S)、铝酸三钙(C3A)和铁铝酸四钙(C4AF)[6]。

硅酸盐水泥的性能主要由其矿物的水化特征决

定[7]。在硅酸盐水泥水化初期，C3S 的水化反应占

据主导，产物主要为水化硅酸钙凝胶(C–S–H)[8–9]

及充填在胶体中的氢氧化钙晶体(CH)；C2S 的水

化速度相较于 C3S 很缓慢，其主要产物为 C–S–H

和少量 CH，但该水化产物对 28 d 水泥石强度的

改善具有重要意义；C3A 反应速率最高，对水泥

浆流变性能有显著影响，其主产物为钙矾石(AFt)

和单硫型硫铝酸盐(AFm)；C4AF 的反应活性远弱

于 C3A，早期水化相对缓慢，因此，在早期水化

过程中通常不予考虑[10–11]。此外，由于水化反应

过程中不同熟料之间的相互作用及干扰，导致水

化过程异常复杂。不同矿物相水化干扰的本质在

于，不同矿物相的溶解平衡常数和溶解速率存在

差异。 

C–S–H 作为水泥胶凝能力的主要来源，一直是

水泥和混凝土科学研究的核心。目前，C–S–H 理论

层面的模型主要包括：Powers 和 Brownyard[12]、

Feldman 和 Sereda[13] 提出的层状结构模型，

Wittmann[14]、Jennings[15–16]提出的胶体结构模型。

目前，Jennings 模型(JM 模型)被广泛接受，结合中

子散射和 X 射线测量的数据，模型揭示了约 4 nm

大小的 C–S–H 基本粒子的存在(图 1a)，提出 C–S–H

由 4 nm 大小的 C–S–H 砖聚集而成，形成低密度和

高密度 2 种形态。这些模型极大地促进了研究者们

对 C–S–H 凝胶的理解，然而为了进一步了解 C–S–H

凝胶的性质，包括 C–S–H 基本粒子的聚集状态，通

常需要粗颗粒模拟的帮助。粗粒度模拟假设 C–S–H

凝胶结构是相互作用的 C–S–H 粒子的集合，该方法

具有足够的灵活性，可以通过禁止或允许 C–S–H 粒

子的重叠来描述粒状或连续的 C–S–H 网络[17]。

González–Teresa 等[18]通过调整初始 C–S–H 颗粒的

大小和堆积因子，构建了 C–S–H 纳米砖堆积而成的

C–S–H 结构，这与 JM 模型描述的 C–S–H 结构一致

(图 1b)。近期，Chandler 等[19]采用离散元法模拟了

3 种不同 C–S–H 凝胶样品，随后在这些虚拟 C–S–H

试样上开展了虚拟纳米压痕试验，通过比较虚拟纳

米压痕数据和试验数据，获得了 C–S–H 粒子间相互

作用力的有关信息。研究表明：使用球形颗粒作为

C–S–H 基本粒子，将滚动阻力纳入非球形性质影响

的重要性，并进一步证明了 C–S–H 砖为非球形的。

这些由 C–S–H 基本粒子聚集而成的 C–S–H 凝胶，

初期呈球态(图 1c 左)，大多数情况都以箔态出现

(图 1c 右)[20]，这些 C–S–H 箔态结构合并在一起，

形成在扫描电镜中常见的“纤维”或“针状”形态

(图 1d)[21]。目前已经确定，在图 1d 所示的微观尺

度上，C–S–H 至少以 2 种不同的形式存在，其主

要分类包括：内部产物和外部产物[22–23]、中间产物

和后期产物[6, 24]、候颗粒和基质[25]、低密度和高密

度[16, 26]。其中，内部产物和外部产物的说法已被广

泛采用。透射电子显微镜(TEM)的应用，促进了对

C–S–H 形貌的进一步认识。Richardson 等研究发现，

硅酸盐水泥浆体中，内部产物通常是由小球状颗粒

组成，外部产物通常呈纤维状[27]。外部产物的形态

受到矿渣掺量影响，由纤维状向箔状转变，箔状形

态在填充孔隙空间方面比纤维形态更加有效，而不

会留下大的互相连通的毛细孔，这在一定程度上可

以解释复掺矿渣的水泥基材料体系耐久性得到改善

的原因[28]。 
 

  
(a) About 4 nm (b) About 200 nm[17] (c) About 200 nm[20] (d) About 1 μm[21] 

图 1  JM 模型 C–S–H 粒子基本形态(约 4 nm)、粗粒度模拟的 C–S–H 纳米砖聚集状态(约 200 nm)、C–S–H 凝胶初期球态和后

期箔态(约 200 nm)[20]和“针状”或“纤维状”C–S–H (约 1 μm)[21] 
Fig. 1  C–S–H nano particles in Jennings model (about 4 nm),assembly of fictitious interacting C–S–H particles by coarse-grained 

simulations (about 200 nm)[17], globular form and foil like morphology of C–S–H (about 200 nm)[20]and fibrous or needle like 
morphology of C–S–H (about 1 μm)[21] 

 
水化过程通常会伴随热量释放，水分状态改变

和微结构的发展。通常情况下，由等温量热法获得

的典型放热曲线将水泥水化过程分为 5 个阶段：溶

解、诱导、加速、减速和平稳阶段。然而 Scrivener
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等[29]指出：不存在水化机制的突然变化，加速阶段

和减速阶段的说法有些过于绝对，建议将量热曲线

划分为 3 个阶段：I 直到诱导期结束前阶段；Ⅱ主

水化峰阶段和 Ⅲ 缓慢反应阶段。关于阶段 I 的主

要争议在于诱导期的成因，目前主要的解释包括：

1) 由于在反应的 C3S 晶粒表面上形成了亚稳态的

阻隔产物(保护层理论)；2) 由于溶液中离子浓度增

加而导致的 C3S 溶解速率降低(溶解理论)。保护层

理论最先由 Stein 等 [30]提出，后来 Gartner 和

Jennings[31]关于溶液中离子浓度的研究为保护层理

论提供了有力证据，在实验中发现了 2 种形式的

C–S–H，并假设最初形成的 C–S–H 与反应速率的降

低有关，且最初形成的 C–S–H 逐步转换成“保护性”

较低的 C–S–H (钙硅比约为 1.7)。关于保护层理论

的进一步证据来自于 Rodgers 等[32]关于 C3S 水化过

程中交叉极化核磁共振研究，发现单体水化硅酸盐

形成于早期，而水化硅酸盐的二聚体仅在诱导期结

束时检测到。目前尚未通过实验直接观察到这一保

护层的存在，核磁共振技术虽然检测到了不同类型

的水化产物，但无法提供这些产物的空间信息。然

而，有学者认为，水泥颗粒表面形成的保护层抑制

进一步水化的理论与实验情况并不一致[1]，而基于

地球化学的溶解理论(溶解速率仅取决于溶液相中

的不饱和度)则可以解释有关水泥水化诱导期的实

验现象[33]。早在 1956 年，Cabrera 和 Levine[34]就将

溶解过程简单描述为成核和生长过程的逆过程。

Dove 等[35–36]也发现，晶体生长理论可以解释许多矿

物质(石英、长石、橄榄石、三水铝石、方解石等)

甚至蛋白质的溶解行为，存在 2 种溶解状态：溶解

速率较高，不饱和度较高，此时允许在错位处形成

如图 2a 中区域 A 所示的蚀刻坑状态；溶解速率急剧

下降，不饱和度较低，此时距离平衡状态还很远，

形成如图 2a 中区域 B 所示的直边台阶状态。从现象

学上进行分析，这种在矿物中溶解速率急剧下降的

情况同样发生在 C3S 的溶解过程中，基于此，Patrick

等[33]进一步研究指出：溶解度理论可以解释水泥水

化前期诱导阶段的形成，由图 2b 所示的 C3S 水化前

期 SEM 照片可以发现蚀刻坑的表面没有覆盖水化

产物保护层，随着离子浓度逐渐增加，不饱和度降

低，直到低于克服产生蚀刻坑所需的激活能时，溶

解速率变慢，这标志着诱导期的出现。当 C3S 与水

接触时，刚开始生成的水化产物不会形成连续的保
 

(a) AFM images (b) SEM images and its schematic diagram 

Authors assume that some primary hydrates will precipitate but not as a continuous membrane. 

图 2  溶解度理论：(a)不同欠饱和度条件下石英表面的 AFM 图像：第 1 阶段浸泡于盐溶液中且欠饱和度为 1 时，表面覆盖

着高密度的小坑或者较大较浅的平坑；第 2 阶段浸泡于水中且不饱和度为 1 时，表面主要是带有倾斜侧面的大蚀刻坑

并会聚于错源处；第 3 阶段浸泡于盐溶液中且不饱和度为 0.9 时，表面仅显示直边台阶，没有点蚀迹象[36]；(b)可用溶

解度理论解释的 C3S 浸入去离子水中 2 min 和 30 min 的 SEM 照片以及溶解度理论水化机制示意图面[33] 
Fig. 2  Solubility theory: (a) AFM images of quartz with various undersaturation conditions, on the first stage when immersed in salt 

solutions with unsaturation index of 1, a high density of small pits or larger and shallower flat pits can be observed on the 
surface, on the second stage when immersed in water with undersaturation index of 1, surface are dominated by large etch pits 
with sloping sides that converge at dislocation sources, on the third stage when immersed in salt solutions with 
undersaturation index of 0.9, surface shows only straight edge steps[36]; (b) SEM images of C3S immersed in deionized water 
during 2 min and 30 min supported solubility theory, and its schematic diagram of hydration scheme[33] 
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护层，表面能较高的矿物表面会逐渐被水化产物

C–S–H 覆盖，表面能较低的区域可能仅保持部分羟

基化，因此，在位错点处会出现蚀刻点蚀；最后 CH

和 C–S–H 的核开始稳定生长，标志着诱导期结束和

加速期开始。Bullard 等[37]提出的经验速率定律可用

于描述溶解速率对欠饱和度的依赖性，Zhang 等[38]

