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摘  要：作为硅酸盐水泥最主要的水化产物，水化硅(铝)酸钙[C-(A-)S-H]及其在杂质离子作用下的微纳结构演变决定了水泥基

材料的各项性能。近年来，在大量先进表征技术、计算机模拟以及机器学习技术加成下，C-(A-)S-H 微纳结构模型发展迅速。

随着对 C-(A-)S-H 微纳结构认识的不断深入，杂质离子作用下 C-(A-)S-H 微纳结构演变规律逐渐清晰。本文总结了 C-(A-)S-H
的微纳结构表征、微纳结构模型发展、杂质离子作用对其微纳结构的影响机制和面向海洋服役环境的硅酸盐水泥基材料延寿

策略，分析了当前研究进展及未来发展方向，旨在为硅酸盐水泥基材料的性能精准调控提供理论借鉴。 
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作为硅酸盐水泥最主要的水化产物，水化硅酸

钙[(CaO)x(SiO2)y(H2O)z，简记 C-S-H]的微纳结构

直接决定了硅酸盐水泥基材料的力学性能和耐久

性[1–3]。随着矿渣等高铝辅助性胶凝材料的广泛应

用，部分 C-S-H 被水化硅铝酸钙[C-(A-)S-H]替代[4]，

大量研究逐步聚焦于 C-(A-)S-H[5–9]。研究表明，源

于 C-(A-)S-H 结构的不稳定性，硅酸盐水泥基材料服

役时易受温度、湿度、压力、pH 值和杂质离子等[10–13]

因素干扰。其中，杂质离子的影响最为复杂，或吸

附在层间，或在 C-(A-)S-H 中发生原子置换并参与

结构重构，或诱导 C-(A-)S-H 脱钙[14–19]。典型的，

海工混凝土易受 Mg2+、Na+、Cl–、SO4
2–等离子侵蚀，

从而出现性能劣化，其主要原因在于 Mg2+、Na+、

Cl–、SO4
2–等杂质离子诱导 C-(A-)S-H 等水化产物

的微纳结构演变[15–17, 19]。通常 Mg2+取代 C-S-H 中

的 Ca2+，则形成(MgO)x(SiO2)y(H2O)z
[17–18, 20]，简记

M-S-H。此外，杂质离子还会改变水泥孔溶液的 pH
值，进而影响 C-S-H 稳定性[21]，最终导致水泥基材

料强度和体积稳定性等性能劣化[17, 22–23]。因此，揭

示杂质离子对 C-(A-)S-H 微纳结构的影响利于针对

性提出防护措施，从而提高混凝土服役寿命。 
水泥基材料中的 C-(A-)S-H 组成多样且多为非

晶，表征难度大，相关微纳结构模型发展缓慢。

近年来，随着分析手段的飞速发展，尤其是核磁

共振(NMR)、小角散射(SAS)、液细胞透射电子显

微镜(LCTEM)等技术的发展，大量的 C-(A-)S-H 本

征结构信息得以获取[24–28]。此外，随着计算机技

术的发展，以热力学模拟和基于第一性原理的分子

动力学模拟为代表的计算机模拟为揭示 C-(A-)S-H
的原子尺度信息提供了极大助力[29–30]，机器学习

与分子动力学模拟的联合使用大幅提升了模拟

效率[31]。 
本文在 C-(A-)S-H 的经典结构模型及近年来在

杂质离子作用下 C-(A-)S-H 微纳结构解析方面的研

究的基础上，系统综述了基于先进表征及模拟技术

的 C-(A-)S-H 微纳结构解析、微纳结构模型发展、

和杂质离子作用下微纳结构的演变规律，展望了其

微纳结构模型的优化和海工服役环境中 C-(A-)S-H
结构演变方面的研究前景，旨在为水泥基材料延寿

技术提供基础理论指导。 
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1  微纳结构 
1.1  C-S-H 微纳结构模型 

