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摘  要：热力学模拟是研究碱激发材料化学反应的有效方法，对于深入研究和探明碱激发材料物相演变规律与耐久性能具有

重要意义。本文从热力学模拟的基本原理出发，介绍了碱激发材料的热力学数据库以及热力学模拟方法，分析和总结了热力

学模拟在碱激发材料反应机理、侵蚀性介质作用下物相演变规律、耐久性能和原材料组成设计等研究中的应用进展，指出了

现阶段碱激发材料领域热力学模拟研究存在的不足并提出了展望，为基于热力学模拟的碱激发材料研究提供理论指导。 
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碱激发材料(AAMs)是由含有铝硅酸盐的前驱

体(如矿渣、粉煤灰和偏高岭土等)与碱性溶液(如氢

氧化钠、硅酸钠和碳酸钠等)反应生成的一种具有特

殊性能的新型绿色胶凝材料[1–3]，不仅可以降低能源

和矿产资源消耗、减少二氧化碳排放[4–5]，而且具备

早强快硬、耐酸碱盐腐蚀等特点[6–7]。显然，碱激发

材料是原材料经过一系列化学反应而形成的具有一

定胶凝能力的材料。因此，反应前的原材料组成与

反应后的产物类型、孔溶液化学组成是影响碱激发

材料物相演变和耐久性能的重要因素。 
碱激发材料前驱体来源丰富，不同来源的前驱

体化学性质(如化学组成、反应活性以及活性组分含

量等)和物理性质(如比表面积和粒径分布等)存在显

著差异，而碱性激发剂也存在多样性，包括碱(如氢

氧化钠和氢氧化钾等)和溶解呈碱性的盐(如硫酸

钠和碳酸钠等)[8–10]。此外，相比于普通硅酸盐水泥

较为确定的矿物组成(C2S、C3S、C3A 和 C4AF)及
其水化反应，前驱体活性组分的矿物组成和活性大

小并不确定，关于活性组分参与的化学反应也尚

未明确。 
根据前驱体活性组分中钙含量和主要反应产物

特点，一般将碱激发材料分为碱激发高钙、低钙和

中钙体系[8, 11]，其中：碱激发高钙体系以碱激发矿

渣为代表，主要反应产物为 C-(N-)A-S-H 凝胶；碱

激发低钙体系以碱激发粉煤灰和偏高岭土为代表，

主要反应产物为 N-A-S-H 凝胶；碱激发中钙体系以

碱激发矿渣-粉煤灰复合胶凝材料为代表，主要反应

产物为 C-(N-)A-S-H 凝胶与 N-A-S-H 凝胶共存。碱

激发材料次要反应产物种类繁多，不仅取决于前驱

体类型和组成，还受碱激发剂类型和养护条件的影

响[12–13]。 
由于碱激发剂的引入，碱激发材料孔溶液比硅

酸盐水泥体系孔溶液含有更加丰富的离子，如钠离

子、氢氧根离子和硅酸根离子等[14–15]。复杂的孔溶

液化学组成不仅影响碱激发材料化学反应的热力学

过程[16–17]和动力学过程[18–19]，而且影响碱激发材料

的耐久性[20–21]。 
此外，碱激发材料原材料组成、反应产物和孔

溶液并非相互独立，而是相互影响，使得碱激发材

料反应过程和性能演变更为复杂。因此，采用合适

的研究方法对于探明碱激发材料物相演变规律和耐

久性能尤为重要。近些年来，越来越多学者开始采

用热力学模拟等数值方法来研究碱激发材料，取得

了丰硕研究成果[17, 22–24]。 
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热力学模拟能够根据碱激发材料原材料组成和

给定反应条件，预测化学反应引起的反应产物和孔

溶液变化，为研究碱激发材料物相变化和性能演变

规律提供了有效技术途径。本文将从热力学模拟的

基本原理出发，介绍碱激发材料化学反应的热力

学数据库和热力学模拟方法，分析和总结国内外关

于碱激发材料领域热力学模拟的研究现状和发展

趋势，并梳理当前热力学模拟研究仍待解决和亟需

关注的问题，为基于热力学模拟的碱激发材料研究

提供指导。 

1  热力学模拟的基本原理 
碱激发材料中的化学反应遵循热力学定律。图 1

为碱激发材料中化学反应的热力学示意图。当铝硅

酸盐前驱体与碱激发剂溶液接触时，其组分开始溶

解，导致溶液中离子浓度增加(虚线所示)。当离子

浓度增加到一定程度，使溶液中反应产物离子达到

饱和或过饱和时，这些离子在热力学上更易于沉淀

并生成反应产物。因此，这些离子的浓度开始下降。

随后，系统中存在 2 种热力学相互作用：一种是前

驱体和溶液之间的热力学相互作用，通过溶解不断

将组成元素释放到溶液中；另一种是溶液和反应产

物之间的热力学相互作用，使得反应产物不断增加。

这 2 种热力学相互作用最终在液相和固相之间趋于

热力学平衡，在这个过程中，铝硅酸盐前驱体逐渐

向反应产物转化。 
基于一定的前驱体反应度以及溶液与反应产物

之间处于热力学平衡的假设，热力学模拟研究的基

本过程如图 2 所示。基于样品参数输入，结合热力

学数据库和热力学计算软件，通过热力学计算得到

系统处于平衡状态时的反应产物组成和液相化学组

成。在给定条件下，热力学模拟结果的准确性和可

靠性需要丰富、准确的热力学数据库来保证。热力

学数据库由所有固相、液相和气相的热力学参数组 
成，包括溶度积常数(Ksp)、热容量( pCΘ )、熵( SΘ )、
Gibbs 自由能变( f mGΘΔ )、焓变( f HΘΔ )和摩尔体积 
(V Θ )。由于热力学只关注反应的始态和终态，而没 
有考虑反应的中间产物，因此本文调研的所有热力

学模拟研究结果展现的都是给定反应条件下的稳态

反应产物。 

 
[X, Y, Z] and [A, B, C] represent the concentrations of aqueous ions X, Y, Z and A, B, C, respectively; t is time. 