利用该公式清晰地描述了适用于各种饱和度条件的

溶解动力学。Bullard 和 Flatt[39]在模拟实验中发现，

基于不同的理论，抑制 CH 沉淀生成对水化动力学

的影响截然不同。基于溶解理论模拟水化过程，出

现了延长的诱导期，而基于保护层理论的模拟则未

观察到这种延迟现象。这是由于在溶解理论的情况

下，如果 CH 不能沉淀，则钙离子和氢氧根离子没

有沉淀，溶液保持低欠饱和状态(相对于具有低溶解

速率的 C3S)。另一方面，保护层理论依赖于亚稳态

的 C–S–H 向更加稳定的 C–S–H 转换，这种情况下，

抑制 CH 沉淀不会对该转换过程产生影响，因此不

会出现延迟现象。近期 Juilland 和 Gallucci[40]、

Marchon 等[41]和 Nicoleau[42]基于蔗糖、PCE 和乳胶

的研究中，均观察到了水化过程的明显延迟现象，

这些成果为溶解理论提供了有力证据。溶解理论作

为解释诱导期的机制逐渐被广泛接受，然而，仍需

要开展更多地工作描述溶液组成和早期水化产物的

形成，尤其是 C3S 的反应表面，包括其羟基化状态、

蚀刻坑的形成、台阶后退和晶体缺陷等。 

对于主水化峰阶段的动力学机制，尤其是减速

的成因尚存争议，目前的解释包括：1) 扩散层理论；

2) 冲击理论；3) C–S–H 针状增长模型；4) 修正的

BNG 模型和修正的 Jander 模型。扩散层理论是指水

化过程中，C–S–H 沉淀在水泥颗粒表面，并逐渐增

厚到足以充当扩散壁垒。然而近期的研究发现，水

化峰值前后，体系活化能并未出现变化，说明不

存在由初始的溶解理论机制到扩散机制的突然转

变[29]。此外，Bishnoi[43]基于扩散层假设建模时发现，

对于不同细度的 C3S 粉末，其扩散系数在不同数量

级上变化；而对于性质完全相同的 C3S 粉末，仅由

细度不同而引起扩散系数产生如此巨大的差异似乎

是不合理的。冲击理论认为相邻颗粒间 C–S–H 的渐

进冲击导致了该阶段从加速到减速的转变。

Avrami[44]提出了这一概念，Cahn[45]和 Thomas[46]进

一步指出水化产物在水泥颗粒表面成核，而非在空

间均匀成核(BNG 模型)。虽然该理论可以较好地拟

合动力学数据，但是模型拟合的参数并无实质物理

意义。反对冲击理论最有力的证据是水灰比变化对

主水化峰的影响非常微弱；如果用冲击理论解释从

加速到减速的过渡，与水灰比直接相关的粒子间距

离应该会主水化峰产生影响，这显然与事实不符。

近期，Scrivener等[1, 29]提出了C–S–H针状增长模型。

Berodier[47]利用电镜观察了 C–S–H 早期形貌，清楚

展现了水化过程中 C–S–H 针状物增长照片(图 3a)，

但作者并未建立 C–S–H 针状物增长和主放热峰阶

段动力学机制的关联。Bazzoni[48]的工作表明，在加

速期间，C–S–H(针)簇逐渐在水泥颗粒上成核，并 
 

 
(a) Morphology of C–S–H in early hydration period[47] 

 
(b) Evolution of C–S–H needle length[48] 

 
(c) Schematic illustration of C–S–H needle model algorithm[51] 

图 3  水化前期 C–S–H 形貌[47]、C–S–H 针长度随时间的演

变[48]和 C–S–H 针状模型示意图[51] 
Fig. 3  Morphology of C–S–H in the early hydration period[47], 

evolution of C–S–H needle length[48]and schematic 
illustration of the C–S–H needle model algorithm[51] 
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迅速生长到一定长度；减速期对应于 C–S–H 生长速

率的急剧减速，此时覆盖了水泥颗粒的大部分表面

(图 3b)。这与 Han 等[49]观察到的 CSH 的最大长度

约为 200～500 nm 的结论相一致。发展这一假说的

关键是 Li 和 Scrivener[50]基于掺杂少量锌对 C3S 水

化动力学和微结构影响的研究，发现相对于 C3S 净

浆，掺杂 3%锌的样品主放热峰强烈增强、C–S–H

针状物形态剧烈改变。Ouzia 和 Scrivener[51]开发了

一个新模型，考虑了真实的颗粒形状(形状因子和表

面粗糙度)和粒度分布，以验证主放热峰阶段反应动

力学机制主要由 C–S–H 针状物生长控制的假设。该

模型将 C–S–H 的生长模拟为垂直于水泥颗粒表面

的圆柱体(称为针)，并通过将所有颗粒上的单个针

体积相加计算 C–S–H 的体积(图 3c)。针状物模型定

量显示，峰值与大多数针状物成核并处于快速生长

状态的时间一致，晶粒表面的逐渐覆盖和针生长的

减缓共同解释了这种转变。然而需要指出的是，虽

然观察到 C–S–H 针状生长是主放热峰阶段的控制

机制，但具体控制 C–S–H 针状物生长的因素，相关

研究仍亟待开展。最近，Zhang 等[52]建立了一个新

的动力学模型来描述不同龄期水泥的水化行为，通

过引入C–S–H的临界长度对BNG模型进行了修正，

并指出当 C–S–H 的长度大于临界长度时，C–S–H

椭球体的生长速率降低；通过考虑水泥反应式和水

化产物的热力学性质，将基于修正的 BNG 模型计

算的 C–S–H 的体积分数转化为水泥的反应程度

DoH，并进一步考虑了 DoH 对扩散系数的影响，从

而对 Jander 模型进行了修正。通过修正的 BNG

模型(图 4a)和修正的 Jander 模型(图 4b)，Zhang 等[52]

描述了 C–S–H 的成核、生长和 C–S–H 层内自由水

的扩散[52]。此外，还通过上述模型与实验数据的模

拟拟合确定了水泥水化的动力学参数，并给出了成

核速率和生长速率与水灰比之间的线性函数关系，

指出了 C–S–H 的临界长度约为 340 nm。随后，Zhang

等[53]通过修改提出的水泥动力学模型[52]中的一些

参数来表征 SCMs 的物理效应。将 SCMs 的填充效

应归因于“稀释效应”、“成核效应”和“加速溶解

效应”。通过在动力学模型中引入实际水灰比来考虑

稀释效应，通过对成核表面积、成核速率和生长速

率的修正来考虑成核效应和加速溶解效应。模拟拟

合结果表明：SCMs 由于其填充效应对水泥早期水

化的额外贡献有一个上限：最多 20%的额外成核表

面积、30%的额外成核率和 40%的额外 C–S–H 生长

率[53]。目前，该团队仍在对该主题进行研究，并

将描述 SCMs 的反应以及 SCMs 对水泥水化的化

学效应。 
 

(a) Modified BNG model describing the nucleation and  

growth of hydration products 

(b) Modified Jander model describing the diffusion of  

free water inside the C–S–H layer 

图 4  Zhang 等提出的水泥水化模型[52]] 

Fig. 4  Cement hydration model proposed by Zhang et al[52] 
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对于影响阶段Ⅲ(长期或后期水化阶段)水化反

应动力学机制的理解仍显匮乏[5]。大多数观点认为，

该阶段是由水和溶液中离子的扩散速率控制[4, 54]。

然而，Karen 等[5]认为平稳阶段的水化速率不同于扩

散控制的预期速率，该阶段动力学行为并非扩散控

制。Powers[55]最早明确了了水化最终受空间限制的

事实，并指出水灰比低于 0.38 时，水泥无法完全水

化。Berodier[47]研究表明：“空间不足”仅在几天后

就开始影响水化动力学，进一步强调了水灰比于后

期水化的重要性，并指出可能存在 2 种后期状态 Va

和 Vb，如图 5a 所示。在 Va阶段(1～6 d)，水化程度

主要由水灰比和水化产物可填充空间决定；在 Vb

阶段(大约 6 d 后)，所有水泥基材料体系均由相似的

动力学机制控制。Muller 等[56]基于 NMR 水态的研

究，提供了对水泥水化后期动力学，尤其是 Vb阶段

(图 5b)的进一步见解：随着 C–S–H 形成，水化持续

进行，但不再形成凝胶孔，随着体系接近完全水化，

C–S–H 的密度从 1.7～1.8 g·cm–3 增加到 2.1 g·cm–3。

相较于量热法，化学收缩的方法本质是测量反应量

的积累，且不受缺水环境限制，该方法更适于研究

水泥基材料长期水化动力学行为[57]。Berodier 等[47]

基于水泥基材料的化学收缩实验，分析半对数图上

数据(图 5c)，发现普通水泥体系和复掺矿渣体系，6 d

后(Vb 阶段)曲线的斜率分别为 0.12 和 0.09，该斜率

是反应程度方程中的时间指数；对于扩散控制的情

况，该时间指数为 0.5，远高于上述数值，表明后期

水化动力学行为并非扩散控制。对于含有矿渣或者

粉煤灰的复合水泥体系，在较高的水化程度下达到

的最小临界孔隙半径与普通硅酸盐水泥体系相似

(约 8 nm)，水泥基材料后期水化反应可能因缺乏空

间而受到抑制[58]。上述研究表明：水化产物可填充

空间是制约水泥基材料后期水化动力学行为的主要

因素[5]。 

水态转变是水化反应的关键步骤之一，随着水

化反应进行，自由水逐渐向化学结合水、物理吸附

水和孔隙水转变。在水态转变的过程中，混凝土强

度逐渐增加，体积收缩减小，孔隙随之增多，影响

混凝土结构耐久性的物理化学过程都与孔隙及其内

部的水分状态变化、迁移与分布密切相关[59–62]。

Powers 和 Brownyard[55, 63]最早将水泥浆体中的水划

分为结构水、凝胶水和毛细水。在准弹性中子散射

(QENS)相关研究中(3.2 节)，水泥浆体中的水主要定

义为自由水、约束水(受限水)和结构水[64]。其中自

由水是指毛细管中的水、约束水是指凝胶孔中的水 

 
(a) Cumulative heat of hydration for a plain Portland cement  

at different water to cement ratios[47] 

 
(b) Evolution of sates of water in a white cement paste[56] 

 
(c) Chemical shrinkage data for plain Portland cement and Portland cement 

with 40% substitution of slag[47] 

图 5  水泥基材料后期水化行为研究 
Fig. 5  Investigation of long-term hydration behavior for 

cement-based materials 

 
以及通过氢键吸附于孔表面的水、结构水则是指存

在于 CH、C–S–H 和 AFt 的结晶态水。水泥的主要

水化产物C–S–H一般有低密度和高密度 2种形态约

束水和结构水与 C–S–H 之间的关联在于：约束水与

低密度的 C–S–H 形成相关，而结构水则同时存在于

低密度和高密度的 C–S–H 之中。关于 QENS 的具体

介绍参见 3.2 节。此外，在近期的核磁共振(NMR)

研究中，有学者利用 Inverse Recovery(IR)和 Carr– 

Purcell–Meiboom–Gill(CPMG)序列联合分析，提出

了更细的分类：化学强结合水、化学弱结合水、凝

胶水、过渡孔中的水、毛细水[56, 65–67]。Bligh 等[68]

的研究认为 C–S–H 层间水的形成参与了水化放热

反应，与 Thomas 等[69]、Peterson 等[70]早期的 QENS

研究取得的结论一致。然而，Wang 等[71]认为 C–S–H
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层间水不参与水化放热反应。因此，仍需要开展相