尽管 C-S-H 结构呈现出长程无序性，但在   
3~5 nm 的结构单元内则具有原子有序性[32–34]。这意

味着可通过以托贝莫来石(Tobermorite)和尖乃特石

(Jennite)为代表的天然矿物入手研究 C-S-H 微纳结

构[35]。C-S-H 的结构特征与其化学计量比密切相关，

尤其是钙硅比(Ca/Si 比)，由硅酸三钙和硅酸二钙水

化所得 C-S-H 的 Ca/Si 比通常在 1.5~2.0 之间[36]。

Richardson[37]整理了常见水化硅酸钙晶体的结构信

息，揭示了不同种类水化硅酸钙晶体的化学式、

Ca/Si 比和晶体结构信息。C-S-H 的 Ca/Si 比差异往

往对应于水化硅酸钙类型的差异，且水化硅酸钙中

硅氧四面体链的聚合度会随着 Ca/Si 比的增加而降

低[38]。此外，温度和压力也会显著影响 C-S-H 的微

纳结构，高温有利于高 Ca/Si 的 C-S-H 生成，而高

压则会诱导 C-S-H 层间脱水、结晶度提高[10]。选区

电子衍射为 C-S-H 结晶度精细化表征提供了技术支

撑，Zheng 等[11]联用原位透射电子显微镜和选区电

子衍射观察到了 20~800 ℃升温过程中一部分 C-S-H
转为晶态。 

由于 C-S-H 具有类托贝莫来石结构，故常用托

贝莫来石模型[39–41]描述其微纳结构。托贝莫来石模

型认为硅氧四面体按照 Dreierketten 规则排列，与层

状排列的钙氧层相互插层。按照结构单元的间距，

托贝莫来石可分为 9、11 Å 和 14 Å 托贝莫来石[37]。

水化产物 C-S-H 与 14 Å 托贝莫来石的结构最为相

似[35]。其为层状结构，主层可细分为 Dreierketten 链

和钙氧层，前者通过共价作用连接在钙氧层两侧。

进一步的，Dreierketten 链中的硅氧四面体可分为配

对硅氧四面体(P)和桥接硅氧四面体(B)，前者与钙氧

层连接，后者则与 2 个配对硅氧四面体相连[42]。层间

被电解质溶液所填充，以维持整体电中性[29]。图 1[37]

展示了 14 Å 托贝莫来石结构，其中四面体为硅氧四

面体(中心原子为硅原子，氧原子分布于四面体顶

点)，菱形单元组成了钙氧层(中心原子为钙原子，

氧原子分布于菱形单元顶点)。根据 C-S-H 中的

Dreierketten 链之间是否存在交联，可划分为交联和

非交联 C-S-H 结构，11 Å 托贝莫来石的(非)交联结构

如图 2[43]所示。C-S-H 中的聚合单元可通过固体核磁

共振(NMR)技术量化，常用 Qn (n=0、1、2、3、4)代
表聚合态，即与该聚合单元共价键合的硅(铝)氧四

面体数[44]。基于不同聚合单元的数量可算得 C-S-H

的平均链长(MCL)，非交联 C-S-H 的 MCL 如式(1)
所示[45]。 

1 2 2 1
P bM (CL 2 Q Q Q Q) /= ++        (1) 

 
图 1  14 Å 托贝莫来石结构示意图[37] 

Fig. 1  14 Å tobermorite structure schematic diagram[37] 

 
(a) Cross-linked              (b) Non-cross-linked 

图 2  11 Å 托贝莫来石的交联和非交联结构示意图[43] 
Fig. 2  11 Å tobermorite cross-linked and non-cross-linked 

structure schematic diagrams[43] 
 
为实现 C-S-H 微纳结构的精细化表征，并推动

C-S-H 微纳结构模型的发展，需量化 C-S-H 的微纳

结构信息。飞行时间二次离子质谱仪(TOF-SIMS)技
术赋能 C-S-H 微结构精细化表征在水泥基材料中

具有较大应用潜力，TOF-SIMS 技术通过高能离子

束加速聚焦后轰击样品可将其表面溅射成大小不

均的二次离子碎片，由于荷质比差异导致各碎片飞

行时间不同，可通过各碎片的飞行时间获得其质量

信息[46–47]。利用该技术可获取 C-S-H 的化学计量信

息，对 C-S-H 微纳结构的精细化研究和定量表征具

有重要意义。周玥[48]使用了 TOF-SIMS 技术构建了

C-S-H 碎片中阴阳离子基团峰强与硅氧四面体聚合

度的量化关系，量化分析了微米尺度区域 C-S-H 的

局部组成。结果表明，水合程度较高的 C-S-H 多为

硅酸盐长链结构，且 C3S 紧密堆积的空间会促进

C-S-H 聚合度提高。 
在建立起 C-S-H 的微纳结构模型后，还需结合
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C-S-H 的生成过程探索其微纳结构演变规律。为更