图 1  碱激发材料化学反应的热力学分析示意图 
Fig. 1  Illustration of thermodynamics in AAMs 

 
图 2  热力学模拟的基本过程 

Fig. 2  Illustration of the thermodynamic modelling scheme 
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2  碱激发材料的热力学数据库 
碱激发材料的热力学数据库通常以硅酸盐水泥

体系的热力学数据库为基础，通过引入碱激发材料

特有反应产物相而建立。表 1 列出了碱激发矿渣(高
钙体系)、碱激发粉煤灰(低钙体系)和普通硅酸盐水泥

的反应产物[25]，其中 C-(N-)A-S-H 凝胶和 N-A-S-H
凝胶分别是碱激发高钙体系和碱激发低钙体系区别

于硅酸盐水泥体系所特有的反应产物。在碱激发中

钙体系中，碱激发高钙体系和碱激发低钙体系的反

应产物均有可能生成，例如：在碱激发矿渣-粉煤灰

复合胶凝材料中，C-(N-)A-S-H 凝胶和 N-A-S-H 凝

胶共存[26–28]；此外，城市固体废弃物焚烧(MSWI)
底灰作为一种中钙含量的前驱体，研究者在碱激发

MSWI 底灰中也发现了 C-(N-)A-S-H 凝胶和 N-A-S-H
凝胶共存[29–30]。因此，建立碱激发材料特有反应产

物相的热力学模型并确定其热力学参数，是建立相

应热力学数据库的关键。 
2.1  碱激发高钙体系的热力学数据库 

C-(N-)A-S-H 凝胶是碱激发高钙体系特有的反

应产物，建立其热力学模型并确定其热力学参数是

建立碱激发高钙体系热力学数据库的关键。研究发

现，C-(N-)A-S-H 凝胶与 C-S-H 凝胶结构类似，都

是二维层状结构[31]。基于此，Myers 等[32]从 C-S-H
凝胶的结构模型出发，考虑碱激发高钙体系中 Al
和 Na 对凝胶结构和组成的影响，建立了描述

C-(N-)A-S-H 凝胶的热力学模型 CNASH_ss 并确定

了其热力学参数。CNASH_ss 模型由 8 个凝胶单元

组成，其分解反应见表 2，具体的热力学参数可参

考文献[32]。此外，研究发现普通硅酸盐水泥体系

热力学数据库中含氢氧根水滑石的热力学参数，并

不能很好描述碱激发高钙体系中含氢氧根水滑石的

生成[33]。为此，Myers 等[33]进一步建立了描述碱激

发高钙体系中含氢氧根水滑石的热力学模型

MgAl-OH-LDH_ss，其分解反应见表 3，具体的热力

学参数可参考文献[33]。基于硅酸盐水泥体系的热力

学数据库，通过引入 CNASH_ss 和 MgAl-OH-LDH_ss
模型及其热力学参数，即可建立碱激发高钙体系的

热力学数据库。目前，2018 年发布的热力学数据库

Cemdata18已经包含了CNASH_ss和MgAl-OH-LDH_ss
模型及其热力学参数[34]，可以直接用来对碱激发高

钙体系进行热力学模拟研究。 
2.2  碱激发低钙体系的热力学数据库 

N-A-S-H 凝胶是碱激发低钙体系特有的反应

产物，建立其热力学模型并确定其热力学参数是建

立碱激发低钙体系热力学数据库的关键。相比于 
 

表 1  碱激发材料和普通硅酸盐水泥的反应产物[25] 
Table 1  Reaction products of AAMs and ordinary Portland cement (OPC) based materials[25] 

Reaction products OPC 
AAMs 

Alkali-activated slag Alkali-activated fly ash 

Primary C-S-H C-(N-)A-S-H N-A-S-H 

Secondary CH, AFm, AFt Hydrotalcite, C4AH13, C2ASH8, C4AcH11, C8Ac2H24 Hydroxysodalite, Na-chabazite, faujasite, zeolite P 
(N3A3S14H15), zeolite Y (NAS4H8) 

C is CaO. S is SiO2. A is Al2O3. N is Na2O. H is H2O. c is CO2. AFm is monosulfate aluminate hydrate. AFt is ettringite. 

 
表 2  CNASH_ss 模型的分解反应及其溶度积常数(298.15 K)[32] 

Table 2  Dissociation reactions and solubility products of CNASH_ss (298.15 K)[32] 

Solids 
Molar ratios 

Dissociation reactions splg KΘ  
Ca/Si Al/Si 

5CA 1.25 0.25 1.25 2 3 0.125 2 2 1.625
2+ 2

3 2 2( 1.25Ca +SiO +0.2CaO) (Al 5AlOO ) (SiO ) ( +0H O .25OH +1.5) H O− − −⋅ ⋅ ⋅ ↔  –10.75 

INFCA 0.84 0.26 2+ 2
2 3 0.156 25 2 1.187 5 2 1.656 25 3 2 2(CaO) (Al O ) (SiO ) (H O) +0.687 5OH Ca +1.187 5SiO +0.312 5AlO +2H O− − −⋅ ⋅ ⋅ ↔  –8.90 

5CNA 1.25 0.25 1.25 2 0.25 2 3 0.125 2 2 1.
2+

2
2 +
3 2 25(CaO) (Na O) ( 1.25Ca +SiO +0.25AlO +0Al O ) (SiO ) (H O) .5Na +0.75OH +H O− − −⋅ ⋅ ↔⋅ ⋅  –10.40 