关的 QENS 和 NMR 研究，探讨 C–S–H 层间水的化

学和物理状态及其在水化放热反应中的作用。 

水泥水化是影响水泥基材料物理性质、力学

性质、体积稳定性和耐久性的根本原因，宏观上

则体现为水化过程中逐渐演变形成的孔隙结构，

其尺寸范围从纳米到毫米，这些不同尺寸的孔隙

不同程度地影响水泥硬化后的各项性能[72]。现阶

段对于孔隙的研究多以混凝土含气量、气泡间距、

孔隙率、临界孔径等作为表征参数，对于全时域、

全尺度范围内的孔隙生成与发展、孔径分布、孔

隙形貌及其变化规律等研究较为有限。借助先进测

试手段，对孔结构进行实时、动态、多尺度表征，

了解贯穿全尺度孔隙随时间的演化过程，才能从根

本上揭示混凝土性能劣化的规律，丰富并完善目前

已有的各种理论假说。目前，孔结构表征技术包括

MIP[73–74]、气体吸附[75]、高分辨率显微镜技术[76]、

小角中子散射(SANS)[77]和 NMR 等。在连续和非破

坏性表征孔结构方面，SANS 和 NMR 的性能优于

上述其它手段，但相对较少的 SANS 光谱仪和复杂

的数据处理限制了其在水泥基材料研究中的应用，

而 NMR 技术更有利于研究新拌水泥浆体的孔隙结

构发展[78–79]。 

目前水泥水化的机理尚未得到完全的理解，现

有相关理论还不足以准确和完整解释包括初始溶

解、诱导期、加速期和减速期在内的水泥早期水化

阶段的主要现象[80]。水泥基材料凝结和硬化过程中

的化学和物理过程相互影响，水泥各组分活性不尽

相同，辅助胶凝材料的反应程度和反应条件存在差

异，这使得水化过程与反应机理越来越复杂[60]。因

此，理解水泥水化的动力学机理是当前亟需解决的

一项重要基础课题，对水泥基材料的实际应用至关

重要。 

本工作综述了当前水泥基材料水化研究中常用

的模拟方法和试验方法，总结了关于水泥水化基础

研究的最新进展，特别关注了先进测试手段在水泥

水化过程中水态演变和孔结构发展中的具体应用，

为水泥水化研究提供参考。 

1  水泥水化数值模拟 

对水泥基材料的水化过程进行有效的模拟对深

入理解其相关机理具有重要的作用。现有的水化模

型主要分为连续法和离散化法。由于实际硬化水泥

基材料的复杂性，每个模型都基于某些假设，这些

假设旨在简化实际水泥微结构及其相互作用的复杂

性。连续方法的优点是无分辨率要求，无需将微观

结构的特征分成较小的元素。通常将粒子假定为球

形，这是由于与实际非规则形状相比，在建模时需

要较少的信息来描述球体粒子，可以快速计算 2 个

粒子之间的距离。集成粒子水化动力学模型

(IPKM)[81–84]和 HymoStruc[85]是基于此方法的主要

模型。离散化方法的原理类似于有限元法，微观结

构的整个体积都充满了较小的元素，这些元素的表

面相互接触，通过一定的算法，可以模拟水泥的水

化和微观结构发展，CEMHYD3D[86–87]是基于离散

化方法的最著名模型。 

1.1  GEMS 热力学计算 

热力学平衡计算预测了在相关温度和压力下由

液相、固相和气相组成的系统的组成。这种计算通

常使用 2 种代码：质量作用定律(LWA)方程；系统

Gibbs 自由能最小化。前者的关键是使用 Newton– 

Raphson 迭代法求解质量和电荷平衡方程，确定溶

解度积 K，常用于 PHREEQC[88]和 EQ3[89]等计算中。

而 GEMS 热力学计算同时基于上述 2 种方法，系统

的 Gibbs 自由能处于最小值或者质量电荷平衡的状

态时，确定系统的平衡状态。通常情况下 LWA 方

法可能计算时间稍快，但 Gibbs 自由能最小化方法

却无需对物相、固体溶解物、pH 和氧化还原电位等

信息进行假设[90]。 

水泥基材料热力学模拟使用 GEMS 程序，基于

Davis 方程[91]和 Pitzer 理论[92]，同时考虑固体、固

溶体和水电解质的化学相互作用，以及温度、压力

和湿度的影响。通常，在感兴趣的水化时间节点，

未反应的熟料仍然存在，通过抑制未反应熟料与孔

隙溶液的平衡，可以观察水泥基材料在特定时间的

反应程度。与试验手段相比，热力学计算具有足够

灵活和全面的优点，可以充分考虑水泥系统的内在

复杂性。然而，水泥基体系热力学预测的准确性和

可靠性需要丰富、准确的热力学数据库来保证。

Babushkin 等[93]首先提出了基于水泥体系的综合数

据库，随后众多学者的研究成果不断丰富和完善水

泥体系数据库[94–98]。上述数据库的缺点是仅适用于

一般温度条件，关于水泥水化过程中各矿物组分温

度相关的数据尚不清楚。近年来，为了能够进行与

不同使用温度有关的预测模拟，Lothenbach 等[99]和

Matschei 等[100]已尝试建立新的数据库。 

GEMS 热力学计算最常见的应用是计算水泥基

材料水化较长时间后的热力学稳定相组成。基于热
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力学计算，学者们意识到方解石(石灰石的主要矿物

成分)是一种反应相，而非惰性填料[101]。在方解石

存在的情况下，一元碳酸盐的稳定有助于稳定 AFt

相，并防止其在持续的水化过程中分解为一元硫酸

盐[102]，增加了水化产物的总体积，降低了孔隙率，

并可能提高其抗压强度[103]。然而，石灰石与硅酸

盐水泥的混合物中，只有相对少量的方解石可以

生成一元碳酸盐。通过复掺粉煤灰[104–105]或偏高

岭土[106–107]等辅助胶凝材料，可以更加充分地利用

方解石的活性潜力。相较于硅酸盐水泥，除偏高岭

土外，大多数辅助胶凝材料反应较慢，并且富铝和

富硅的辅助胶凝材料不仅影响水化产物的数量和种

类，还会改变水化产物的组成 [107–109]。尽管通过

GEMS 热力学计算可以很好地观察到复掺胶凝材料

体系水化过程中物相组合的变化，但目前的热力学

计算无法获知 C–S–H 对碱、铝、硫酸盐的吸收。近

几年，已有学者们陆续提出了描述 C–S–H 中铝、碱

和硫酸盐吸收的模型[110–112]。 

GEMS 计算的另一优势是可以考虑温度对长期

水化过程中物相组成的影响。研究表明：温度主要

影响含氧化铝的水化产物，而 CH 和 C–S–H 的组成

和含量在 5～60 ℃的范围内基本没有变化[99, 113–114]。

目前的热力学模型无法观测到，C–S–H 中的凝胶水

含量在较高温度下降低这一现象，这受限于现有数

据库，无法考虑温度对 C–S–H 含量的影响[115–116]。

除了对稳定相的计算，GEMS 还可以计算孔隙溶液

的组成变化，间接反应水化产物等固相的演变。水

化反应发生的实质在于水泥熟料和水化产物之间不

同的溶解度，前者的溶解度高于后者[117]。当水化过

程不同阶段的液相组成已知时，可以计算不同固相

的饱和度指数，从而识别处于平衡状态(饱和指数为

0)、溶解状态(饱和度指数小于 0)或可能沉淀状态(饱

和度指数大于 0)的固相[118–119]。如图 6a 所示，硅酸

盐水泥水化过程中溶液相对石膏是饱和的，直到硫

酸盐都被消耗，石膏溶液开始变为欠饱和[120]，而

CH、AFt 和 C–S–H 则通常处于饱和或略微过饱和

状态。图 6b 则展示了基于 GEMS 计算得到的硅酸

盐水泥水化过程中的各物相体积变化以及相应化学

收缩。 

过去的 10 年中，得益于实验方法的进步、对影

响反应动力学因素的进一步理解以及热力学数据的

进一步更新，热力学建模取得了重大进展。然而，

仍然存在许多问题和挑战。关于 C–S–H 和 M–S–H

对溶液中水、碱、阴离子和阳离子吸收的热力学相

关数据仍待进一步完善；尽管对影响溶解和沉淀过

程中的许多参数已开展了丰富研究，但对于掺入石

膏或石灰石的水泥基材料，其在高 pH 条件下的动

力学数据仍亟待完善；此外，静态 NMR 技术和离

子选择电极 2 种方法，可以直接跟踪溶液浓度随时

间的变化，结合热力学计算和量热数据，将有助于

更深入的理解水化过程。 

 

 
(a) Effective saturation indices of gypsum, AFt and CH 

 
(b) Volume changes as a function of hydration time 

图 6  水化过程中 AFt、CH 和石膏的有效饱和指数以及水

化过程中各相的体积变化[120] 
Fig. 6  Effective saturation indices of gypsum, AFt and CH and 

volume changes as a function of hydration time[120] 
 

1.2  HymoStruc3D 模型 

van Brugel[85–86]、Koenders[121]和 Ye[122]使用类似

于 Jennings 和 Johnson[123]所倡导的矢量方法，开发

了微结构仿真模型 HymoStruc3D。在水化过程中，

水泥颗粒以同心方式碰撞，产生内部和外部水化产

物。该模型的动力学控制机制早期为相界控制，后

期为扩散控制。与 Jennings 和 Johnson 模型一样，

HymoStruc3D 使用各种质量和体积平衡规则来适应

各相溶解和沉淀引起的微观结构变化。该模型以统

计方式处理整个微结构，较好地模拟了硅酸盐水泥

水化过程、微结构发展以及硬化水泥浆体的体积变

化。利用有限元将微观结构的变化与时间和温度联

系起来，该模型核心公式如式(7)所示： 
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式中：δin,i 为粒子任一时刻的水化产物增量深度；

K0 为与水泥熟料组分相关的速率因子；Ω为与水有

关的微结构变化与水泥转化率的关联因子；F1为与

Arrhenius 公式相关的温度影响因子；F2 为与孔结构

相关的温度影响因子；δtr 为水化产物阈值厚度，超

过该值以后，体系的水化反应将由相界控制转化为

扩散控制；λ则为水化机制转化的控制因子[124]。 

HymoStruc3D 模型重点关注微结构形成和相应

的整体性能，但限制了 CH 等产物的生成位置，只

能形成于未反应水泥颗粒周围，而不能形成于孔隙

溶液中[125]，这样可以使模型在计算上易于处理，

但无法获取诸如孔隙及其连通性的局部信息。文

献[125]考虑了 CH 颗粒在孔隙溶液中的生长，并展

示了孔隙空间逐渐被 CH 颗粒充满的过程(图 7)。近

期，文献[126]将模型扩展应用于模拟掺有高炉矿渣

和粉煤灰硅酸盐水泥的水化和微结构发展，并将其

称之为 HymoStruc3D–E。 

图 8为利用HymoStruc3D–E模拟的粉煤灰水二

元体系的微结构发展。此外，HymoStruc3D–E 新

增的模块可用于模拟 CH 粒子的成核和生长，并

确定了孔隙结构的演变，包括凝胶孔隙对水泥浆

体总孔隙度的贡献。HymoStruc3D–E 虽然相对于

HymoStruc 取得了显著进步，但仍有一些问题需要

考虑：模拟 Ca2+和 SO4
2–浓度的准确性相对较低，

孔隙溶液中进一步考虑水化产物的平衡仍需要进一

步考虑；虽然HymoStruc3D–E区分了C–S–H和CH，

并模拟了 CH 颗粒在孔隙空间中的成核和生长，在

进一步的研究中，建议模拟 AFt 和 AFm 颗粒在孔

隙空间的成核和生长。 

 

 
(a) 0% CH growth (b) 5% CH growth (c) 100% CH growth 

图 7  CH 颗粒生长过程的 HymoStruc 模拟[125] 
Fig. 7  HymoStruc3D simulations for the grow process of CH[125] 

 

 
 

(a) 0 d (b) 1 d (c) 7 d (d) 28 d 

图 8  水化过程微结构发展的 HymoStruc3D 模拟[126] 
Fig. 8  HymoStruc3D simulations of microstructure development of Portland cement[126] 

 
1.3  CEMHYD3D 模型 

CEMHYD3D 是使用离散化方法的著名水化模

型，最早由 Garboczi 和 Bentz 提出并发展[127]。该模

型的特征是基于数字图像，模拟水泥基材料性能的

发展，如硬化水泥浆体的微结构发展，硅酸盐水泥

和硅粉复合水泥浆体中氯离子的扩散性等。通过将

3D 水泥浆的微观结构数字化到一个均匀的立方体

晶格上，并将该晶格的每个体积元素(或体素)分配
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相应的材料特性(水填充的孔隙度，胶体等)，进而