好地阐明 C-S-H 生成过程中的微纳结构演变，Zhu
等[49]使用了小分子封端技术捕捉到了正硅酸乙酯

(TEOS)和氯化钙溶胶–凝胶反应过程中 C-S-H 的中

间体，并解析了其微纳结构，图 3 为小分子封端技术

和 C-S-H 中间体的原子结构模型。所用小分子封端技

术巧妙利用了三乙醇胺(TEA)和乙醇(EtOH)挥发时

诱导 C-S-H 缩聚，进而阻碍 Si—O—Si 键生成。该

方法可以原位捕获 C-S-H 生成过程中的中间体，而

C-S-H 中间体的结构解析则为 C-S-H 微纳结构模型发

展及 C-S-H 成核与生长方式的研究提供了重要参考。 
当前，计算机科学的蓬勃发展为水泥基材料研

究带来了极大便利，尤其在机器学习等技术的加成

下，C-S-H 的结构模型有望迎来突破性发展。例如，

利用第一性原理、从头算算法(ab initio)和分子动力

模拟获取 C-S-H 内部原子排列信息、键角和键长信

息和荷载作用下C-S-H的应力–应变关系等[31, 50–55]。

在深度学习算法加成下，模拟效率提高的同时稳定

性也得到了保障[31]。此外，分子动力学还为研究

C-S-H 表面的相互作用提供了便利，尤其是为水和

电解质离子在 C-S-H 表面的动力学、能量学研究提

供了全新视角[56]。在分子动力学模拟过程中，为使

系统达到平衡过程，通常需要松弛过程，松弛过程

的高昂成本在极大程度上制约了分子动力学模拟

在 C-S-H 模拟中的应用[31]。Wang 等[57]基于无松弛

过程的分子动力学低保真结果和有松弛过程的高

保真结果，借助高保真物理信息神经网络解析了

NaCl 溶液对 C-S-H 微纳结构参数的影响，获得了

预测误差低于 3%的高精度结果。基于上述研究结

果不难发现，机器学习技术赋能 C-S-H 微纳结构

解析可以极大程度降低分子动力学模拟过程的计

算成本。随着机器学习技术在水泥基材料领域的

成熟应用，或可用于指导 C-S-H 的结构改性与定向

调控。 

 
图 3  小分子封端技术及 C-S-H 中间体原子结构模型[49] 

Fig. 3  Small molecule capping techniques and atomic structure models of C-S-H intermediates[49] 
 

1.2  C-A-S-H 微纳结构模型 
Al 可以自发进入 C-S-H 中的 Dreierketten 链，

取代硅氧四面体中的硅，形成铝氧四面体，结构自

由能降低[58]。与C-S-H相同，C-A-S-H也可用Qn(mAl)
表示聚合单元及其聚合态，其中 m 表示该聚合单元

连接的铝酸盐结构数量，一般为 0 或 1[59]。关于
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C-A-S-H 的原子结构，目前存在 2 点不明确的方面：

1) Al 在 Dreierketten 链中的取代位点；2) Al 的配位

数[8]。多数学者认为铝的取代主要以四面体配位的 

形式[Al(IV)]发生在桥位点( 2
bQ )[4, 60–62]，或发生在 

Q3位点[连接2个Dreierketten链的硅(铝)氧四面体]，
如图 4[63]所示。  

 
(a) Cross-linked                                              (b) Non-cross-linked 

图 4  交联型和非交联型 C-A-S-H 结构示意图[63] 
Fig. 4  Cross-linked and non-cross-linked C-A-S-H structure schematic diagrams[63] 

 

Al 掺杂会促进Dreierketten 链交织、提高Q2(1Al)
与 Q3(1Al)聚合态的相对含量，并会降低 Q1 的相对

含量，使得 C-S-H 整体聚合度增长。此外，根据

式(2)和式(3)[63]，Al 掺杂会还导致 C-S-H 平均链长

增加[64–65]。在高 Ca/Si 比下，C-S-H 中更多六配位

铝[Al(VI)]出现[61–62, 66–67]，它们或吸附在 C-S-H 表

面的无定形氢氧化铝或第三水化铝(TAH)，抑或在

C-S-H 内部层间[67]，但也有研究认为水化产物中不

存在 TAH[28]。此外，Al 参与 C-(A-)S-H 形成的过程

中，会造成缺陷、电荷失衡及层间距扩大[62]。为保

持电荷平衡，一些电荷较少且半径较大的碱金属阳

离子(例如 Na+和 K+)会进入层间[62, 68]。因此，Al 掺
杂会导致 C-(A-)S-H 吸附碱金属离子，为杂质离子

侵入提供条件；相应的，层间距的扩大也使 C-A-S-H
与服役环境的物质交换更通畅。 

MCL (Cross-linked)=4[Q1+Q2+Q2(Al)+Q3+ 
2Q3(Al)]/Q1                          (2) 

MCL (Non-cross-linked)=2[Q1+Q2+1.5Q2(1Al)]/Q1 
(3) 

Li 等[69]进一步提出了面向环境温度的 C-(A-)S-H
结构模型。他们指出，7~50 ℃时，C-(A-)S-H 保持“类
托贝莫来石”结构，其 Dreierketten 链呈高度扭曲的