INFCNA 0.84 0.26 2 0.343 75 2 3 0 2.156 25 2 1.187 5 2 1
2+ 2 +

3 2.3 Ca +1.187 5SiO +0.312 5AlO +0.687 5Na +1.312 5H O(CaO) (Na O) (Al O ) (SiO ) (H O) − −⋅ ⋅ ⋅ ↔⋅  –10.00 

INFCN 0.67 0 2 0.3
2+ 2

12 5
+

3 22 1.5 2 1.187 5 +0.375OH Ca +1.5SiO(CaO) +(Na O) (SiO ) (H 0.625Na +1.O 75) 3 H O− −⋅ ⋅ ⋅ ↔  –10.70 

T2C* 1.50 0 1.5 2 2 2.
2+ 2

3 25 1.(CaO) (Si 5Ca +SiO +OH +2H OO ) (H O) − −↔⋅ ⋅  –11.60 

T5C* 1.00 0 1.25 2 1.25 2 2.5
2+ 2

3 21.25Ca +1.25( SCaO) (SiO ) (H iO +2.5H OO) −⋅ ⋅ ↔  –10.50 

TobH* 0.67 0 2 1.5 2 2.5
2+ 2

3 2 Ca +1(CaO) (SiO ) (H .5SiO H OO) +3−↔⋅ ⋅  –7.90 

*It indicates that these components have the same bulk chemistry but slightly modified thermodynamic properties relative to the T2C, T5C and TobH 
end-members of the downscaled CSH3T model[32]. 
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表 3  MgAl-OH-LDH_ss 模型的分解反应及其溶度积常数(298.15 K)[33] 
Table 3  Dissociation reactions and solubility products of MgAl-OH-LDH_ss (298.15 K)[33] 

Solids Molar ratio of Mg/Al Dissociation reactions splg KΘ  

(MgO)4·(Al2O3)·(H2O)10 2 4 2
2+

24 21 2 3 4Mg +2AlOMg A +l (OH) (H O 6OH O) +7H− −↔  –49.70 

(MgO)6·(Al2O3)·(H2O)12 3 2
6 2 18 2

+
2 23 6Mg +2AlMg A O +1l ( 0OOH) ( HH O) +7H O− −↔  –72.02 

(MgO)8·(Al2O3)·(H2O)14 4 2
8 2 22 2

+
2 23 8Mg +2AlMg A O +1l ( 4OOH) ( HH O) +7H O− −↔  –94.34 

 
C-(N-)A-S-H 凝胶，N-A-S-H 凝胶的热力学研究鲜

有报道，这是因为 N-A-S-H 凝胶是一种结构无序和

高度交联的三维网状结构[35]，其结构和化学组成因

前驱体组成和碱激发条件的不同而存在显著差   
异[12–13]，目前定量描述 N-A-S-H 凝胶的结构模型还

未见报道。 
尽管 N-A-S-H 凝胶长程无序，但研究发现其在

8 Å 长度范围内的局部结构有序，且与白榴石晶体

结构类似[36–37]。因此，Zuo 等[38]以白榴石为基准，

参考已有关于 N-A-S-H 凝胶化学组成的文献报道，

建立了描述N-A-S-H凝胶的热力学模型N(C)ASH_ss
并确定了其热力学参数。N(C)ASH_ss 模型包括    
8 个凝胶单元(见表 4)，其中前 4 个单元用来描述

N-A-S-H 凝胶，而后 4 个单元是用来考虑溶液环境

中 Ca2+对 N-A-S-H 凝胶化学组成的影响，这是因为

溶液中Ca2+会通过离子交换替代N-A-S-H凝胶中约

90%的 Na+，进而影响 N-A-S-H 凝胶的化学组成[35]。

基于硅酸盐水泥体系的热力学数据库，通过引入

N(C)ASH_ss 模型及其热力学参数，即可建立碱激

发低钙体系的热力学数据库。 
 

表 4  N(C)ASH_ss 模型的分解反应及其溶度积常数(298.15K)[38] 
Table 4  Dissociation reactions and solubility products of N(C)ASH_ss (298.15K)[38] 

Solids 
Molar ratio 

Dissociation reactions splg KΘ  
Ca/Si Al/Si 

NASH_1-1a 0 1.00 2 0.5 2 3 0.5 2 1 2 1
2 +
3 2 2+2OH SiO(Na O) (Al O ) (SiO +AlO +Na +2H) (H O) O− − −⋅ ↔⋅ ⋅  –6.51 

NASH_2-1 0 0.50 2 0.5 2 3 0.5 2 2 2 1
+

3 2 2+4OH 2S(Na O) (Al O ) (S iO +AlOiO ) (H O) +Na +3H O− − −⋅ ⋅ ⋅ ↔  –8.01 

NASH_3-1 0 0.33 2 0.5 2 3 0.5 2 3 2 1
2 +
3 2 2+6OH 3SiO(Na O) (Al O ) +AlO(SiO ) (H O) +Na +4H O− − −⋅ ↔⋅ ⋅   –9.51 

NASH_4-1 0 0.25 2 0.5 2 3 0.5 2 4 2 1
2 +
3 2 2+8OH 4SiO(Na O) (Al O ) +AlO(SiO ) (H O) +Na +5H O− − −⋅ ↔⋅ ⋅  –11.01 

NCASH_1-0.1 0.450 0 1.00 2 0.05 0.45 2 3 0.5 2 1 2
2 2+ +
3 2 21+2OH SiO(Na O) (CaO) (Al O ) (SiO +AlO +0.45Ca +0.1Na +2H O) (H O) − − −↔⋅ ⋅ ⋅ ⋅  –8.51 

