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摘  要：碱激发矿渣(AAS)材料因凝结硬化速度快、体积收缩大及易开裂等固有缺陷，严重制约了其工程应用。采用活性氧

化镁(MgO)作为改性剂，系统研究了其对 AAS 的水化、硬化过程及微观结构的调控机制。结果表明：MgO 通过吸收体系自

由水显著降低新拌浆体流动度。其初始水化产物 Mg(OH)2在高碱度环境下溶解度极低，可在矿渣颗粒表面形成钝化膜，有效

延缓矿渣溶解，从而延长凝结时间。随着水化反应进行，体系 pH 值降低促使 Mg(OH)2溶解度升高，解离产生的 Mg2+和 OH–

呈现协同效应：一方面通过提高液相碱度加速矿渣溶解；另一方面与溶出的[SiO4]4–和[Al(OH)4]–反应，生成二次水化产物

M-S-H 凝胶和镁铝水滑石(Ht)，显著提升早期抗压强度。其中，当高活性 MgO 掺量为 8%时，8 h 强度增幅最大，达 38.82%。

然而，过量 Mg2+会与 Ca2+竞争消耗[SiO4]4–和[Al(OH)4]–，不仅抑制 C-(A)-S-H 凝胶的结晶生长，还降低其铝含量，导致凝胶

结构疏松化，致使后期强度发展受限。基于 Krstulovic-Dabic 水化动力学模型分析发现，MgO 掺入使晶体成核与生长(NG)阶
段反应速率提升，但扩散控制(D)阶段反应速率因产物层覆盖效应而降低。值得注意的是，尽管反应动力学参数发生变化，

体系总水化热仍随 MgO 活性及掺量呈正相关，这与含镁产物(Mg(OH)2、Ht、M-S-H 凝胶等)的持续生成密切相关。本研究为

优化 AAS 的凝结时间，平衡早期强度与长期强度发展提供了理论依据。 
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碱激发矿渣(AAS)是一种以高炉矿渣为前驱

体，利用碱性激发剂的活化作用发生溶解、缩聚和

固化反应而制备的胶凝材料[1–2]。其水化产物主要包

括 C-(A)-S-H 凝胶、N-A-S-H 凝胶和其他次生相[3]。

与传统水泥基材料相比，AAS 具有早期强度高[4]、

耐化学侵蚀[5]、绿色低碳[6]等特性，在绿色建材、地

下工程和严苛环境工程等领域展现了巨大潜力[7]。

但是，AAS 在实际应用中仍面临原料成分波动大[8]、

凝结硬化快[3]、易收缩开裂[9]和易碳化、粉化[10–11]

等问题，制约其大规模推广应用。MgO 水化生成

Mg(OH)2，固相体积增加约 118%，能够有效补偿水泥

水化造成的体积收缩[12–13]。近年来，大量学者研究了

MgO 对碱激发材料收缩特性的影响，试图利用 MgO
解决碱激发材料易收缩开裂的痼疾[2, 14–15]。 

矿渣中天然存在的 MgO 通常为活性较低的死

烧 MgO，含量(质量分数)在 7%~14 %之间[16]。Haha
等[17]研究了矿渣中 MgO 含量对硅酸钠激发 AAS 水

化产物的影响。结果表明，MgO 含量越高，水化产

物中类水滑石相(Mg6Al2(OH)16CO3·4H2O，Ht)占比

越高。Walkley 等[18]研究了 MgO 对 AAS 水化产物

的化学组成和纳米结构的影响。结果表明，MgO 调

控了 Ht 和 AFm 相的生成，进而改变了 C-(N)-A-S-H
凝胶的化学结构。在氧化钙(CaO)含量充足的情况

下，MgO 含量的增加促进了 Ht 的生成，降低了自

由铝的含量，导致低铝 C-(A)-S-H 凝胶和氢氧化钙

(Ca(OH)2)的生成。 
活性 MgO(煅烧温度低于 1000 ℃)常被用于改

善 AAS 的收缩特性[19–22]。Jin 等[20–21]研究了不同活

性 MgO 对 AAS 水化及收缩的影响。研究表明，在

氢氧化钠和水玻璃激发 AAS 体系中，高活性 MgO 
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(柠檬酸活性值：10.4s)显著促进了矿渣的水化，而