状态，交联位点的Si易被Al取代[29]，造成C-(A-)S-H
微结构重构，交联位点减少。当温度升至 80 ℃，

C-S-H 交联位点数量增加，即可供 Al 取代的位

点增多，大量 Al 取代会导致 C-S-H 微结构显著

畸变 [70]。 
随着对 C-(A-)S-H 认知的日渐深入，诸多学者尝

试阐述 C-(A-)S-H 微纳结构(如 Ca/Si 比和 Al/Si 比)
与其微观力学性能之间的联系。研究发现，高 Ca/Si
比利于氢氧化钙的沉淀，使得 C-(A-)S-H 的弹性模

量和蠕变模量增大[70–71]，纳米压痕和定量能量色散

光谱的结果也证实了这一点[70, 72–75]。但也有研究表

明，Ca/Si 比的提高不利于 C-(A-)S-H 微观力学性能

发展[1, 38, 70]。例如，Ca/Si 比为 1.2 的 C(-A)-S-H 的

弹性模量低于 Ca/Si 比为 0.8 的 C(-A)-S-H[70]，这或

可归因于高 Ca/Si 的 C(-A)-S-H 中 Dreierketten 链缺

陷浓度[1]和聚合度[38]更高。随着 Ca/(Al+Si)比升高，

平均链长和片层间距减小，如图 5 所示[70, 76–83]。 

2  杂质离子作用下 C-(A-)S-H 的微纳

结构演变 

为提高硅酸盐水泥基材料在盐蚀环境中耐久

性，延长其服役寿命，水化产物 C-(A-)S-H 微纳结

构演变的研究尤为关键。总体来说，杂质离子与

C-(A-)S-H 的相互作用多可归纳为以下 4 类[84–96]：

1) 直接诱导结构重组，杂质离子取代 C-S-H 中的部

分钙或硅，通过改变 Ca/Si 或 Al/Si 实现 C-(A-)S-H
微纳结构重构，例如 Mg2+对 C-S-H 中 Ca2+的取代。 
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(a) Average chain length                                             (b) Basal spacing 

图 5  不同 Ca/(Al+Si)比下 C-(A-)S-H 的微结构特征[4, 70, 76–83] 
Fig. 5  Microstructure characteristics of C-(A-)S-H at different Ca/(Al+Si) ratios[4, 70, 76–83] 

 
2) 在静电引力的作用下吸附在 C-S-H 表面。3) 与
硅氧四面体或 Ca2+发生沉淀反应，消耗了大量的硅

(铝)酸盐和 Ca2+，从而改变 C-S-H 的 Ca/Si 比。4) 间
接诱导结构重组，通过破坏 C-(A-)S-H 结构，使其

发生解体形成大量硅(铝)酸盐、钙离子，再通过硅(铝)
酸盐、钙离子及杂质离子间的反应实现 C-(A-)S-H
的重构。本文关注 Cl–、SO4

2–、Na+和 Mg2+与

C-(A-)S-H 的作用机制，图 6 给出了概述[68, 92, 96]。 

 
图 6  Cl–、SO42–、Na+和 Mg2+与 C-S-H 的作用机制[68, 92, 96] 

Fig. 6  Interaction mechanisms of Cl–, SO42–, Na+ and Mg2+ on 
C-S-H[68,92,96] 

 
2.1  Cl–对 C-(A-)S-H 微纳结构的影响 

作为最常见的杂质离子，Cl–大量存在于海洋、

盐碱地等多种服役环境中。尽管 Cl–难以侵入稳态

水化产物，也难以影响 C-S-H 中硅氧四面体的聚合

态[88]，但可在水化初期促进低密度 C-S-H 的生成[89]，

或在静电作用下吸附在稳态 C-S-H 表面，并与 Ca2+、

OH–反应形成稳定且难溶水合物[35, 88]。分子建模技

术直观地展示了 C-S-H 表面吸附的 Cl–与 Ca2+的稳

态及非稳态结合；稳态结合时 Cl–与表层 Ca2+、表

层 Ca2+与氧原子间的间距均较小，分别为 2.175 Å
和 2.342 Å，这赋予了 Cl–与 C-S-H 间更强的静电结

合力，如图 7 所示[3]。Cl–会与 C-A-S-H 中解离的铝

酸盐离子反应生成 Frediel’s 盐，使得 Al/Si 比降低，

导致原子结构重排、结构稳定性劣化[90]。 
Cl–对 C-(A-)S-H 微纳结构的影响程度与其本征

特征(Ca/Si 比和 Al/Si 比等)和环境因素均有关。研

究表明，在 NaCl 溶液环境中，C-S-H 早期结晶度降

低，且低 Ca/Si 比的 C-S-H 含量增加；而低 Ca/Si
比的 C-S-H 由于表面吸附位点较少使得其 Cl–吸附

能力较弱[91]。另有研究表明，C-S-H 的压痕模量和

压痕硬度均随 NaCl 溶液浓度增大而增大，尤其是

当 NaCl 浓度提升到 0.05 mol/L 时，HD C-S-H 的压

痕模量和压痕硬度提升较为显著；同时，LD C-S-H
压痕模量提升较快[92]。此外，阳离子种类往往影响

着氯盐环境中 C-(A-)S-H 的结构演变机制，Jin 等[93]