对微观结构的变化进行模拟。模型基于随机游走算

法模拟固体的溶解、物质的扩散以及水化产物的成

核和生长[124]。在水化前期，水泥颗粒溶解破裂，水

泥颗粒的表面粗糙度增加，每个模拟步的水化速率

增加。随着未水化相的持续消耗以及水化产物在未

水化相周围的积累，导致未水化相和含水分的孔隙

相碰撞机率降低从而反应速率降低。通过试验校准，

将模拟步骤与水化实时性关联，可以研究微观结构

演变过程。CEMHYD3D 模型中的水化作用是在溶

解、扩散和反应的重复离散循环中进行的，可以获

得逼真的水泥浆微结构的外观，且能够定量表征未

水化水泥、水化产物和毛细孔的空间分布[124, 128]。 

大多数模型中都将水泥颗粒视为简化的球体，

然而水泥颗粒真实形状并非球形，且研究证明水泥

颗粒和骨料的形状对水泥基材料的和易性、力学性

能有重要影响[129–130]。因此，准确描述和重建真实

的不规则颗粒形状对于更好地理解水泥基材料的水

化过程、微观结构演变和力学性能发展至关重要。

Liu 等[131]提出了一种新的中心生长模型和颗粒堆积

算法，用于生成形状不规则的水泥颗粒，并重建硅

酸盐水泥的初始三维微观结构。 

图 9 为基于 3 种不同类型的水泥颗形状，利用

CEMHYD3D 模拟的硅酸盐水泥浆体微结构的 2D

切片。结果表明：生成的不规则形状的颗粒在表面

积、粒度分布和几何形状方面精确地再现了真实的

水泥颗粒，且颗粒形状对水化进程的影响显著，但

随着水灰比的降低，这种影响变得不明显。目前，

在最新版本的 CEMHYD3D 模型中，还包括了基

于 X 射线断层扫描结果重建的不规则水泥颗粒的

模拟[130, 132]。 

基于晶格的方法，使得 CEMHYD3D 适于模拟

不同相的空间分布并执行有效计算。此外，采用离

散元的形式，易于和有限元法集成，并随时可将

微结构参数输入到有限元或有限差分模型中，计

算有效的直流电导率[133]、交流阻抗谱[134]、液体

渗透率[135]以及弹性模量等物理参数[136]。该模型也

可以用于研究微观结构和环境因素对水化动力学

的影响[137–139]，但仍存在一定的局限性，主要在

于缺少水化过程中的相应动力学信息，因此需要

极高的图片分辨率，这极大地增加了体系计算时

间；同时，仍需进一步考虑辅助胶凝材料的反应动

力学[140–142]，如辅助胶凝材料复掺水泥体系的水化

的诱导期在该模型中未明确考虑，也限制了该模型

在预测混凝土早期性能方面的应用。Chen 等[143]基

于 CEMHYD3D 模型研究了矿渣水泥的水化过程和

微观结构发展，扩展了该模型在矿渣水泥水化中的

应用。 
 

 
(a) Spherical 

 
(b) Intermediate 

 
(c) Elongated-shaped 

图 9  基于 3 种不同类型的水泥颗形状模拟的硅酸盐水泥浆

体微结构 2D 切片[131] 
Fig. 9  2D slices extracted from segmented initial microstructure 

based on three types of irregular-shaped particles[131] 
 

1.4  其它数值模拟方法 

为了更精确表示硬化水泥浆体的微观结构，

Navi等[81]提出了 IPKM模型，该模型基于以下假设：

通过C–S–H在C3S表面的沉积模拟C3S颗粒的水化
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过程，CH 晶体则生长于孔隙中。基于此，IPKM 模

型可以计算粒子之间的相互作用和单个粒子的演

化，从而能够对每个粒子的水化过程进行建模。但

由于需要计算所有可能发生的相互作用，模拟过程

异常缓慢，并且只能对相对较少数量(约为 20 000)

的粒子进行模拟，而在一般典型计算中，实际粒子

数目可能是数百万，这限制了该模型对更细的水泥

颗粒进行建模的可能性。 

类似于 IPKM 的实现方法，Bishnoi 等[144]在此

基础上开发了 μic 平台模拟水泥水化过程，该方法

改善了连续性计算方法，能够在可接受的时间内对

数百万个粒子进行仿真模拟，其主要特点在于用户

可自定义水泥浆微结构发展的各种参数，模拟产生

的微结构信息可用于计算，并对其他特性进行分析。

如图 10a 所示，µic 可以将反应物和中间产物均定义

为材料，赋予相应材料性质后，定义微结构反应机

理，如图 10b 所示，即为在成核生长机理控制下 C3S

水化 10 h 的微结构。通常，µic 非常适合微观尺度

现象的研究，如水化产物的分布、颗粒尺寸影响等，

其模拟结果可以直接与等温量热曲线等实验数据进

行比较[43]。由于含有大量的用户自定义信息，新用

户在使用时存在一定的难度，但这种灵活性也使得

µic 成为研究各种水化机制及验证相关假设和模型

的有效工具。 

Schutter 等[145]早在 1995 年就提出了用于硅酸

盐水泥和高炉矿渣水泥的动态水化模型，在其模型

中，高炉矿渣水泥的放热是通过水泥水化反应和矿

渣反应的放热叠加获得，并使用水化程度函数描述

了早期混凝土力学性能的演变。随后开展了大量关

于水泥基材料水化的研究[146–150]，但该模型未考虑

水泥水化产物(例如 CH)与矿物掺合料反应引起的

CH 的消耗。后来，Papadakis 团队[151–155]提出了一

种从化学反应的角度描述硅粉和粉煤灰活性的简化

方案，通过化学反应的化学计量和数学模型评估了

辅助胶凝材料对混凝土抗碳化和抗氯化物侵蚀的作

用。化学的稳态模型并非动力学模型，火山灰反应

的动力学，如水泥水化作用产生的氢氧化钙和火山

灰反应消耗的 CH，也没有在该模型中体现。为此，

Wang 等[156–157]优化了相应的数值水化模型，其基本

水化公式由 Tomosawa 等[158]提出的描述单个粒子

水化作用的模型决定，粉煤灰或矿渣掺混凝土的

放热速率由水泥和矿物掺合料的反应共同决定，

其中粉煤灰和矿渣的总发热量为 110 kcal·kg–1 和

50 kcal·kg–1，模型假定 CH 的量与水泥的水化程度

成正比，并且考虑 CH 的存在使矿渣反应加速。基

于该模型，不同水灰比和矿物掺合料的试验结果和

模拟预测结果吻合良好，验证了模型的有效性。但

改进的模型未考虑掺入矿物掺合料后多元体系的化

学组成对体系反应化学计量的影响，也未考虑水化

产物相的分布和微观结构的发展。 

 

 
(a) Example of materials definition in a µic simulation 

 
(b) Simulated hydration at 10 h 

图 10  基于 µic 定义的不同材料和颗粒类型的示意图[144]并

基于成核和生长机理的模拟水化进行到 10 h 时的二

维图[43] 
Fig. 10  Example of materials definition in a µic simulation[144] 

and simulated hydration at 10 h using the classical 
definition of nucleation and growth mechanism[43] 

 
Maekawa 等 [159–161]提出了耐久性混凝土模型

(DuCOM)，该模型可以评估硬化混凝土的早期特性

(如水泥的水化热、孔结构的形成和水分平衡)以及

混凝土的耐久性(例如氯离子迁移、碳化、钢筋腐蚀

和钙离子浸出等)。该模型基于连续方法将球形水泥

颗粒放于反应体系中研究水泥水化性能和孔结构影

响，不仅考虑了不同矿物相的影响，还考虑了不同

矿物相的水化产物的影响。 

图 11 为 DuCOM 模型水化板块的示意图。旧版

本的 DuCOM 模型可用于评估矿渣或粉煤灰混凝土

的放热历程[162]，最新更新的 DuCOM 模型还结合了

石灰石粉和硅粉的多元反应[163–164]。DuCOM 模型的
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重点是考虑水泥不同矿物组分对水化反应动力学的

影响，却未考虑水泥颗粒的粒径分布，而是将其看

作是粒径均匀的球状颗粒。此外，该模型也无法评

估硅粉或粉煤灰水泥复掺体系的化学组分和产物体

积的演变，这限制了其在水泥混合材早期水化研究

方面的应用。 
 

 
 

图 11  DuCOM 模型水化模块示意图[159] 
Fig. 11  Schematic diagram of hydration module in DuCOM[159] 

 

2  水泥水化试验方法 

研究水泥水化进程的试验方法较多，常规方法

包括量热法、超声波检测等。其中量热法应用最为

广泛，通常情况下，水泥水化伴随热量释放(水化

热)[165]，量热技术可以根据热流(等温量热)或温度

(绝热量热)的发展情况判断水泥水化的动力学反应

过程[166–167]，可连续测量，该技术极大促进了水泥

基材料水化动力学的发展[167–171]。热演化主要由水

化相的溶解和沉淀过程决定[172]，该技术无法直观表

征水泥浆体水化过程中水分状态的变化。此外，对

于含有辅助胶凝材料混合体系，量热法也受到一定

限制，原因在于火山灰反应一般发生在水化后期，

量热法监测长期热释放特征有一定难度[167]。此外，

量热法只能给出一个整体判断，无法知道水化过程

中各个物相定量变化以及微结构的具体变化。 

水泥浆体受到外力作用时，会以介于弹性材料

和黏性材料的中间方式对之进行响应，随着水泥水

化的进行，这种黏弹性行为发生变化[173–174]，为水

泥水化过程的研究提供另外一种思路。Stepišnik 等[175]

将超声波反射技术首次应用于水泥基材料的水化研

究。该方法随后被用来监测水泥基材料的凝结硬化

行为[176]，并预测其早期强度发展[177]。Sun 等[174]利

用超声波反射法测量反射系数和相角，将计算出

的水泥浆黏度与阶梯流变测量的结果进行比较，如

图 12 所示。由图 12a 可以发现，在相同水化时间下，

水灰比较低的样品黏度值较高，这是由于较低的水

灰比会使悬浮液致密，从而降低了材料的流动性。

黏度值并非随水化时间线性增加，水化早期速度增 

 
(a) Step rheometric method 

 
(b) Comparison of step rheometric method and wave reflection 

measurements 

图 12  基于阶梯流变方法研究黏度以及阶梯流变法和波反

射法测量黏度的比较[174] 
Fig. 12  Viscosity as a function of hydration time using step 

rheometric method, and comparison of the viscosity 
through the step rheometric method and wave 
reflection measurements[174] 

 
加非常缓慢，这是由于水泥水化过程的休眠阶段引

起。由图 12b 可以发现，超声波反射法和阶梯流变

测量的黏度值相似，这一结果证实了超声波反射技

术探究水泥浆体水化前期的黏弹性行为是可行的。

最近，Kong 等[178]采用微流变学的测试方法研究了
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新拌水泥浆的黏弹性变化，获得了包括弹性指数、

宏观黏度指数、存储模量、损耗模量和麦克斯韦参

数在内的各种参数，并发现这些参数首先随着时间

的推移逐渐增加，然后保持稳定；减水剂由于具有

改善水泥颗粒分散和延缓水泥水化的作用，可以明

显削弱新拌水泥浆体的黏弹性，在低水灰比的情况

下削弱效果更为明显。该团队随后又进一步分析了

普通型酯类聚羧酸减水剂(PC1)、普通型醚类聚羧酸

减水剂(PC2)以及缓释型醚类聚羧酸减水剂(PC3)  