中等活性 MgO(柠檬酸活性值：100.4 s)对水化速率

几乎没有影响。在空气养护(相对湿度 50%)条件下，

高活性 MgO 促进了大孔向中孔的转变，从而降低

干燥收缩；而中等活性 MgO 虽未能有效减少收缩，

但随着养护时间的延长，初始裂缝逐渐被水化产物

填充和愈合。He 等[23]研究了活性 MgO(柠檬酸活性

值：120 s)对不同激发剂(氢氧化钠、水玻璃、碳酸

钠和硫酸钠)激发 AAS 的水化过程及微观结构的影

响。结果表明，MgO 的加入降低了 AAS 浆体的流

动性和凝结时间。随着 MgO 掺量从 0 增加至 10%，

氢氧化钠激发 AAS 的抗压强度逐渐降低，而水玻

璃、碳酸钠和硫酸钠激发 AAS 的抗压强度则呈现先

增加后降低的趋势。此外，MgO 促进了 Ht 和

C-(A)-S-H 凝胶的生成，使微观结构更加致密。然

而，当 MgO 掺量超过 6%时，基体可能因膨胀而产

生开裂，进而影响其力学性能的发展。 
上述研究结果表明，MgO 在 AAS 体系中展现

出多重调控作用：一方面，通过促进 Ht 的生成有效

填充孔隙结构[24]，显著提升基体致密度，进而改善

材料的机械性能与长期耐久性[25–26]；另一方面，通

过延缓 C-S-H 凝胶的快速结晶过程[27]，有效减少体

系早期收缩[21]，从而提升 AAS 的体积稳定性。然

而，现有研究大多局限于单一维度分析，如固定活

性、单一掺量和特定龄期对某一性能指标的影响，

缺乏对多因素间耦合效应、微观结构演变与宏观性

能发展的系统研究。因此，采用氢氧化钠及水玻璃

作为激发剂，通过流动度、凝结时间、抗压强度等

指标，系统评估 MgO 活性及掺量对 AAS 关键性能

的影响。同时，结合水化热、XRD、TG、FTIR、

SEM 等多种表征手段，从多维角度深入探讨 MgO
对 AAS 水化特性、组成演变及微观结构的调控机

制，揭示 MgO 在 AAS 水化全过程中的作用机理，

为 MgO 改性 AAS 的推广应用提供理论支撑。 

1  实验 
1.1  原材料  

所用前驱体为矿渣(Slag)，比表面积 426 m2/kg。
激发剂为液体水玻璃，初始模数 3.3，固含量 35.5%，

通过氢氧化钠和去离子水将模数调配至 1.5。添加剂

为活性 MgO，根据 YB/T 4019—2020《轻烧氧化镁

化学活性测定方法》测定其反应活性，分别为高活

性 HR-MgO(20 s 左右)和中活性 MR-MgO(70~90 s)。
砂为 ISO 标准砂。表 1 为 Slag 和活性 MgO 的化学

组成。图 1 为 Slag 和活性 MgO 的 XRD 谱，可以看

出：Slag 在 2θ ≈ 25°~35°之间存在 1 个宽弥散峰，

代表矿渣中类似钙铝黄长石的无定形相；HR-MgO
主要包含方镁石的特征峰和微弱的水镁石特征峰，

表明 HR-MgO 在空气中轻微水化；MR-MgO 在方

镁石特征峰外，还包含镁橄榄石、方解石、沸石的

特征峰。图 2 展示了 Slag 和活性 MgO 的 SEM 照片。

可以看出，矿渣颗粒呈不规则碎石状，尺寸范围从

几微米至几十微米不等，边缘清晰且无固定解理面。

相比之下，活性 MgO 颗粒形态较为均匀，放大观

察可见其由纳米级球形颗粒团聚而成。其中，

MR-MgO 颗粒尺寸分布在几微米至几十微米之间，

并伴有少量矿物杂质；HR-MgO 颗粒尺寸则在几微

米至十几微米，并可观察到部分板状 Mg(OH)2 晶体

的存在。 
 

表 1  矿渣和活性 MgO 的化学组成 
Table 1  Chemical compositions of slag and active MgO 

                          w/% 
Material CaO SiO2 Al2O3 MgO SO3 TiO2 Na2O Fe2O3 Fe2O LOI 

Slag 38.97 29.53 12.60 6.93 2.58 0.77 0.48 0.39 0.38 2.16 

HR-MgO 2.01 1.93 0.82 94.15 0.49      

MR-MgO 1.61 9.19 0.78 85.65 0.07 0.05    2.63 

w is mass fraction. 

 
 

图 1  矿渣和活性 MgO 的 XRD 谱 
Fig. 1 XRD patterns of slag and active MgO 

 

 
(a) Slag (b) MR-MgO (c) HR-MgO 

 

图 2  矿渣和活性 MgO 的 SEM 照片 
Fig. 2  SEM images of slag and active MgO 
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1.2  样品制备 
1.2.1  胶凝材料组成设计    AAS 的胶凝材料组