将 C-(A-)S-H 在 NH4Cl 溶液中的解体分为轻度脱钙

和重度脱钙 2 大阶段，结构演变大致如图 8 所示。

该研究揭示了 Ca/(Si+Al)对其主链长度、凝胶孔尺

寸的影响规律，为 NH4Cl 环境中 C-(A-)S-H 的微纳

结构演变研究提供了重要参考。 
2.2  SO42–对 C-(A-)S-H 微纳结构的影响 

不同于 Cl–，SO4
2–会直接参与 C-S-H 结构重组，

诱导其微纳结构畸变。SO4
2–会诱导 C-S-H 脱去 Ca2+

形成硫酸钙晶体，C-S-H 的聚合度随之提高。相比 
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(a) Formation of Ca–O and Ca–Cl                          (b) Formation of unstable Ca–Cl cluster 

图 7  C-S-H 表面 Cl–与 Ca2+的稳态/非稳态结合方式(绿色、黄色、红色、白色和浅绿色小球分别代表钙、硅、氧、氢和氯)[3] 
Fig. 7  Steady-state/non-steady-state binding modes of Cl– and Ca2+ on the surface of C-S-H (where green, yellow, red, white, and 

light green spheres represent calcium, silicon, oxygen, hydrogen, and chlorine respectively)[3] 

 
图 8  C-(A-)S-H 在 NH4Cl 溶液中的分解机制[93] 

Fig. 8  Decomposition mechanism of C-(A-)S-H in NH4Cl solution[93] 
 
之下，高 Ca/Si 比的 C-S-H 因其高 Ca 含量和低聚合

度更易被 SO4
2–脱钙[91]。此外，SO4

2–对 C-S-H 的脱

钙作用与其本征结构有关，硅链缺陷较多的 C-S-H
对 SO4

2–更加敏感，反应后聚合度提高[23]。在 C-A-S-H
中，由于铝氧四面体的存在，与 SO4

2–的反应产物还

会包括 AFt 或 AFm，并伴随着铝从四配位向六配位

转变；硫酸钙等产物的沉淀还会加剧 C-(A-)S-H 脱

钙，进而诱导 C-(A-)S-H 解体[5]，如图 9[94]所示。总

之，随着 C-(A-)S-H 与 SO4
2–反应程度的提高，其聚

合度和平均链长均逐渐增加。 
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图 9  硫酸盐诱导 C-(A-)S-H 结构解体[94] 

Fig. 9  Sulphate-induced decomposition of C-(A-)S-H structure[94] 