NCASH_2-0.1 0.225 0 0.50 2 0.05 0.45 2 3 0.5 2 2 2
2 2+ +
31 2 2(Na O) (CaO) (Al O ) (SiO ) (H O +4OH 2SiO +AlO +0.45Ca +0.1Na +) 3H O− − −⋅ ⋅ ⋅ ⋅ ↔  –10.01 

NCASH_3-0.1 0.150 0 0.33 2 0.05 0.45 2 3 0.5 2 3 2
2 2+ +
31 2 2(Na O) (CaO) (Al O ) (SiO ) (H O +6OH 3SiO +AlO +0.45Ca +0.1Na +) 4H O− − −⋅ ⋅ ⋅ ⋅ ↔  –11.51 

NCASH_4-0.1 0.112 5 0.25 2 0.05 0.45 2 3 0.5 2 4 2
2 2+ +
31 2 2(Na O) (CaO) (Al O ) (SiO ) (H O +8OH 4SiO +AlO +0.45Ca +0.1Na +) 5H O− − −⋅ ⋅ ⋅ ⋅ ↔  –13.01 

a. The first and second number after N(C)ASH represent the molar ratio of Si/Al and Na/Al in the solid solution member, respectively. 

 
2.3  碱激发中钙体系的热力学数据库 

碱激发中钙体系的反应产物包含碱激发高钙体

系和碱激发低钙体系的反应产物。通过联合碱激发

高钙体系和碱激发低钙体系的热力学数据库，即可

建立碱激发中钙体系的热力学数据库。碱激发中钙

体系热力学数据库的准确性和完整性取决于碱激发

高钙体系和碱激发低钙体系热力学数据库的质量。 

3  碱激发材料的热力学模拟研究 
3.1  碱激发材料的热力学模拟方法 

在碱激发材料的热力学模拟研究中，一般根据

给定的前驱体反应度、反应温度和热力学数据库，

假设前驱体活性组分同步溶解，采用热力学计算软

件 GEM-Selektor v.3 (GEMS, https://gems.web.psi.ch/)

进行热力学计算。GEMS 软件通过使系统的 Gibbs
自由能最小化来计算给定温度和压强下系统处于平

衡状态时各物相的组成，已被广泛用于碱激发材料

和普通水泥基材料的热力学模拟研究[32–33, 39–40]。 
GEMS 软件采用扩展的 Debye-Hückel 公式  

[式(1)]来计算离子活度系数[41–42]，其准确计算的溶

液离子强度范围约为 1~2 mol/L[43]。由于碱激发剂

的引入，碱激发材料孔溶液的离子强度一般约为

1~3 mol/L[15, 44]。目前，基于 GEMS 软件的热力学

模拟研究一般认为，尽管碱激发材料孔溶液离子强

度略微超出式(1)的准确计算范围，但不会对热力学

计算结果造成较大影响[38, 45]。 
2

lg lg
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w
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b I
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式中：γj 和 zj分别是离子 j 的活度系数和所带电荷；

Aγ和 Bγ是静电参数；I 是溶液的离子强度；xjw是水

的摩尔数；Xw是溶液中离子和水的总摩尔数； a和
bγ分别是平均离子尺寸和带电离子相互作用参数。 
3.2  碱激发高钙体系的热力学模拟研究 

基于硅酸盐水泥水化产物 C-S-H 凝胶的热力学

模型和热力学参数，Lothenbach 等[44]对碱激发矿渣

水泥物相演变进行了热力学模拟研究，并通过设置

凝胶中 Al/Si 比值和凝胶中 Na 与溶液中 Na 的比值

来考虑碱激发矿渣水化产物 C-(N-)A-S-H 凝胶中 Al
和 Na 的含量。研究发现碱激发剂组成主要影响

C-S-H 凝胶中的 Ca/Si 比和孔溶液化学组成，对反

应产物类型没有影响。随后，Haha 等[46–47]采用类似

方法模拟研究了矿渣化学组成对碱激发矿渣水泥反

应产物组成的影响，结果表明矿渣中 MgO 含量升

高会增加含氢氧根水滑石的生成量，而矿渣中Al2O3

含量升高会增加水化钙铝黄长石的生成量。尽管基

于 C-S-H 凝胶的热力学模拟能够较好预测碱激发矿

渣水泥的物相组成，但未从根本上提出描述 C-(N-)A- 
S-H 凝胶的热力学模型，导致热力学模拟仍需通过

试验测试来校正C-(N-)A-S-H凝胶中Al和Na的含量。 
Myers 等[32]基于 C-S-H 凝胶的结构模型，考虑

Al 和 Na 对凝胶结构和组成的影响，从根本上提出

描述 C-(N-)A-S-H 凝胶的热力学模型 CNASH_ss 并
确定了其热力学参数，由此建立和完善了碱激发高

钙体系的热力学数据库。随后，关于碱激发高钙体

系的热力学模拟研究逐渐增多，并取得了丰硕研究

成果。Myers 等[17, 32–33]基于已建立的碱激发高钙体

系热力学数据库，针对不同碱激发剂和不同矿渣化

学组成，展开了一系列的热力学模拟研究。结果表明，

热力学模拟不仅可以预测碱激发矿渣水泥物相的演

变，而且可以计算不同矿渣化学组成下碱激发矿渣

水泥反应产物的物相组成图(见图 3)，进而为碱激发

矿渣水泥化学性能的精细化设计提供理论依据。 

 
Simulated solid reaction products are: 1, CNASH_ss; 2, MA-OH-LDH_ss; 3, strätlingite; 4, katoite; 5, ettringite; 6, 4C ASHss ; 7, natrolite; 8, Ca-heulandite; 9, 

portlandite; 10, brucite; 11, AH3(mc). X, M and T represent major, minor and trace amounts, respectively. Multiple letters are used where more than one category 
applies. 