成设计如表 2 所示，激发剂碱度(Na2O 占矿渣的质

量百分数)为 6%，模数(Ms=SiO2/Na2O)为 1.5，水固

比(实际用水量包括激发剂所含水及拌合水)为 0.4，
MgO 掺量占矿渣的质量百分数：0%、4%、8%、12%。 

 
表 2  AAS 的胶凝材料组成设计 

Table 2  Composition design of cementitious materials in AAS 

Samples No. 
Mass/g 

Alkali content/% Modulus Water to solid ratio 
Slag HR-MgO MR-MgO Water 

C 100 0 0 40 6 1.5 0.4 

MR-4 100 0 4 40 6 1.5 0.4 

MR-8 100 0 8 40 6 1.5 0.4 

MR-12 100 0 12 40 6 1.5 0.4 

HR-4 100 4 0 40 6 1.5 0.4 

HR-8 100 8 0 40 6 1.5 0.4 

HR-12 100 12 0 40 6 1.5 0.4 

 
1.2.2  砂浆试样的制备    按照表 2 所示的胶凝材

料组成，以 1 : 2 的胶砂比制备 AAS 砂浆试样。试

样在室温条件下成型，静置 6 h 后脱模，并在温度

(20±2) ℃、相对湿度≥95%的环境中覆膜养护至规

定龄期，进行抗压强度测试。 
1.2.3  净浆试样的制备    按照表 2 所示的胶凝材

料组成制备 AAS 净浆试样。试样在室温条件下成

型，静置 6 h 后脱模，并在温度(20±2)℃、相对湿度 
≥95%的环境中覆膜养护至规定龄期。随后，将试

样破碎后置于异丙醇中浸泡 3 d 以终止水化，接着

转移至 40 ℃真空干燥箱中干燥 48 h。 
1.3  方法 
1.3.1  流动度、标准稠度用水量及凝结时间    AAS
砂浆的流动度测试按照 GB/T 2419—2005《水泥胶

砂流动度测定方法》进行，试验采用标准跳桌法，

将拌制均匀的砂浆倒入截锥形试模内，刮平表面后

移除试模，在 25 次跳动后测量砂浆摊铺直径，以评

估其流动性。AAS 净浆的标准稠度用水量及凝结时

间测试依据 GB/T 1346—2011《水泥标准稠度用水

量、凝结时间、安定性检验方法》进行。首先，通

过维卡仪测定标准稠度用水量，使试针沉入净浆  
(6±1) mm 确定合适的水灰比。接着，以标准稠度浆

体测量凝结时间，采用标准维卡针法，记录初凝和

终凝时刻。所有试验均在温度(20±2) ℃、相对湿度 
≥ 90%的标准环境下进行。 
1.3.2  水化热    使用 TAM Air 等温量热仪监测

AAS 的水化放热行为。按照表 2 所示 AAS 的胶凝

材料组成设计，制备试样并配置参比水。测试前，

先利用参比水对量热仪进行校准，并在空载状态下

记录 30 min 基线热流，以确保系统稳定。测试过程

中，温度恒定为(20 ± 0.1) ℃，仪器以 20 s 间隔连续

采集 72 h 热流数据。 
1.3.3  抗压强度    AAS 砂浆抗压强度待测试样

的尺寸为 40 mm×40 mm×40 mm，在标准养护条件

[温度(20±2) ℃，相对湿度≥95%]下养护至规定龄

期。测试前，擦干试样表面，确保加载面平整。试

验过程中，采用压力机进行轴向加载，加荷速率控

制在(2400±200) N/s，直至试样破坏，记录最大破坏

载荷，并计算抗压强度。每组试验取 6 个试样，计

算平均值作为最终结果。 
1.3.4  综合热分析(TG/DTG)    取出大约 10 g 样

品，置于真空干燥 1 h 后，再放入真空干燥箱 40 ℃干

燥 48 h，冷却研磨至粉末状，过直径为 75 μm 的方孔

筛备用。采用的同步热分析仪为 Netzsch STA-409C
型。热分析的实验升温区间为 20~1000 ℃，升温速度

为 10 ℃/min，保护气体为氮气。 
1.3.5  X 射线衍射分析(XRD)    粉末样品的准

备过程与热重实验一致。采用日本理学Ｘ射线衍

射仪，使用 Cu-Kα 辐射进行测试。实验参数设置

为管电压 30 kV，管电流 10 mA，扫描范围(2θ)   
5°~70°，步长 0.02°，扫描速率 2(°)/min。数据采

集后，利用 Highscore 软件进行衍射峰的识别和相

分析，并与 ICDD PDF 数据库进行匹配，以确定

样品的物相组成。 
1.3.6  傅里叶变换红外光谱分析(FTIR)    采用

溴化钾压片法制备试样，称量 1 mg 试样粉末并与

100 mg 溴化钾均匀混合。红外分析由 Thermo 
Scientific IS10 进行，扫描范围 4000~400 cm–1，分

辨率 2 cm–1，累积扫描 64 次。 
1.3.7  扫描电子显微镜 (SEM)    使用 FEI 
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QUANTA 200 环境扫描电子显微镜(SEM)观察试样