 
SO4

2–对 C-(A-)S-H 微纳结构的影响程度同样取

决于 C-(A-)S-H 的本征特征和环境因素。高 Ca/Si
比的 C-(A-)S-H 中 Q1聚合态含量较高，更易被 SO4

2–

脱钙；而低 Ca/Si 比的 C-A-S-H，由于其中铝氧四

面体大多分布于交联位点，增加了硅链聚合度，阻

碍了 SO4
2–渗透，从而降低了对 SO4

2–的敏感程度[94]。

Elkhadiri 等[95]发现，高温会促进 C-S-H 中 S/Ca 比

的提高并抑制钙矾石的生成，即高温会促进 SO4
2–

渗透进入 C-S-H 结构。 
2.3  Na+对 C-(A-)S-H 微纳结构的影响 

Na+是硅酸盐水泥中常见的碱金属离子之一，主

要来自水泥熟料中的 NaO 及外界服役环境。当熟

料中 Na2O 完全溶解后，孔溶液中 Na+的浓度约在

0.1~1.0 mol/L 间[96]。辅助性胶凝材料、外加剂的使

用、海洋和盐碱服役环境还会引入额外的 Na+。Na+

会在静电引力牵引下吸附在 C-S-H 颗粒表面或通过

扩散作用进入其层间空间，以维持电荷平衡[87]。

C-S-H对Na+的吸附作用会随其Ca/Si比的升高而减

弱，这可能是因为增多的 Ca2+与 Na+竞争吸附带负

电硅链上的有限吸附位点(例如因去质子化作用而

残留的表面硅烷醇位点)[14, 59]。此外，Na+断键作用

还会降低早期 C-S-H 聚合度，且对高 Ca/Si 比的

C-S-H 影响较大。水化后期，Na+还可抑制 Ca(OH)2

的溶解，降低孔溶液中 Ca2+浓度，从而降低后期

生成 C-S-H 的 Ca/Si 比[91]。Na+对 C-S-H 微纳结构

的影响程度呈现出随 Na+浓度的增加而增加的趋

势[6, 59, 87, 97]。Liu 等[87]归纳了不同 Na+浓度下，C-S-H
中 Na/Si 比与 Ca/Si 比之间存在近似线性关系，即

C-S-H 的 Na/Si 比提高会伴随其 Ca/Si 比的降低。这

进一步揭示了 Na+与 C-S-H 结构中 Ca2+的位点竞争

关系。 
铝掺杂可以通过促进 C-A-S-H 中硅氧四面体链

的聚合程度进而提高 C-(A-)S-H 的 Ca/Si 比，Ca/Si
比的提高则会降低C-(A-)S-H对以Na+为代表的碱金

属离子吸附，这同样被归因于 Na+和 Ca2+之间的竞争

吸附[59, 98]。此外，基于密度泛函的计算结果显示，当

孔溶液中碱金属离子浓度较高时，水泥基材料中 AFm
相易分解为 Al(OH)4

–和 OH–，为使 C-(A-)S-H 能适

应 OH–浓度的增加，优先发生铝的桥位点掺杂[98–99]。 
2.4  Mg2+对 C-(A-)S-H 微纳结构的影响 

与 Ca2+的化学性质的相似性使得 Mg2+也可与硅

氧四面体结合，形成水化硅酸镁(M-S-H)[17, 100–105]。

当C-S-H 的Ca/Si 比较低时，M-S-H 才易生成，且其生

长则较为缓慢[17, 91, 103]。常见的M-S-H 的Mg/Si 比约为

0.8~1.3，且 pH 值在 8.0~10.4 间才稳定存在[17, 91, 104, 106]。

此外，Mg2+还可进入 C-S-H 层间。尤其是在高 Ca/Si
比的 C-S-H 中，由于 M-S-H 的生长受抑制，致使更

多的 Mg2+进入层间[91]。 
Mg2+在高Ca/Si比(1.8)的C-(A-)S-H凝胶中以四

配位的形式掺入，Mg2+或以镁氧四面体的形式掺入 
Dreierketten 链之间的八配位位点或 2

bQ 硅氧四面体 
的间距[107]。因此，在 C-(A-)S-H 中 Mg2+的反应位

点在很大程度上取决于其 Ca/Si 比[108]。此外，相比

于 C-(A-)S-H 中的其他结构位点，Q1位点更易成为

Mg2+反应位点，这归因于其结构不稳定性[109]。Mg2+

可以直接和 C-S-H 结构中的 Ca2+发生置换，形成

MgO-CaO-SiO2-H2O (M-C-S-H)，但该相难以捕捉，

极可能是亚稳态[110–111]。Mg2+不仅会置换 C-A-S-H
的 Ca2+，还提高了 C-A-S-H 对 SO4

2–的敏感程度[90]。

高 Ca/Si 比的 C-S-H 在富 Mg2+环境中常伴随

Mg(OH)2 的沉淀，导致溶液 pH 值降低，致使 C-S-H
和 M-S-H 的结构失稳，Mg2+与 C-S-H 反应加剧，形

成正反馈效应[91]。 
尽管上述 4 种离子与 C-(A-)S-H 反应机制不尽
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相同，但均会通过沉淀或离子竞争等作用实现对