3 种聚羧酸减水剂对水泥浆体黏弹性的影响规律及

机理[179]。与传统的流变测试方法相比，微流变测试

方法为非接触性原位测试方法，不破坏样品结构，

可以得到黏弹性相关参数的时间演化规律，这些参

数的演化与水泥水化过程息息相关。因此，采用微

流变法研究水泥浆体黏弹性的演化过程，可以分析

水泥浆流变性能发展规律，并有助于研究水泥浆体

早期水化过程的微结构变化以及体系中颗粒的相

互作用。 

孔隙结构演化是水泥基材料水化过程中的一个

重要微观结构特征，决定着材料的力学性能和介质

传输性能。Zhou 等[180]提出了加压–减压循环压汞孔

隙测定法(PDC–MIP)，可以检测每个孔的孔喉尺寸

和墨水瓶孔的总体积。然而，吸附和 MIP 试验的样

品必须干燥，干燥过程会导致孔结构的轻微变化。

除了这样间接的方法，还可以使用物理图像等直接

方法来检查微观结构。背散射电子图像分析

(BSE–IA)可用于深入了解水化过程中水化产物的发

展以及孔隙结构的演化 [76, 181]。Zhang 等 [53]利用

BSE–IA 测量了水泥的水化程度，并根据灰度分布

曲线识别了不同水化阶段的水化产物和孔隙相分

布。Yu 等[182]利用 BSE–IA 研究了聚合物粉末对水

泥水化的缓凝作用。Hadely粒子是早期水化的象征，

由于聚合物膜阻止水分进入未水化水泥颗粒，在养

护 28d 的聚合物改性水泥浆体中仍可以观察到

Hadely 粒子。除了对于微结构的观察，还利用背散

射电子图像(图 13a)，确定孔、水化产物、和未水化

水泥颗粒的灰度直方图(图 13b)，得到如(图 13c)所

示的包含孔、水化产物和未水化水泥颗粒信息的伪

彩图，并通过对不同龄期的背散射电子图进行处理，

可以进一步分析水化过程中孔隙率的变化。近期，

Ma 等[183]还利用 BSE–IA 研究了碱激发粉煤灰的孔

结构，并指出由于显著的“墨水瓶”效应，MIP 分

析的孔径比 BSE 分析确定的尺寸小 2 个数量级，图

像分析技术是测定碱激发材料中大孔的可靠技术。

虽然 BSE–IA 在定性和定量研究水泥基材料微观结

构方面具有巨大优势，但 BSE–IA 样品制备相对复

杂，需要花费时间和精力(需要环氧树脂浸渍、研磨

和抛光程序等)，并且需要大丰富的经验才能制备出

完美的样品。 
 

 
(a) Original BSE images 

 
(b) Gray level distribution 

 
(c) Image of phase distribution 

Pores are in blue, un-hydrated particles are in red and all other phases are in 

green. 

图 13  图像处理示意图[182] 
Fig. 13  Sketch of image process[182] 

 

2.1  准弹性中子散射(QENS) 

中子具有与物质晶格常数相匹敌的波长，同时

其能量与晶格振动、原子分子的扩散能级相当，因

此，可以通过 QENS 技术，测量中子与样品间准弹

性能量交换，从而判断物质中原子的扩散或转动速

度。QENS 已逐步发展为研究原子、分子平移或者
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转动过程的有力工具，并逐渐应用于物理、化学、

生物及材料科学的研究中[184]。在能量和动量空间，

中子和水的运动参数相当，如图 14 所示，因此，可

以测定水泥中水态变化[80, 185–186]，该技术不仅可以

测定水化过程中自由水的含量变化，且能定量给出

描述结合水、受限水状态的相关参数。 

 

 
 

Blue shaded area refers to the range of QENS measurement. 

图 14  电磁辐射、电子和中子的频率波长图[80] 
Fig. 14  Frequency–wavelength diagram for electromagnetic 

radiation, electrons and neutrons[80] 

 
当中子靠近原子核时会出现 3 种情况：1) 中子

与原子核发生核反应，包括辐射俘获、放出带电粒

子和核裂变等；2) 中子被原子核散射，当中子在散

射过程中无能量交换时，该过程称为弹性中子散射；

当散射过程中中子的运动方向与能量都发生改变

时，该过称为非弹性中子散射(INS)；3) 中子既没

有发生核反应，也没有被散射，发生透射。通过弹

性中子散射可以获取物质晶体结构和磁结构等重要

信息，而通过非弹性中子散射可以获得原子的运动

状态信息，包括晶格振动、磁自旋波等[187]。 

准弹性中子散射(QENS)介于弹性与非弹性中

子散射之间，是以弹性散射峰为中心展开的能量幅

度较宽的散射峰，它对应的能量传递，通常在

±2 meV 范围内，可以探测到水在 10–9～10–13s 时间

尺度的动态现象，该尺度对应的主要是水的扩散运

动，包括平动和转动。INS 对应稍大的能量传递，

通常在 3～100 meV范围内，可以探测到水在 10–13～

10–14 s 时间尺度的动态现象，该尺度对应的主要是

氢原子的振动形式。INS 和 QENS 均可以测量水泥

基材料中氢的运动包括扩散运动和振动，其中，受

限水和自由水主要发生扩散运动，而 CH 中的结合

水则为振动形式。水化反应的实质是将水中的氢结

合到各种反应产物中，因此，追踪氢的运动，是研

究水泥基材料水化的最直接方法。中子与氢核的非

相干散射截面较其它元素原子核的大 10 到 20 倍，

所以含氢材料中的中子散射信号几乎全部来自氢。

在水泥基材料中，可以通过直接分析氢原子的性质

来跟踪胶凝体系的水化过程。通过监测水泥基材料

QENS 信号，可以研究水泥基材料中水分子的动态

扩散行为[80]。 

2.1.1  QENS谱分析模型    自 1974年QENS谱首

次应用于水泥研究后，学者们陆续用不同的模型拟

合分析水泥体系的 QENS 谱[188–190]。结构信息只能

由衍射数据获得，而水泥基材料中水的动态信息则

可以采用不同的分析模型提取不同的物理参数来获

取，从而多角度揭示水泥基材料水化过程中水动态

信息[191]。目前用于拟合 QENS 数据的理论模型主要

有3种：经验扩散模型(EDM)、弛豫盒子模型(RCM)、

跳跃扩散和旋转扩散模型(JRM)。 

表 1 为谱分析模型在水泥基材料中的应用情

况。图 15 为基于不同模型进行 QENS 谱分析的示

意图。 

表 1  谱分析模型在水泥基材料中的应用 
Table 1  Applications of spectrum analysis models in 

cement-based materials 

Model Composition References 

EDM Delta + Lorentzian 

functions 

1974[189]2001[69]1998[192] 

EDM Gaussian + Lorentzian 

functions 

1994[193]1998[186] 

EDM Delta + 2 Lorentzian 

functions 

2002[185]2018[194]2015[195]2016[191]

EDM Gaussian + 2 Lorentzian 

functions 

2013[196]2006[70] 

EDM Delta + 3 Lorentzian 

functions 

2005[197] 

EDM Gaussian + 3 Lorentzian 

functions 

2004[198] 

RCM Translation 2001[190]2012[199]2012[200]2014[201]

JRM Translation + Rotation 2006[188]2015[202]2016[203]2019[204]

 

JRM 主要研究水分子的旋转运动和平移运动，

EDM 主要研究水分子的旋转运动，RCM 主要研究

水分子的平移运动。JRM 分析水分子的运动状态较

为全面，RCM 通过耦合近似也可以研究水分子的旋

转运动。考虑到数据中固有典型误差及其它近似导

致的不可控复杂性，RCM 在耦合近似过程产生的

9%误差在实践的可接受范围之内。此外，JRM 和

RCM 均可分析 Q>1 Å–1 对应的 QENS 谱数据，并且

均可以获得旋转动态相关的物理参数。EDM 中没有
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明确旋转动态相关的物理参数，但对于区分几类不

同的水如自由水、受限水和强受限水比较适用。 
 

 
(a) EDM 

 
(b) RCM 

 
(c) JRM 

图 15  基于 EDM[196]、RCM[200]和 JRM[188]的 QENS 谱分析

模型 
Fig. 15  QENS analytical spectrum based on EDM[196], RCM[200] 

and JRM[188] 
 

EDM 模型分 2 项描述不同水分信息，其中，用

Dirac delta函数和Lorentz函数分别描述结合水和自

由水如式(8)所示[192]，用 Gaussian 函数和 Lorentz 函

数分别描述结合水和自由水如式(9)所示[186, 193]，即： 

2 2
( , ) ( ) ( , )

π( )
S Q E A E B R Q E

E



          
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E
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E









              
(3) 

式中：Q 为中子散射矢量；A 和 B 分别为结合水系

数和自由水系数；(E)为 Dirac delta 拉函数； 为

Lorentz 函数的半高宽；R(Q,E)为谱仪的能量分辨率函

数。通过该模型自由水指数(FWI)可表示为式(10)[189]： 
FWI / ( )B A B 

 
(4) 

虽然EDM的 2个分项一般能够拟合OPC样品，

但 Thomas 等原位研究不同粒度分布对 C3S 实时水

化影响时发现，拟合得到的水泥样品的 Lorentz 函

数部分不连续，而这种不连续是由拟合过程引起的，

而非微观结构的变化。为解决该问题，改进了 EDM，

同样用 Dirac delta 函数描述结合水，自由水和受限

水则改用两个 Lorentz 函数表示，即式(11)[69]： 
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 (5) 

式中：A 为结合水系数；B1 为自由水系数；B2 为受

限水系数。基于改进的 EDM，结合水指数(BWI)可

表示为： 

2

1 2

BWI
A B

A B B




 
 

(6) 

2.1.2  水态演变    目前，已有学者采用 QENS 研

究水泥基材料水化过程。FitzGerald 等[192]用其研究

了 C3S 的水化。结果表明：在最初的 1～16 h 之间

自由水含量变化较小，此后自由水含量呈指数减小。

Thomas 等[69]随后开展了水泥和 C3S 最初 48 h 的水

化动态研究，发现无论水化持续时间 10 min 或 48 h，

水泥的结合水指数高于 C3S 单矿的结合水指数，这

表明水泥中铝酸盐反应产生的 AFt 和 AFm 比 C3S

的水化产物结合了更多水分，如图 16a 所示。

Peterson 等[70, 197]研究了 C3S 和 C2S 不同混合形式对

水化作用的影响，认为水泥的水化反应比单矿的简

单线性水化反应更为复杂，C3S 和 C2S 水化反应并

非独立发生，提高水泥中 C2S 组分含量会降低水化

速率和反应层渗透性，而提高水泥中 C3S 组分含量

则有利于提高反应速率，当 80%～95%的 C3S 和

5%～20%的 C2S 混合时，体系取得最佳强度。
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Gutberlet 等[196]研究了 C3S 最初 36 h 的水化过程。

结果表明：诱导期开始时，由于具有较大比表面积

的早期 C–S–H 凝胶形成，受限水量迅速增加，而在

随后的水化过程中，由于早期亚稳态 C–S–H 总比表

面积增加，以及聚合过程减少了总比表面积 2 种效

应的综合作用，在成核生长期受限水量缓慢增加，

化学结合水迅速增加；而进入扩散期后，受限水量

基本不增加，化学结合水量持续增加，如图 16b 所

示，与 Thomas 等[69]取得的结论一致。 
 

 
(a) w/s of 0.4 at 30 ℃ 

 
(b) w/s of 0.48 

图 16  C3S 浆体在水灰比为 0.4 时的水分结合状态[69]和水灰

比为 0.48 时的水分结合状态[196] 
Fig. 16  Water bonding during the hydration of C3S paste at 

w/s of 0.4 at 30 ℃[69] and w/s of 0.48[196] 
 