图 3  碱激发矿渣水泥反应产物相图[17] 
Fig. 3  Phase diagram of alkali-activated slag cement[17] 

 
此外，Ye 等[48]采用热力学模拟计算碱激发矿渣

水泥在不同反应度下的物相组成，根据物相组成计

算反应后的总体积(Vt)，并结合碱激发矿渣水泥初始

总体积(V0)，计算碱激发矿渣水泥反应后的化学收

缩(V0–Vt)，结果表明化学收缩的热力学计算结果与

试验结果相比，其误差为 4.81%~19.22%。为了克服

传统以反应度为维度表征的热力学模拟结果无法直

接与以时间为维度表征的试验测试结果进行对比分

析，Zuo 等[49]通过引入反应动力学控制方程，结合

选择性溶解法和水化热估算法确定矿渣反应度，进

而建立矿渣反应度与时间的映射关系函数[式(2)]，
然后在不同时间所对应的矿渣反应度下进行热力学

模拟，从而实现碱激发矿渣水泥物相演变在时间维

度上的热力学模拟研究。通过对比和分析孔溶液化

学组成、化学结合水、反应产物量和反应产物化学

组成的热力学计算结果和试验结果，研究者认为热

力学模拟能够预测和研究碱激发矿渣水泥物化性质

随时间的变化规律[49]。然而，水化热估算法确定的

矿渣反应度偏高，如何在时间维度上连续且准确确

定矿渣反应度仍需进一步研究。 
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式中： ( )tα 为矿渣反应度；k 为速率常数；N 为反

应级数；t 为时间。 
碱激发材料在侵蚀性介质作用下的物相变化是

表征其耐久性能的重要方面。近些年来，学者们开

始通过热力学模拟侵蚀性介质作用下的物相演变来

研究碱激发高钙体系的耐久性能，并取得了一定研

究成果。具体表现为以下 2 个方面： 
1) 基于热力学模拟研究单一因素作用下碱激

发矿渣水泥的耐久性能 
基于碱激发高钙体系热力学数据库，Ke 等[50]

引入含碳酸根水滑石相和其他碳化产物相，采用热

力学模拟研究了碳化作用下碱激发矿渣水泥的物相

演变过程(见图 4)，指出矿渣组成主要影响碳化过程

中晶体产物的化学性能，而碱激发剂组成主要影响

碳化后的物相演变过程和孔溶液 pH 值，例如在相

同碳化程度下碳酸钠激发矿渣水泥比硅酸钠激发矿

渣水泥具有更高的孔溶液 pH 值。通过引入含氯离

子水滑石的热力学模型和热力学参数，Zuo 等[51]对

氯盐侵蚀下的碱激发矿渣水泥相演变过程进行了热

力学模拟研究，发现氯盐中阳离子类型和矿渣化学

组成对碱激发矿渣水泥物相演变、孔溶液组成和氯

离子化学结合都有重要影响，而且 C-(N-)A-S-H 凝

胶在氯盐侵蚀下发生了脱钙、脱铝现象，导致其平

均链长发生变化。此外，研究者通过引入含硫酸根

水滑石的热力学模型和热力学参数，进一步对硫酸

盐侵蚀下碱激发矿渣水泥的相演变过程展开了热力

学模拟研究，总结了硫酸钠和硫酸镁侵蚀的差异(见
表 5)，结果表明在孔溶液 pH 值变化、C-(N-)A-S-H
凝胶腐蚀(脱钙、脱铝)和产物膨胀方面，硫酸镁侵

蚀比硫酸钠侵蚀更严重，分析认为相比于硫酸钠侵

蚀，硫酸镁侵蚀过程中镁离子也参与了反应，形成

水镁石和含氢氧根水滑石，消耗孔溶液中氢氧根离

子，导致孔溶液 pH 值下降，而孔溶液碱性环境变

弱致使 C-(N-)A-S-H 凝胶不稳定，易于脱钙、脱铝，

游离出来的钙和铝促进膨胀性产物钙矾石和石膏的

生成，最终导致碱激发矿渣水泥产物膨胀显著[52]。 

 
Water/solid ratio=0.4, Na2O/slag ratio=4%, Na2O/SiO2 ratio=1, reaction degree of slag=70%, and concentration of CO2=1%. 

图 4  热力学模拟加速碳化下碱激发矿渣水泥的物相演变和孔溶液 pH 值变化[50] 
Fig. 4  Thermodynamic modelling of the phase evolution and pore solution pH value of alkali-activated slag cement under stepwise 

accelerated carbonation[50] 

 
2) 基于热力学模拟研究多因素耦合作用下碱

激发矿渣水泥的耐久性能 
针对氯盐和硫酸盐耦合侵蚀下碱激发矿渣水泥

的耐久性能，Zuo 等[53]通过热力学模拟研究首次指

出：氯盐和硫酸盐耦合侵蚀不仅具有单一硫酸盐和

单一氯盐侵蚀的特点，还显示出明显的耦合效应，

促使含氯离子水滑石的生成，抑制 Friedel 盐和水化

硅酸镁的生成，降低化学结合氯离子量。此外，

Reddy 等[54]通过热力学模拟研究了碱激发矿渣水泥

在海水侵蚀下反应产物的稳定性，发现主要反应产

物 C-(N-)A-S-H 凝胶和含氢氧根水滑石在较少海水

侵蚀时比较稳定，而在侵蚀的海水量增加时分解为 
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表 5  硫酸钠和硫酸镁侵蚀碱激发矿渣水泥的差异[52] 
Table 5  Differences induced by sodium sulfate attack and magnesium sulfate attack on alkali-activated slag[52] 