C-S-H 的脱钙。其中，Cl–会与 C-(A-)S-H 发生表面吸

附并与 Ca2+和 OH–和结合形成水合物沉淀[35, 88]；

SO4
2–通过与 Ca2+结合形成硫酸钙水合物[87]；孔溶液

和 C-S-H 层间的 Na+和 Mg2+则会通过离子竞争作用

和阳离子置换作用实现对 C-S-H 的脱钙[59, 110–111]。

C-(A-)S-H 的脱钙一般先发生于层间，层间脱钙会导

致 C-S-H 层间距及其分子体积缩小；当 Ca/Si 比降低

至 0.67 以下时，脱钙主要发生于钙氧层，而钙氧层

内脱钙则会诱导C-(A-)S-H解体及硅酸盐溶出[19, 112]。 
2.5  多离子耦合作用对 C-(A-)S-H 微纳结构影响 

实际工程中，硅酸盐水泥基材料中的 C-(A-)S-H
往往面临多离子耦合环境，相比于单一盐溶液环境，

C-(A-)S-H 在多离子耦合作用下的微纳结构演变更

加复杂。这种复杂性主要体现在 2 个方面，其一是

当 C-(A-)S-H 与某一种或多种杂质离子作用后其微

纳结构会出现一定程度的畸变，这种畸变可能会改

变 C-(A-)S-H 与其他杂质离子的反应机制。例如；

当 C-(A-)S-H 受到 SO4
2–脱钙后其 Ca/Si 比会降低且

聚合度和平均链长增加[23, 91, 94]，根据 2.1、2.3 节和

2.4节所述，此时Cl–吸附减弱[91]，Na+吸附增强[14, 59, 98]，

M-S-H 则更易生成[17, 91, 103]。其二是杂质离子会改变

C-(A-)S-H周围孔溶液的 pH值，从而影响C-(A-)S-H
和 M-S-H 等物相结构稳定性。例如：M-S-H 稳定存

在的 pH 值范围是 8.0~10.4[104, 106]。 
基于 Na+，Mg2+，Cl–和 SO4

2–与 C-(A-)S-H 的反

应机制，可以针对性提出海洋服役环境中硅酸盐水

泥基材料的延寿方案。首先 Ca/Si 比是影响

C-(A-)S-H 耐久性的主要内因，在满足其他服役性

能要求的前提下，基于不同杂质离子种类及其浓度

定向调控水化产物中C-(A-)S-H的Ca/Si比可有效实

现硅酸盐水泥基材料延寿。其次，在水泥基材料制

备过程中添加 pH 缓冲组分以调控孔溶液 pH 值，进

而抑制杂质离子与 C-(A-)S-H 间的反应。 

3  结论与展望 
介绍了 C-(A-)S-H 结构模型，并总结了

C-(A-)S-H 在 Cl–、SO4
2–、Na+和 Mg2+作用下微纳结

构演变的研究进展，并阐述了 C-(A-)S-H 形成机制。

表征手段的进步及分子模拟和机器学习等技术的引

入推动了 C-(A-)S-H 微纳结构模型的发展，目前正

在逐步建立 C-(A-)S-H 的原子比与其形貌特征和服

役性能间的映射关系；此外，还推动了 Dreierketten
链中硅/铝氧四面体序列研究。进一步的，海洋及盐

碱服役环境下 C-(A-)S-H 微纳结构的演变规律也

得到进一步揭示。但是，还存在以下方面有待进

一步研究： 
1) C-(A-)S-H 微纳结构模型的优化。基于第一

性原理计算、分子动力学模拟和机器学习技术建立

C-(A-)S-H 微纳结构模型，实现基于 C-S-H 微纳观

结构的硅酸盐水泥基材料力学性能和耐久性预测； 
2) C-(A-)S-H 原子排列解析。受益于核磁共振

(NMR)技术的发展，当前已经可以获取 C-(A-)S-H
中硅(铝)氧四面体的相对含量，以 X 射线光电子能谱

为代表的化学环境分析技术也可以实现 C-(A-)S-H
中元素价态分析，需在此基础上进一步实现C-(A-)S-H
原子排列解析，为实现 C-(A-)S-H 性能的定向调控

奠定基础； 
3) C-(A-)S-H 在海洋环境中的微纳结构演变机

制研究。通过建立不同温度和压力环境中单一盐溶

液作用下 C-(A-)S-H 微纳结构数据库，借助热力学

模拟等手段进一步模拟海洋服役环境中 C-(A-)S-H
的微纳结构演变机制，并进一步与真实海洋服役环

境中获取的 C-(A-)S-H 微纳结构对比验证，为调控

C-(A-)S-H 的微纳结构、开发设计出高耐久的水泥

基材料奠定基础。 
4) 低碳绿色建筑材料的开发。基于优化后的

C-(A-)S-H 微纳结构模型，通过定向调节 C-(A-)S-H
的 Ca/Si 比，在保证满足工程需求的前提下优化水

泥原材料配比，降低水泥生产过程中的碳排放，助

力低碳绿色建材开发。 
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Extended Abstract 

Calcium silicate (aluminate) hydrate (C-(A-)S-H) as a predominant hydration product formed in Portland cementitious materials 
plays a pivotal role in determining the mechanical strength, durability, and creep resistance of Portland cementitious materials. The 
complex and intricate micro-/nano-structures of C-(A-)S-H become a challenge in deciphering its characteristics of 
micro-/nano-structures. Furthermore, the sensitivity of C-(A-)S-H to service environments exacerbates the complexity of 
micro-/nano-structures analysis. Throughout the operational lifespan of Portland cementitious materials, fluctuations in temperature, 
mechanical stresses, water flow dynamics, and attack of ions (i.e., Na+, Mg2+, Cl– and SO42–) lead to continuous and dynamic changes 
in the micro-/nano-structures of C-(A-)S-H. Recent work on the methods for characterizing C-(A-)S-H micro-/nano-structures, 
computational simulations of C-(A-)S-H, and the integration of machine learning techniques are carried out to clarify the 
micro-/nano-structures of C-(A-)S-H. These advancements facilitate iterative improvements in micro-/nano-structure models, 
enabling more precise predictions and control of macroscopic properties in micro-/nano-scale in Portland cementitious materials, 
accurately forecasting the evolution of C-(A-)S-H micro-/nano-structures under ions attack conditions, having a significant promise 
for further refining micro-/nano-structure models. Such advancements can provide theoretical insights and offer practical avenues and 
strategies for optimizing the performance and durability of Portland cementitious materials through informed materials design and 
engineering strategies. 