在Harris等[189]最初应用QENS研究水泥水化的

试验中，得到的自由水与总水量之比远远低于常规

失重测量中获得的比率。Livingston 等 [193]拟合

QENS 谱得到了扩散系数和结合水指数，同时发现

水泥水化 116 d 后，Lorentz 函数几乎恒定，没有自

由扩散。Bordallo 等[188]证明在皮秒级范围内，硬化

水泥浆体中确实发生 2 种在时间范围内广泛分离的

不同的随机扩散过程；将试件加热至 105 ℃后再饱

水 12 h，重新用 QENS 测量，此时水分几乎全为自

由水的形式，未发现受限水，造成补充水和原始水

之间差异的原因是水分进入凝胶孔的速度极为缓

慢，在 12 h 时间内水分不足以重新占据凝胶空间。

Li 等对 QENS 谱数据拟合分析，得到了描述水泥样

品中受限水动态相关信息的关键物理参数，给出了

表征水泥样品中微纳孔均匀性的形状因子[200–201]、

束水指数、旋转停留时间、均方位移、自由扩散系

数和旋转扩散系数等参数[202]，从而实现了水化过程

中水态演变的动态定量追踪。 

现有关于 QENS 的研究多集中于 C3S、C2S 或

水泥水化方面，基于不同的分析模型提取水泥基材

料水化过程中水分动态变化的关键物理参数，通过

与传统量热法得到的热演化曲线对比分析，证实结

合水动态变化和热演化曲线保持一致；通过与小角

中子散射得到的比表面积数据对比分析，证实了受

限水动态变化和比表面积变化之间存在比例关系；

通过与 INS 结合分析可以检测到水泥基材料中氢的

最大运动范围，从而给出关于体系结构水的更丰富

的信息。因此，通过将 QENS 和其他分析手段的多

角度结合，丰富了研究层次，深化了对水泥水化进

程的理解，是定量研究水泥水化过程中水分状态变

化的有效技术手段。 

2.2  核磁共振(NMR) 

近 30 年来，采用 NMR 技术开展水泥水化的研

究越来越成熟，主要有弛豫法[205]和扩散法[206–207]。

前者可以在简单的 NMR 设备上开展水泥水化作用

中水态变化的研究[208]；后者与水泥基材料的传输性

能密切相关，需要更复杂的 NMR 设备。对于弛豫

法，通常利用自旋晶格弛豫时间 T1 和自旋–自旋弛

豫时间T2来描述核自旋磁化对共振激发的响应[209]。

T1 为自旋核与环境交换能量达到热平衡状态所需要

的时间常数；T2 为自旋核与另一个同类自旋核交换

能量的过程，其数学定义则是指横向磁化矢量衰减

到最大值的 37%时所需要的时间。这 2 个弛豫时间

受 NMR 激发的 1H 核的键合状态的影响[210]。T1弛

豫时间在反映水泥水化过程方面具有明显优势，而

T2 分布时间在表征水泥基材料的水态演化和孔结构

发展方面更具优势。尽管 T1 弛豫时间分布也可以定

性描述孔径分布，但其对应的纳米孔弛豫时间并不

明显，凝胶孔中的水信号也容易被其他峰覆盖。与

T1 测量相比，T2 测量的主要优点是随着水分子运动

性的降低，其数值呈下降趋势，从而可以表征不同

的水形态[211]。 
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快速扩散模型(有时也称快速交换模型)被广泛

用于水泥基材料 NMR 数据的孔径分析[212]。该模型

中横向弛豫 T2 来自表面弛豫(1/T2
surf)、扩散弛豫

(1/T2
diff)和流体本身弛豫(1/T2

bulk) 3 方面的贡献[213]，

如式(13)所示。当磁场强度均匀、回波时间足够小

时，式(13)右侧第 2 项可忽略；T2
bulk的数值通常在

2～3 s，远大于 T2，式(13)右侧第 3 项也可忽略，该

模型可以简化为式(14)： 

surf diff bulk
2 2 2 2

1 1 1 1

T T T T
  

 
(7) 

surf surf
2 2 2

1 1 1S S

T V VT T

       (8) 

在上述 2 个等式中，T2可以用 T1 代替。使用该

模型，可以建立孔的比表面积与弛豫时间的关系。

表面弛豫性参数 ρ 是使用快速交换理论计算孔径

相关参数(S/V)的关键参数。此外，快速扩散还受

到以下事实的限制：水分子扩散的距离必须大于

弛豫过程中的孔径，确保水分子可以和孔表面持

续接触[214]。 

对 NMR 原始数据进一步分析处理可以获取更

多信息。Nestle[215]提出了一种基于 NMR 磁化信号

衰减曲线评价水泥水化程度的方法，并采用半经验

模型描述了水化过程中微观结构发展与水化程度的

关系。此外，在核磁共振处理中广泛使用的 Laplace

反演被认为是病态问题，因此，很难确定重建方法

的稳定性和所得光谱的分辨率[216]。Song 等[216]提供

了易于计算的近似分辨率范围，并进一步提供了有

关实验设计的指南，以提高光谱分辨率。近年来，

NMR 技术在水泥水化进程、水态演变和孔隙结构发

展的相关研究中应用广泛。 

2.2.1  水泥水化进程    Schreiner 等[217]首次采用

NMR 技术研究了不同水灰比硅酸盐水泥浆的水化

过程，结果如图 17a 所示，随水化反应的进行，T1

化分为 4 个时域。4 个时域通常与典型的水化阶段

时间一致，即：诱导、加速、减速和平稳阶段。随

后，Faure 等[218]对水泥净浆水化过程进行了更详细

的 T1 实验，将 T1 较大值、T1较小值分别称为 T1长

组分、T1 短组分，并得出结论，T1长组分随时间演

化表现出与已知水化密切相关的 5 阶段行为，如图

17b 所示：1) 初始阶段的 T1 短暂增加，是由于松弛

效应的降低，C4AF 周围 AFt 的快速形成并进一步

将水与杂质离子分离而造成的；2) 诱导期对应于 T1

平稳期；3) 加速期伴随着 T1 剧烈下降，这时水泥浆

体逐渐硬化，孔隙结构开始形成；4) 随着水化的持 

 
(a) T1 values as a function of hydration time for cement  

pastes with various w/c ratios[217] 

 
(b) Typical time evolution of the long component of  

T1 and its associated five hydration stages[218] 

 
(c) T2 signal amplitude as a function of hydration time for  

cement pastes with various w/c ratios[225] 

图 17  利用 NMR 技术研究水泥浆体的水化进程 
Fig. 17  Cement hydration process investigated by NMR 

 

续进行，T1 不再增加，出现了“肩颈效应”，这一现

象在其他文献中也曾发现[219–222]，该阶段的出现与

AFt 向 AFm 转变过程中引起的基体收缩有关；此

外，C3A 的溶解导致离子浓度突然升高也产生重要

影响[219]；5) 终凝后，T1 缓慢下降，水化反应缓慢

进行。上述水化阶段与 Apih 等[223]、She 等[224]使用

T1 表征水化过程的研究结果一致。Zhao 等[225–226]、
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She 等[227]研究认为，T2 信号的演变同样可以表征水

化作用的不同阶段，并以 T2 信号强度特征也观察到

了水化过程的 4 阶段模式，如图 17c 所示。Li 等[228]

证实了使用 T2 组分演化来表征水化动力学的有效

性，也将水化分为 4 个阶段。综上所述，T1 和 T2

测试都可以描述水化进程，T2 测试比 T1 测试需要的

时间更少，但它受顺磁性杂质的影响更大，应合理

选择弛豫时间对水泥水化进程进行表征。 

近年来，由于在生产过程中低 CO2 排放、低

pH 值以及在核废料固化中的应用，MgO 基水泥

逐渐受到关注[229]。Martini 等[230]开展了 MgO 基

水泥浆的 NMR 弛豫实验并指出，与硅酸盐水泥相

比，MgO 基水泥在成核和生长过程中表现出较短

的诱导期和较慢的耗水量；同时还发现了缓慢且

不太显著的孔结构发展。Pipilikaki 等 [231]使用

NMR 技术研究了水泥与石灰石、天然火山灰和粉

煤灰混合体系的水化过程，结果表明了混合体系

的显著特征是水化反应的延迟，这是由于混合体

系中熟料相对较少所致。同样存在 3 个明显的水

化阶段，包括诱导期，加速期和减速期。Gussoni

等[232]还应用 NMR 技术研究了有机成分对水泥水

化过程的影响。结果表明：在有机物存在的情况

下，诱导期被显著延迟，存在甲醇的情况下，诱

导期可延长至 4 d。 

2.2.2  水态演变    水态演变是水泥水化进程的重

要组成部分[233–235]。尽管可以通过质量损失、中子

成像[236–237]和 QENS[80, 238–239]等方法研究水泥基材

料中的水态演化，但相对比较，NMR 技术可以提供

原位和实时测量，并能够检测与化学和物理环境有

关的氢质子的状态，成本相对较低，仪器获取较容

易，同时，NMR 仪器的广泛使用也促进了来自世界

各地的研究人员的数据比较和分析，为水泥水化研

究提供了进一步的理解[215, 218, 240]。 

在 Bohris 等[241]的早期论文中，提出了 3 组分

T2，分别对应于毛细水、凝胶水和化学结合水，并

指出，梯度回波成像可用于识别毛细水，该结论与

Ectors 等[210]和 Bortolotti 等[242]的研究一致。Muller

等[56]也利用 NMR 区分了更丰富的水态信息：1) T2

弛豫时间约为 10 μs 的化学结合水；2) T2 弛豫时间

为 80–120 μs 的 C–S–H 层间水；3) T2 弛豫时间为

300–500 μs 的凝胶孔水；4) C–S–H 凝胶簇间的过渡

水；5) T2 弛豫时间为 5–10 ms 的毛细水。这种水态

分配也与 Holly 等[243]的研究结论一致。除了传统的

NMR 实验外，双量子过滤 NMR 实验也可以研究水

泥浆中的水态[244]，该实验对高度各向异性的环境中

的水特别敏感。 

内养护是将吸水性材料拌入到水泥基材料中，

利用其吸水和释水特性，调节水泥基材料内部湿度，

缓解内部干燥导致的体积收缩等问题，内养护一般

通过添加含水的高吸水性树脂(SAP)或通过用含水

的轻质骨料(LWA)代替传统骨料来实现[245–246]。在水

泥水化过程中，水泥基体和内养护材料之间会发生

水分迁移，Nestle 等[247]通过 NMR 研究了 SAP 和新

拌水泥浆体之间的水分迁移。如图 18a 所示，在 T2

弛豫时间分布中观察到大约 30 和 300 ms 的 2 个不

同的水形态，分别对应于水泥浆体的水分和 SAP 的

水分。这种弛豫时间的差异可能归因于水泥和 SAP

界面处的“边壁松弛”效应，这使得二者之间的水

几乎不发生扩散或交换。此外，水泥浆体弛豫时间

持续左移并且减小，形成了致密的纳米孔结构，说

明了内养护过程改善了浆体微结构。Friedemann

等 [248]对藻酸盐球(一种内养护剂，内含水分 98%)

和新拌水泥浆体之间的水分迁移也开展了类似研

究，在图 18b 的结果中显示 2 个明显的 T2弛豫时间，

分别代表水泥基体和藻酸盐球中的水，这与 Nestle

等[247]的结论基本一致。随后，Friedemann 等[249]又

应用NMR弛豫法研究了LWA和水泥浆之间的水迁

移行为，并发现在水泥基体和 LWA 中存在 2 个明

显的水峰，如图 18c 所示。水从 LWA 向水泥基体的

迁移主要发生在水化加速阶段，而在高效减水剂存

在的情况下，LWA 在水化初始阶段消耗了 15%的自

由水。此外，中子射线照相技术也用于研究水从

LWA 到水泥浆的迁移行为[250]。中子射线照相技术

和 NMR 技术的结合可以为水泥基体和内养护剂之

间的水分迁移行为提供更为深入的理解。

Fourmentin 等[251]进一步利用 NMR 技术研究了水泥

基体和与其接触的多孔介质之间的水转移，如图 19

所示，进一步验证了该技术可用于确定水泥基体和

多孔介质中的水含量。最初干燥的多孔介质可以从

水泥基体中快速吸收水，随着水化的进行，基体逐

渐将水吸回。水泥基体从多孔介质中抽出的水量似

乎可以平衡因形成含氢水化产物而耗水引起的体积

损失。Huang 等[252]观察了自愈过程中水从裂缝向基

体的迁移行为，并使用 NMR 技术对裂缝表面附近

的水泥样品的含水量进行了量化，裂纹附近所有孔

的 NMR 信号均显示出先增大后减小的趋势，这种

下降趋势主要是由早期未水化水泥颗粒的水化作用

所致。 
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(a) SAPs 

 
(b) Alginate spheres 

 
(c) LWA 

Rectangle area represents the T2 corresponding relaxation peak for water in 

the internal curing agents. 
 