Items Sodium sulfate attack Magnesium sulfate attack 

Change of pH in pore solution Increases with the maximums of 0.21 (NH) and 0.41 (NS) Decreases with maximums of 2.06 (NH) and 1.72 (NS) 

Reduction of Ca/Si in C-(N-)A-S-H gel Maximum reductions of 0.11 (NH) and 0.16 (NS) Maximum reductions of 0.28 (NH) and 0.30 (NS) 

Reduction of Al/Si in C-(N-)A-S-H gel Maximum reductions of 0.02 (NH) and 0.03 (NS) Maximum reductions of 0.11 (NH) and 0.10 (NS) 

Solid phase expansion (γ, %) Maximum values of 4.79 (NH) and 8.96 (NS) Increases up to 43.50 (NH) and 38.41 (NS) 

NH and NS represent sodium hydroxide activated slag cement and sodium silicate activated slag cement, respectively. 
 
钙矾石和水化硅酸镁，同时碱激发矿渣水泥的体积

显著增加。 
3.3  碱激发低钙体系的热力学模拟 

相较于碱激发高钙体系，碱激发低钙体系的热

力学模拟研究仍比较匮乏。基于建立的低钙体系热

力学数据库和反应动力学控制方程，Zuo[38]首次采

用热力学模拟对碱激发粉煤灰物相组成在时间维度

上的演变过程展开了研究(见图 5a)，发现增加碱当

量(Na2O/粉煤灰)会导致碱激发粉煤灰中 N-(C-)A- 
S-H 凝胶含量降低和钠沸石含量增加，而增加激发

剂模数(SiO2/Na2O)会使 N-(C-)A-S-H 凝胶含量增加

和钠沸石含量降低。此外，热力学模拟结果还显示

碱激发粉煤灰在反应过程中并没有明显的化学收

缩，分析认为可能存在两个方面的原因：一是

N-(C-)A-S-H 凝胶比 C-(N-)A-S-H 凝胶具有更低的化

学结合水(分别为 5.29%~11.44%和 12.56%~23.81%)，
产生的化学收缩较小；二是生成的钠沸石的密度较

低(2.375 g/cm3)[55]，具有一定膨胀性，可以弥补潜

在的化学收缩。图 5b 为碱激发粉煤灰孔溶液化学组

成的热力学模拟结果与试验测试结果[38]，尽管孔溶

液中 Si、Na、Ca 元素和 OH–离子浓度的热力学模

拟结果的误差在±1 个数量级之内，与试验测试误差

相近[32]，但 Al 元素浓度的热力学模拟结果与试验

结果相差几个数量级，这说明描述 N-A-S-H 凝胶的

热力学模型及其热力学参数仍需要更多的试验数据

进行校正。 

     
(a) Phase evolution                                                 (b) Pore solution composition 

图 5  热力学模拟氢氧化钠激发粉煤灰的物相演变过程和孔溶液中元素/离子浓度(水胶比为 0.35，碱当量为 6.2%，反应温度

为 60 ℃)[38] 
Fig. 5  Thermodynamic modelling of the phase evolution and pore solution composition of sodium hydroxide activated fly ash (in 

the calculations, water/fly ash ratio= 0.35, Na2O/slag ratio= 6.2%, reaction temperature=60 ℃)[38] 

 

3.4  碱激发中钙体系的热力学模拟研究 
由于碱激发中钙体系的热力学数据库仍不完

善，相关热力学模拟研究较少。当矿渣和粉煤灰以

质量比 1:1 复合，其碱激发复合胶凝材料物相演变

的热力学模拟结果如图 6a 所示，结果表明[38]：碱激

发矿渣-粉煤灰复合胶凝材料中C-(N-)A-S-H凝胶和

N-A-S-H 凝胶同时存在，且 C-(N-)A-S-H 凝胶对总

体积增长的贡献大于 N-A-S-H 凝胶；此外，碱激发

矿渣-粉煤灰复合胶凝材料的化学收缩介于碱激发

矿渣和碱激发粉煤灰的化学收缩之间，且在反应早

期出现了微膨胀，分析认为这是由生成的钠沸石所

致，而随着反应的进行，钠沸石开始分解，导致微

膨胀消失，化学收缩开始展现。最近，Chen 等[56]

利用热力学模拟研究了不同碱当量条件下碱激发

MSWI 底灰的物相变化(见图 6b)，主要反应产物为

C-(N-)A-S-H 凝胶、N-A-S-H 凝胶和沸石。在碱当
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量为 10%时，C-(N-)A-S-H 凝胶含量与 N-A-S-H 凝

胶和沸石含量之和的比值为 0.95，略低于试验值

1.26[29, 57]，这主要是由于相同碱当量下所采用碱激

发剂的类型不同所致(前者为氢氧化钠，后者为硅酸

钠)。随着碱当量增加，C-(N-)A-S-H 凝胶含量基本

保持不变，而在碱当量高于 4.5%时，N-A-S-H 凝胶

含量开始降低，钠沸石含量逐渐增加。 

 
(a) Alkali-activated slag and fly ash (slag/fly ash ratio=1:1, water/binder ratio= 

0.4, Na2O/binder ratio=6%, and activator modulus=0.93) 

 
(b) Alkali-activated MSWI bottom ash (water/bottom ash ratio=0.35, 

activator is NaOH) 

图 6  热力学模拟碱激发矿渣-粉煤灰复合胶凝材料和碱激

发 MSWI 底灰的物相演变过程[38, 56] 
Fig. 6  Thermodynamic modelling of the phase evolution of 

alkali-activated slag and fly ash, and alkali-activated 
MSWI bottom ash[38, 56] 