It is necessary to explore the advanced characterization of C-(A-)S-H micro-/nano-structures and clarify the intricate 
development of models depicting micro-/nano-structures of C-(A-)S-H, micro-/nano-structures evolution under ions attack 
environments and the specific mechanisms by ions (i.e., Na+, Mg2+, Cl– and SO42–) interact. A C-(A-)S-H micro-/nano-structure model 
is developed via utilizing the advanced techniques such as small molecule capping, time-of-flight secondary ion mass spectrometry 
(TOF-SIMS), molecular simulations and machine learning. The overarching goal remains to provide theoretical foundations for 
optimizing C-(A-)S-H micro-/nano-structure model. 

In addition, predicting the evolution of C-(A-)S-H micro-/nano-structures under ions attack conditions accurately is a 
multifaceted endeavor with a potential to advance theoretical understanding and provide practical solutions. The significance of this 
undertaking is that it paves a way for Portland cementitious materials optimization through intelligent design, thereby creating 
cementitious materials that are more durable, efficient, and environmentally sustainable to meet the demands of modern construction 
and other related fields. 

Summary and Prospects  This review represents the micro-/nano-structure models of C-(A-)S-H and discusses recent 
advancements in understanding its evolution under common marine ions attack (i.e., Na+, Mg2+, Cl– and SO42–). This review 
elucidates the mechanisms by which aluminum-rich supplementary cementitious materials promote the formation of C-A-S-H, 
highlighting advancements in characterization techniques and the integration of molecular simulation and machine learning. These 
innovations significantly advance the development of models describing the micro-/nano-structures of C-(A-)S-H. 

Advancements in characterization techniques supported by cutting-edge technologies such as molecular dynamics simulations 
and machine learning deepen our understanding of atomic ratios within C-(A-)S-H in relation to its degree of polymerization, average 
chain length, micro-mechanical properties, and durability. These developments facilitate the establishment of mappings between the 
micro-/nano-structures of C-(A-)S-H and its properties. Furthermore, this can contribute to advancing sequential studies of silicate 
(aluminate) tetrahedra on the Dreierketten chains.  

At present, some aspects merit a further investigation and have a potential to emerge as future research focal points as follows: 1) 
the micro-/nano-structure model of C-(A-)S-H can be optimized and a framework utilizing first-principles calculations, molecular 
dynamics simulations, and machine learning techniques needs to be proposed. These aim to predict the mechanical properties and 
durability of Portland cementitious materials based on the micro-/nano-structure of C-(A-)S-H. It is thus feasible to enhance 
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understanding and predictive capabilities concerning the performance and longevity of Portland cementitious materials at the 
microstructural level via integrating these advanced computational methodologies. 2) Atomic arrangement analysis of C-(A-)S-H is 
needed. It is thus feasible to determine the relative abundance of structural units within C-(A-)S-H by nuclear magnetic resonance 
(NMR). Chemical environment analysis techniques, such as X-ray photoelectron spectroscopy (XPS), enable elemental valence state 
analysis in C-(A-)S-H. The detailed atomic arrangement analysis of C-(A-)S-H can be obtained, which is crucial for directing the 
targeted production of Portland cementitious materials. 3) The micro-/nano-structures evolution mechanisms of C-(A-)S-H in marine 
environments need to be investigated. The micro-/nano-structures evolution mechanisms of C-(A-)S-H under complex ions attack 
conditions are investigated. The degradation mechanisms of C-(A-)S-H in simulated marine environment need to be further simulated 
via establishing a database of products under single-factor attack environments and employing thermodynamic simulation techniques, 
and the simulation results with the micro-/nano-structures of C-(A-)S-H in real marine service environments need to be compared. 4) 
Low-carbon green building materials are developed. The Ca/Si ratio in C-(A-)S-H can be adjusted based on the optimized models of 
micro-/nano-structures of C-(A-)S-H, meeting engineering requirements, while optimizing the raw material composition of cement. 
This approach can reduce CO2 emissions during cement production, thereby promoting the development of low-carbon green building 
materials. 
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