图 18  水化过程中添加 SAPs[247]、藻酸盐球[248]和 LWA[249]

的样品 T2弛豫时间分布 
Fig. 18  T2 relaxation time distribution of cement paste adding 

SAPs[247], alginate spheres[248] and LWA[249] as 
hydration reaction proceeds 

 
除了常用的 CPMG 序列和 IR 序列，SPI 序列也

被 Faure 等用于研究修复混凝土时新旧基体过渡区

域的水分迁移行为[253]，如图 20 所示，水由新混凝

土迁移到干燥的旧混凝土中。SPI 技术提供了研究

修复混凝土水分迁移行为的一种可能方法，随后，

Faure 等[254]还利用该技术测定了水泥浆体在干燥过

程中的水分含量变化，研究了干燥机理，表明了该

方法对研究水泥基材料的干燥过程具有良好可行性

和潜力。 
 

 
 

 
 

图 19  内含多孔介质的水灰比为 0.4 的水泥浆体 T1 弛豫时

间分布[251] 
Fig. 19  T1 relaxation time distribution for a cement paste with 

a water to cement ratio of 0.4 in the presence of a bead 
packing[251] 

 

 
 

图 20  SPI 序列在修复混凝土水分迁移研究中的应用[253] 
Fig. 20  Application of SPI profiles to the water migration 

behavior of concrete reparation[253] 
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在外部温湿度变化的情况下，水泥基材料中的

水发生重分布。Gajewicz 等[255]研究了硬化泥浆体在

干燥和润湿过程中水态的分布演变，水在凝胶孔和

层间空间中的重新分布如图 21 所示。结果表明：再

润湿 12 h 后的水量略超过强烈干燥过程中损失的水

量，约 1 周后水的分布恢复原先状态，水的重分布程

度和速度与干燥的严重程度相关。Maruyama 等[256]

研究后则认为，C–S–H 层间水和凝胶孔隙水信号的

不同变化很大程度上是由于层间和凝胶孔共享可移

动的 C–S–H 薄片，这些 C–S–H 薄片在干燥过程中

很容易改变间距，然后可以将其从凝胶孔转换为层

间空间。近几年，Gajewicz 等[257]应用 NMR、X 射

线衍射和热重分析相结合的方法表征了 10 ℃至

60 ℃条件下硬化水泥浆体的水态变化，研究发现，

随着温度升高，毛细水含量和过渡水含量增加，凝

胶孔隙水含量降低，这主要是由于 C–S–H 固体密度

和堆积密度的增加引起。空间分辨的 GARField 

NMR 是另一种用于观察润湿过程中胶结体系中水

在纳米尺度上重新分布的技术，Fischer 等[258]研究

发现，1 d 后毛细孔吸收的水量超过了干燥前的量，

但即使在随后的 7 d 持续保持外部水分供应，毛细

水量也会减少，这证明了 C–S–H 吸水后会在干燥的

水泥砂浆样品中溶胀的推测；在该团队近期有关水

泥浆体异常吸水率的研究中，也回应指出，在溶胀

模型被广泛接受之前，还存在一些问题和不同看法

需要解决[259]。 

热负荷也会引起水泥浆体中水分的重新分配，

Wyrzykowski 等[260]报道了孔隙内水态随温度而发

生的变化，如图 22 所示，解释了随温度升高层间水

减少而凝胶水增加这一现象。主要存在 2 个机制，

即水分迁移机制：加热时相对湿度发生变化，层间

水变为凝胶孔水(图 22b)；凝胶孔重排机制：凝胶孔

重新排列，部分层间水变为凝胶孔中的水(图 22c)。

这 2 种机制可能同时作用，但需要进一步解释水信号

重新分布的微观结构机理。该团队随后围绕荷载对水

泥浆体水状态的影响开展了类似的 NMR 实验[261]，

证实了外部力学荷载会导致内部水的重新分配，如

图 23 所示，水分会扩散到外部较大空间中，在受压

情况下，最短的 T2 弛豫时间信号强度也会增强，尽

管其对应于 C–S–H 层间水，但认为该信号分数的增

强并非源于层间实际水分增加，而是由于小凝胶孔的

细化而产生的，这些细凝胶孔的大小与中间层空间的

相关 T2 弛豫时间的大小相似。这一发现与砂浆样品

在单轴压缩下的宏观测量结果一致[262–263]。 

 

    
 

图 21  干燥和再润湿后水在层间空间和凝胶孔中的再分布示意图[255] 
Fig. 21  Schematic diagram of water redistribution in the interlayer spaces and gel pores after drying and rewetting [255] 

 

 

(a) Initial microstructure without  

temperature change 

(b) Microstructure change due to  

water migration mechanism 

(c) Microstructure change due to  

pore rearrangement mechanism 

① refers to the interlayer spaces, ② to larger gel pores empty of water and ③ to smaller gel pores full of water. 
 

图 22  加热后的 C–S–H 微结构的示意图[260] 
Fig. 22  Schematic diagram of the C–S–H microstructure upon heating[260] 
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(a) NMR signal decay 

 
(b) Deconvolution results of the NMR signal 

图 23  水泥浆体的 NMR 信号衰减及其去卷积结果[261] 
Fig. 23  NMR signal decay of cement paste and its 

deconvolution results[261] 

 
除了水分迁移、温湿度及荷载作用引起水分重

分布，水泥浆体中不同大小的孔之间还也会发生水

分交换，这可以通过二维 NMR 试验测定。

McDnonald 等[264]通过分析组合的逆 IR 和 CPMG 脉

冲序列，由 T1–T2 谱图中的非对角峰(图 24a)表明了

毛细水和凝胶孔之间存在水交换，其中凝胶孔和层

间孔之间水交换以毫秒为单位。质子–氘核化学交换

实验验证了凝胶孔和毛细孔的连通性[265]，随后，

McDnonald 等[266]和 Mitchell 等[267]在水泥基材料中

进行了另一系列的二维 T1–T2 实验，证实了先前结

果的有效性。Valori 等[214]也研究认为，通过不同孔

径之间的交换可以解释 T1–T2 谱，而 Fe3+浓度解释

T1–T2 谱是不合适的，同时还发现水分交换行为发生

在几纳米和几十纳米的孔之间。 

与 T1–T2 谱相比，T2–T2 谱并不常见，尽管 Lee

等很早就提出该概念[268]。通过在 T2 编码周期之间

添加磁化存储周期可以开展 T2–T2 实验[269]，与多孔

水泥基材料的 T1–T2 实验相比，该实验具有明显优

势。一方面，其非对角峰传达了正在进行的水分交

换的明确信息；另一方面，可以估计孔隙结构内水

的扩散率，同时可以将获得的结果与分子动力学模

拟的结果相比较。在针对白水泥浆体的 T2–T2 实验

中，Monteilhet 等[269]发现，由于凝胶结构的存在，

不同大小的孔(1.0～1.7 nm 和 7～30 nm)之间存在水

分交换，其中较小的孔与内部水化产物有关，较大

的孔与外部水化产物有关。 

 

 
(a) Initial T1–T2 spectrum 

 
(b) 2D ILT of the initial T1–T2 spectrum 

图 24  水泥浆体的 T1–T2谱
[264] 

Fig. 24  T1–T2 spectrum of the cement paste[264] 

 
2.2.3  孔结构发展    相较于其它方法，NMR 技术

更适于研究水泥浆体的孔结构发展[78–79]。水泥基材

料内部孔结构可以通过低场核磁共振(LF–NMR)技

术，使用快速交换理论[270]或者干燥过程中信号幅值

变化[240]确定。孔的大小跨越多个数量级[271]，但通

常可以将孔分为 2 大类[254]：1) 较大和较小尺寸的

毛细孔；2) 3 种类型的凝胶孔(外部水化产物内的孔，

内部水化产物内的微孔和层间微孔)。 

Muller 等[65]应用上述 2 种方法计算了水泥基材

料的孔径分布。通过快速交换理论测得凝胶孔直径

为 3.1 nm，层间间距为 0.94 nm，而使用干燥过程中

幅值变化方法计算的凝胶孔和层间间距分别为

3.4 nm 和 1.6 nm。后一种方法获得的值与逐渐干燥



第 50 卷第 6 期 赵凯月 等：硅酸盐水泥水化动力学模型与试验方法研究进展 · 1749 · 

 

 

的水泥浆体数值基本一致[240]，分别是 4.1 nm 和

1.5 nm。干燥模型中获得相对较大值的原因可能是

孔隙破裂所致。进一步研究了硅粉对水泥浆体孔结

构的影响，发现纯水泥浆体和掺入硅粉的水泥浆体

之间的孔径分布非常相似，尽管后者中极高比表面

积的硅灰成核作用显著加速了水泥水化过程[66]。 

对于新拌水泥浆体，诱导期后，凝胶孔隙迅速

增加，持续至 2～3 d；层间孔隙持续增长，C–S–H

凝胶之间空间逐渐减小至零，表明 C–S–H 从低密度

向高密度过渡，致密的水化产物逐渐填充于过渡孔

中[211]。对于再湿润过程中干燥的硬化水泥浆体，总

孔隙率有所增加，具体表现为细孔(小于 10 nm)增加

而粗孔(大于 10 nm)急剧减少[255]。当水重新渗入硬

化浆体时，最初出现在较大孔隙中；随后，由于表

面力和弯曲应力之间平衡的变化，初始微结构几乎

恢复。Maruyama 等[256]也得到相似的结论，水分饱

和度的变化在很大程度上影响孔径的演变。Faure

等[254]认为，在低于大气压下，化学反应的速度减慢，

这可能是干燥暴露过程中毛细和凝胶孔发生变化的

主要原因。相较水分填充干燥样品，通过环己烷和

乙醇填充干燥水泥浆体，观察到 C–S–H 内孔、

C–S–H 凝胶之间的孔和毛细孔之间可以更好地分

离，如图 25 所示[272]。 

还有其他类型的 NMR 技术可用于表征孔径分

布，NMR 低温测量法是其中之一，该方法通过观察

被限制于不同孔隙中的水的熔点变化来确定孔径分

布[273–276]。该技术有助于确定 2 nm～1 μm 尺寸的孔

径[274]。另外，通过 NMR 低温法获得的结果与气体

吸附、SANS、MIP 和 DSC 热孔隙率法相当[274]。还

有其他技术可以保持自然的孔结构，即高压冷冻技

术[277–278]。结合低温 FIB 和高分辨率低温 SEM，低

温方法被证明是研究新拌水泥浆体原始微观结构的

最有价值的方法[278]。Pop 等[279]应用具有可变回波

时间的 CPMG 序列，在未知表面弛豫特性的情况下，

探究了水泥基材料的孔径演变过程，并发现水化过程

中升温会使得孔径尺寸略有提高。Zhou 等[280–281]首

次使用 129Xe NMR 探测了新拌水泥浆体的孔结构，

指出 NMR 图谱中可较为清晰地分辨中孔和较大空

隙的 Xe 信号。 

结合分形理论，NMR 可以研究硬化后水泥浆体

的孔结构[282]。Ji 等[283]根据 NMR 数据计算分形维

数并分析发现，新拌水泥浆体的中孔的粗糙度不仅

可以用 T2 弛豫时间来表示，而且还具有分形特征，

如图 26 所示：具备分形特征的微孔区域 A 和区域 B 

 
(a) Water 

 
(b) Cyclohexane 

 
(c) Ethanol 

图 25  用 3 种不同的填充液在不同饱和度下水泥浆体中的

T2分布[272] 
Fig. 25  T2 distributions in cement paste at different saturation 

degrees with three different filling liquids[272] 
 