4  基于热力学模拟耦合其他模拟技术

的碱激发材料数值研究 

热力学模拟在处理复杂化学反应和预测反应产

物及溶液化学组成方面具有很好的鲁棒性。因此，

热力学模拟除了单独用于研究材料中化学反应引起

的物相变化之外，还可与其他模拟技术耦合对材料

性能展开数值研究。热力学模拟与其他模拟技术相

结合的数值研究方法已广泛应用于普通硅酸盐水泥

体系[58–60]。然而相比于普通硅酸盐水泥体系，碱激

发材料由于发展历程较短，其基于热力学模拟耦合

其他模拟技术的数值研究才刚起步。 
Mundra等[22]基于 Fick第二定律和热力学模拟，

建立了碱激发矿渣混凝土中氯离子传输模型，该模

型首次通过热力学模拟将碱激发矿渣水泥原材料组

成、反应产物组成与传输过程中的氯离子固化效应

联系起来，避免采用经验公式考虑氯离子固化效应，

因此极大提升了数值模拟和预测氯离子传输的准确

性。针对原材料组成多样性所带来的碱激发材料设

计困难，Ke 等[61]基于热力学模拟，以数据驱动的方

式，建立了碱激发材料组成与强度相互关联的机器

学习模型，尽管前驱体来源多样，但原材料组成、

反应产物组成与碱激发材料性能之间仍存在内在联

系，基于热力学模拟和数据驱动的机器学习模型将

为基于性能的碱激发材料设计提供新途径。Zuo 等[62]

结合格子 Boltzmann 方法和热力学模拟技术，首次

建立了模拟碱激发矿渣水泥浆微结构形成的数值模

型 GeoMicro3D (见图 7a)，并对碱激发矿渣水泥反应 

 
(a) GeoMicro3D structure 

 

(b) Simulated microstructure 

图 7  GeoMicro3D 模型结构示意图和模拟碱激发矿渣水泥

浆 7 d 的微观结构[62] 
Fig. 7  Schematic illustration of the structure of GeoMicro3D 

model and the simulated microstructure of alkali- 
activated slag paste at 7 d[62] 
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过程和微结构演变进行了数值模拟研究(见图 7b)，不

仅揭示了化学反应、多离子传输和微结构形成之间

的交互作用机制，而且为研究碱激发矿渣水泥反应

过程和微观结构形成提供了先进的数值模拟方法，

拓展了碱激发矿渣水泥体系的研究手段。 

5  结论与展望 
热力学模拟在研究碱激发材料化学反应引起的

物相演变和耐久性能等方面展现出强大优势。首

先，热力学模拟能够预测碱激发材料反应产物和孔

溶液的组成，有助于研究碱激发材料反应机理以及

各种因素的影响机制。其次，热力学模拟能够计算

侵蚀性介质作用下碱激发材料的物相演变过程，进

而研究碱激发材料的破坏机理及其微观作用机制。

最后，热力学模拟还可与其他数值模拟手段结合，

研究碱激发材料的微结构形成、耐久性能以及实现

基于性能的碱激发材料组成设计。目前，尽管热力

学模拟研究已经取得一定成果，但仍存在一些问题

需要继续深入研究： 
1) 碱激发低钙体系的热力学数据库不健全是

导致碱激发低、中钙体系的热力学模拟研究发展迟

缓的重要原因。尽管已有学者提出描述 N-A-S-H 凝

胶的热力学模型 N(C)ASH_ss，进而建立了碱激发

低钙体系的热力学数据库，但 N(C)ASH_ss 是基于

半理论-半试验的经验模型，其准确性仍需要更多的

试验数据进行校正。随着原子、分子尺度模拟技术

的发展，有望通过第一性原理计算和分子动力学模

拟提出描述N-A-S-H凝胶的热力学模型并确定其热

力学参数。 
2) 由于碱激发剂的引入，碱激发材料孔溶液含

有丰富的离子，导致其离子强度可能超出扩展的

Debye-Hückel 公式的准确计算范围，进而影响热力

学计算结果的准确性。这种影响有多大、是否可以

忽略等问题需要进一步研究。此外，为了能够使用

Pitzer 模型计算离子活度系数，有必要改进 GEMS
应用程序。 

3) 在热力学模拟研究中，一般假设前驱体活性

组分同步溶解，然而碱激发材料实际反应过程中，

由于前驱体结构和组成分布不均匀，活性组分并不

是同步溶解。因此，前驱体活性组分溶解的非均匀

性是热力学模拟研究需要进一步考虑的问题。 
4) 碱激发材料物相演变实际上是热力学和动

力学相互耦合下的变化过程，然而大多热力学模拟

研究通常只关注平衡状态时的物相组成，缺乏考虑

达到平衡状态过程中的动力学问题和反应的中间产

物，导致研究结论和提出的模型仍具有一定局限性。

如何在热力学模拟研究中同时考虑溶解速率和反应

速率等动力学参数以及反应中间产物，是当前和未

来热力学模拟研究的重点。 
5) 物相演变、微结构损伤和介质传输是研究碱

激发材料耐久性能的重要方面，然而目前基于热力

学模拟的碱激发材料耐久性研究主要关注侵蚀介质

化学作用下的物相演变，缺乏考虑物相演变与微结

构损伤、介质传输的交互作用。在今后的数值研究

中，有必要考虑物相–结构–传输的交互作用，建立

侵蚀介质作用下的化学–损伤–传输模型，进而开展

碱激发材料耐久性能的数值模拟研究。 
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Extended Abstract 