及不具备分形特征的大孔区域 C。在这 3 个区域中，

区域 B 由外部水化产物组成，其表面分形维数为 2.6

和 3，具有明显的分形特征，该区域的孔占新拌水

泥样品中总孔隙率的 40%～50%。Porteneuve 等[284]

利用 LF–NMR 研究了活性粉末混凝土的孔径分布，

结果表明表面分形维数与 C–S–H 含量密切相关，并

利用 29Si NMR 建立了 C–S–H 与该表面分形维数之

间的关系。研究老化或浸出现象时，1H NMR 和 29Si 
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NMR 可以互相补充。随后，该团队提出了另一种基

于高分辨率 NMR 和 NMRD 的方法来研究 C3S 浆体

的孔结构[285]，提供了对化学键合质子和孔中移动质

子的明确评估。结果表明，C3S 浆体的孔径分布逐

渐符合幂函数分布，且表面分形维数为 2.6。在最近

的一篇论文中，Bogner 等[286]使用 NMR 和 SAXS 技

术将表面分形维数与微观结构演变联系起来，图 27

表明：水化过程中分形特征变得更加明显，这与长

T2 组分随着水化进行而减少呈反比关系。但这并不

表明所有水泥颗粒都具有分形表面，而是分形逐渐

占据主导地位，这种逐渐增加的分形特性与 Allen

等[77]和 Häußler 等[287]获得的早期数据相吻合。 

尽管可以从一维 NMR 弛豫实验中获得孔结构

的几何特征，但尚不能准确反映孔的连通性。随着

连通性的增加，水分子在测试时间内进行交换，先

前分离良好的孔信号将合并，直到其显示为一个平

均大小的孔[288]。二维 NMR 实验提供了孔之间的

附加交换信息，这对于表征孔的连通性非常有价

值[289]。但是，在多孔体系中存在孔隙耦合作用，

这可能会影响二维 NMR 数据的准确推导[290]。 
 

 
 

图 26  在 60 min的水化时间下水灰比为 0.5的水泥浆体的质

子磁化分数与弛豫时间 T2的对数图[283] 
Fig. 26  Logarithmic diagram of the proton magnetization 

fraction as a function of the relaxation time T2 for the 
cement paste with w/c of 0.5 at hydration time of 
60 min [283] 

 

   
 

(a) SAXS data of OPC paste; (b) T2 relaxation time as a function of hydration time; (c) Exponent ρ and surface fractal dimensions; (d) Normalized Porod 

constant at normalized intensities at fixed q = 0.2 nm–1 

 

图 27  SAXS 和 NMR 联合研究普通硅酸盐浆体的微结构发展[286] 
Fig. 27  Investigation of microstructure for an OPC paste by means of SAXS and NMR[286] 

 
图 28 为在完全耦合的极端情况下，信号从多峰

系统变为单峰系统，孔结构信息可能会丢失。这些

发现与异质介质中孔隙耦合效应的另一项研究结果

一致[291]。Fleury 等[290]在多孔黏土上开展了 T2–存储

–T2 实验，以研究孔隙耦合效应。孔隙耦合现象可由

非对角峰证明，并通过与水扩散率相关的耦合因子

量化不同孔隙的耦合程度。Grunewald 等[291]进一步

研究指出，耦合作用易受到铁含量的影响，与铁含

量较低的样品相比，铁含量较高时的耦合作用较低，

这是因为高含量的铁提高了质子弛豫率并减小了扩
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散距离，导致耦合效应降低，从而在一定程度上提

高了孔结构表征的准确性。 
 

 
 

图 28  孔隙耦合对弛豫时间分布的影响示意图[290] 
Fig. 28  Schematic of the pore coupling effect on relaxation 

time distributions[290] 
 

通过探测不同结合状态的水分子的质子信号，

核磁共振技术可以用来研究水化过程中水状态的转

变[292–293]，但水泥中铁等顺磁性物质会对核磁信号

产生干扰，难以高精度地表征水分扩散过程，在精

确检测较大毛细孔尺寸上也存在一定难度[294]。此

外，Laplace 逆变换(ILT)的不适定性质和低信噪比，

可能会导致初始幅度出现明显偏差，并进一步降低

该技术测定水分的准确性[295]。二维 NMR 实验可

以提供有关水分交换的更多信息，但 2D–ILT 分布

受参数影响较大，限制了其对水分交换信息的准确

解释[208]。二维测试的另一个问题是负交换峰的存

在[296–297]，这在一定程度上妨碍了非对角峰到孔隙

水交换的准确分配[264, 266, 269]。 

3  结论与展望 

水泥的水化包括溶解阶段、主水化峰阶段和缓

慢反应阶段。目前广泛接受的溶解理论可以解释水

泥水化前期诱导阶段的形成。对于主水化峰阶段，

Scrivener 等提出 C–S–H 针状生长是主放热峰阶段

的控制机制，但具体控制 C–S–H 针状物生长的因

素，相关研究仍亟待开展；Zhang 等提出修正 BNG

模型和修正 Jander 模型可以解释 C–S–H 的成核、生

长和 C–S–H 层内自由水的扩散。此外，对于缓慢反

应阶段的水化反应动力学机制理解仍显匮乏，大多

数观点认为，该阶段是由水和溶液中离子的扩散速

率控制，部分学者认为水化产物可填充空间是制约

水泥基材料后期水化动力学行为的主要因素。 

基于 GEMS 热力学计算和 HymoStruc3D、

CEMHY3D 等水化模型，可减少实验研究中繁琐的

重复过程，有助于解释水泥水化过程中发生的现象，

从而更好地理解水泥水化反应的复杂过程。然而，

现有模型仍存在一定局限性：1) GEMS 热力学计算

未考虑有机外加剂，及硫铝酸盐水泥和复合水泥体

系，也未考虑复杂的外部条件，一定程度上限制了

其对水泥水化反应的进一步分析；C–S–H 和 M–S–H

对溶液中水、碱、阴离子和阳离子吸收的热力学相

关数据仍待完善；对于掺入石膏或石灰石的水泥基

材料，其在高 pH 条件下的动力学数据仍亟待完善；

2) HymoStruc3D 水化模型主要关注于微观层次，可

尝试导入分子动力学原子尺度的信息，建立全尺度

模拟；该模型目前尚不能模拟碱激发体系的水化过

程，仍需进一步研究碱激发体系水化机理，完善其

水化模拟范围；3) CEMHY3D 水化模型适于模拟不

同相的空间分布，但该模型缺少水化过程中相应动

力学的信息，因此在需要极高图片分辨率的同时，

大大增加了体系的计算时间；同时，辅助胶凝材料

复掺水泥体系的水化诱导期在该模型中未明确考

虑，也限制了该模型在预测混凝土早期性能方面的

应用。现存的水泥水化模型较多，每种模型都有其

优势和局限性，应根据研究需要选择合适的水泥水

化模型。 

QENS 已逐步发展为定量表征水泥水化过程中

水分状态变化的有力技术，利用水分子中氢原子的

高非相干中子散射截面，通过观测准弹性散射峰的

宽度变化，了解水分子在某一位置的存在时间，进

而了解水的迁移及其状态改变情况。然而，目前具

有足够分辨率和强度的 QENS 谱仪数量较少，在我

国水泥基材料领域的应用几近空白，国外也是在

2000 年后才逐渐开始研究。随着高性能、高强度的

先进谱仪持续研发，基于其独特优势，QENS 技术

将会成为水泥基材料领域极有价值的工具。目前，

我国已经先后建成 2 个反应堆中子源，包括北京中

国先进研究堆(CARR)和四川绵阳研究堆(CMRR)，

及一个散裂源：中国散裂源(CSNS)。预计 2022 年

底完成验收的高能直接几何非弹性中子散射飞行时

间谱仪(高能非弹谱仪)将是国内第一台飞行时间谱

仪。为了使 QENS 技术能够更有效地应用于水泥水

化研究中，有一些问题需要提前考虑：1) 中子散射

实验数据庞大，分析数据需要拟合不同模型，其拟

合程度的高低直接决定了从中提取的表征水泥水化

关键物理参数的准确性；应在加深对现有模型理解

的基础上，提出更适于水泥基材料的 QENS 谱分析

模型；2) QENS 样品多为水泥浆体薄片，但微观结

构发展的某些方面取决于骨料的存在，应在防止多
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重散射的基础上，制备含骨料的样品。QENS 技术

可以和 NMR 技术或者分子动力学模拟等手段相结

合，QENS 获取不同运动状态的氢原子信息，NMR

突出不同环境的氢原子信息，二者互为补充，从而

得到更为全面的氢原子信息；QENS 测量的时间范

围为 10–13 s 到 10–9 s，长度范围为 0.1～3.0 nm，相

当于原子和分子尺度，其涵盖的时间及空间范围和

分子动力学模拟的时空范围重叠，两者在研究中也

可互为补充。 

NMR 技术是研究水泥水化过程中水态演变和

孔隙结构发展的多功能工具，可从多角度理解水泥

水化过程：1) 水泥水化过程可通过 NMR 弛豫时间

表征，弛豫时间的演变显示出典型的 4 阶段或 5 阶

段模式，与典型的放热曲线对应的水化阶段一致；

T1 和 T2 测试均能够描述水化进程，T2 测试比 T1

测试需要的时间更少，但受顺磁性杂质的影响更

大，应合理选择弛豫时间对水泥水化进程进行表

征；2) 水态演变是水泥水化进程的主要组成部分，

水泥浆体中分布有 3～5 个水态，在外部温湿度变化

的情况下，水泥基材料中的水发生重分布；不同大

小的孔之间也会发生水扩散和水交换，前者通常用

场梯度 NMR 试验确定，后者通常用二维 NMR 试验

确定；3) 孔结构是影响水泥基材料力学性能和传输

性能的关键，通过快速交换理论或振幅变化能够计

算孔径分布信息；4) 便携式 NMR 传感器的发展展

示了将实验室 NMR 技术扩展到原位测试的潜力；

此外，开发具有更低滞回时间的 NMR 硬件仍然是

获取更多试验信息的优先事项。NMR 技术为研究人

员和工程师提供了系统研究多孔材料水泥水化进程

的可行性，随着该技术软硬件的不断发展，有望在

这些研究中取得更大的突破。 
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