Alkali-activated materials (AAMs) are one of green cementitious materials in building materials industry and beneficial to the 
goals of carbon peaking and carbon neutrality. Compared with ordinary Portland cement (PC) based materials, however, the raw 
material composition, reaction products and pore solution composition of AAMs are complex and thus their reaction mechanisms and 
performance evolutions still need to be further clarified. Thermodynamic modelling is an effective method in analyzing AAMs. It can 
predict the phase assemblage and pore solution composition based on the raw material composition and given reaction conditions, 
which is of great significance to profoundly investigate the reaction mechanisms and performance evolutions of AAMs. The existing 
thermodynamic modelling is increasingly applied in AAMs and the related results are achieved. However, the corresponding 
comprehensive review on the state-of-art in thermodynamic modelling of AAMs is lack. A clear and systematic knowledge of the 
principles, thermodynamic databases, methods, challenges and gaps remains implicit for thermodynamic modelling of AAMs. In this 
context, this review summarized recent progress on thermodynamic modelling of AAMs, pointed out the deficiency gaps of current 
thermodynamic modelling research work and put forward the relevant prospects. This review could provide a theoretical guidance for 
thermodynamic modelling of AAMs. 

Chemical reactions in AAMs follow the laws of thermodynamics. There exists two thermodynamic equilibriums in AAMs, i.e., one 
is between the precursor and aqueous solution and another is between the reaction products and aqueous solution. Thermodynamic 
modelling can be performed to predict the phase assemblage and pore solution composition of AAMs by assuming the 
thermodynamic equilobriume. The accuracy and reliability of results by thermodynamic modelling largely depend on the quality of 
thermodynamic database that consist of solubility products (Ksp), heat capacity ( pCΘ ), entropy ( SΘ ), Gibbs free energy( f mGΘΔ ), 
enthalpy ( f H

ΘΔ ) and molar volume (V Θ ) for all solid, liquid and gas phases involved in the system. The thermodynamic database of 
AAMs is usually established based on the thermodynamic database of PC via introducing the unique reaction products of AAMs. The 
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unique reaction products and their thermodynamic parameters are available for alkali-activated high-Ca and alkali-activated low-Ca 
systems. 

Thermodynamic modelling of alkali-activated slag was initially conducted via the thermodynamic database of PC. Although the 
modelling results can predict the phase composition evolution, it still needs the corresponding experimental measurements to calibrate. 
with the established CNASH_ss model for describing C-(N-)A-S-H gel, thermodynamic modelling is increasingly used to investigate 
the phase assemblage evolution of alkali-activated slag cements. Besides the phase evolution, thermodynamic modelling is also 
applied to predict the phase diagram, providing a theoretical basis for the refined design of chemical properties of alkali-activated slag 
cement. In recent years, thermodynamic modelling tends to be used to investigate the durability of alkali-activated slag cements under 
single factor action such as carbonation, chloride attack and sulfate attack, as well as under multi-factors action, i.e., the combined 
attack by chloride and sulfate salts. Thermodynamic modelling is also applied to predict the phase assemblage evolution of 
alkali-activated low- and medium-Ca systems. However, it is less applied to those for alkali-activated high-Ca system. This is mainly 
due to the less developed thermodynamic database for alkali-activated low- and medium-Ca systems. 

In addition, thermodynamic modelling is also coupled with other simulation techniques to numerically analyze AAMs. For 
instance, a novel numerical model GeoMicro3D was proposed by coupling thermodynamic modelling and lattice Boltzmann method 
to simulate the reaction process and microstructure formation of alkali-activated slag cement, clarifing the interaction mechanisms 
between chemical reaction, multi-ions transport and microstructure formation. However, the numerical studies by coupling 
thermodynamic modelling and other simulation techniques are still limited for AAMs when compared to those for PC based materials. 

Summary and prospects  Thermodynamic modelling has a robustness in studying the phase evolution and durability performance 
of AAMs induced by chemical reactions. Firstly, thermodynamic modelling can predict the reaction products assemblage and pore 
solution composition of AAMs. Secondly, thermodynamic modelling can calculate the phase evolution of AAMs under the action of 
aggressive media, and then study the deteriation mechanism of AAMs. Finally, thermodynamic modelling can be combined with other 
numerical simulation techniques to investigate AAMs. At present, however, there are still some issues that need to be further studied 
as follows: 

1) The incomplete thermodynamic database for alkali-activated low-Ca system is an important reason for the limited 
thermodynamic modelling studies on alkali activated low and medium calcium systems. It is expected that a thermodynamic model 
describing the N-A-S-H gel can be established by ab-initio calculations and molecular dynamics simulations with the development of 
atomic- and molecular-scale simulation techniques. 

2) It is generally assumed that the amorphous phases in precursors are dissolved synchronously in current thermodynamic 
modelling of AAMs. However, the heterogeneous distribution of composition and structure of precursor makes this assumption in 
doubt. The non-uniformity of the dissolution of amorphous phases in precursor is an issue to be further considered in future 
thermodynamic modelling studies. 

3) The phase evolution of AAMs is actually a process coupling thermodynamics and kinetics. However, most of the 
thermodynamic modelling studies only focus on the phase assemblage in the equilibrium state, ignoring the kinetic issues before 
reaching the equilibrium. Considering the kinetic parameters (i.e., dissolution rate and reaction rate, etc.) in thermodynamic modelling 
should be a focus of current and future thermodynamic modelling studies. 

4) The phase evolution, microstructure damage and ions transport are three inter-dependent aspects for studying the durability 
performance of AAMs. However, the current thermodynamic modelling studies mainly focus on the phase evolution under the 
chemical attacks, while ignoring the interaction between the phase evolution, microstructure damage and ions transport. In future 
studies, it is necessary to consider the interaction and establish a chemical-damage-transport model to numerically analyze the 
durability performance of AAMs. 
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