表面微观形貌，并结合能量色散 X 射线光谱(EDS)
进行元素分析。 

2  结果 
2.1  流动度、标准稠度用水量及凝结时间 

MgO 活性及掺量对 AAS 砂浆流动度的影响

如图 3 所示。从图 3 可以看出：未掺 MgO 时 AAS
的流动度达到 295 mm；当 MR-MgO 掺量由 4%增

加至 12%时，AAS 的流动度由 261 mm 逐渐降低

至 240 mm；当 HR-MgO 掺量由 4%增加至 12%时，

AAS 的流动度由 250 mm 逐渐降低至 205 mm。上

述结果表明，MgO 能够降低 AAS 的流动度，掺

量越高，流动度损失越大；且高活性 MgO 对流动

度的降低效果高于中等活性 MgO。这是由于 MgO
的粒径较小，因此具有较高的比表面积，在搅拌

过程中吸附更多自由水，降低了浆体流动度[4, 22]。

此外，MgO 在水化过程中能够消耗部分自由水，

MgO 活性越大，消耗的水量越多，对流动性的影

响更加明显[23]。 
 

 
 

图 3  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的流动度 
Fig. 3  Flowability of AAS with different MgO activities and 

contents 
 

图 4 为不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的标准稠

度用水量及凝结时间。可以看出，未掺 MgO 时 AAS
的标准稠度用水量最低，为 26%。随着 MgO 掺量

的增加，AAS 的标准稠度用水量逐渐提高至 HR-12
组的 31%。对比 2 种不同活性的 MgO，可以发现高

活性 MgO 的标准稠度用水量略高于中等活性

MgO。上述结果与流动度的测试结果相符，进一步

表明 MgO 在水化过程中能够消耗大量水分，从而

提高了标准稠度用水量。 

 
 

图 4  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的标准稠度用水量及凝

结时间 
Fig. 4  Water requirement of normal consistency and setting time 

of AAS with different MgO activities and contents 
 

从凝结时间的测试结果可以得出，未掺 MgO
时 AAS 具有最短的初凝及终凝时间，分别为 17 min
及 26 min。随着 MgO 掺量的增加，AAS 的初凝时

间、终凝时间均延长。当 MR-MgO 掺量为 12%时，

初凝及终凝时间分别为 23 min 及 37 min，相比对照

组分别增加了 35.29%及 42.31%；当 HR-MgO 掺量

为 12%时，初凝及终凝时间分别为 25 min及 41 min，
相比对照组分别增加了 47.06%及 57.69%。这表明，

MgO 在 AAS 体系中表现出缓凝效果，随着 MgO 掺

量的提高，缓凝效果逐渐增强；且 MgO 活性越高，

缓凝效果越明显。 
2.2  水化热 

通过分析 AAS 水化过程中的水化放热速率和

累积放热量，可以深入揭示不同活性及掺量 MgO
对 AAS 水化反应动力学及热释放特性的影响。图 5
为不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的水化放热速率。

从图 5 中可以观察到 2 个明显的水化放热峰：初始

放热峰和加速期峰。初始放热峰位于水化 0 ~0.5 h
内，具有起峰快、峰值大的特点。在此期间矿渣颗

粒与激发剂溶液接触，矿渣中的钙、硅元素快速溶

出，并与溶液中其它离子发生初始化学反应；当水

化进行到 0.5~3.0 h 时，进入一个很短的诱导期，在

此阶段矿渣颗粒表面被一层薄的初始水化产物(主
要为 C-(A)-S-H 凝胶的前驱体)包裹，阻碍了进一步

的溶解和反应，导致水化反应速率降低[28–30]；当水

化时间到达 3~10 h 后，迎来加速期峰。在此期间，

矿渣中 Si—O 键和 Al—O 键在 OH–作用下断裂，并

与溶液中 Ca2+反应，缩聚生成大量 C-(A)-S-H 凝胶，

体系内部微观结构快速发展[31]。 
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从图 5a 可以看出，随着 MR-MgO 掺量的增加，

初始放热峰值先上升后下降，C、MR-4、MR-8、
MR-12 组的初始放热峰值分别为 98、100、146、  
128 kJ/(kg·h)。与此相对应，图 5b 显示，HR-MgO
掺量的增加也使得初始放热峰值呈现先上升后下降

的趋势，C、HR-4、HR-8、HR-12 组的初始放热

峰值分别为 98、117、109、111 kJ/(kg·h)。综上所

述，适量 MgO 提高了 AAS 初始放热峰值，其中

MR-MgO 的效果优于 HR-MgO。这表明，MgO 能

够促进矿渣溶解，加速早期水化反应，但当掺量

过高时，这一促进作用开始减弱。进一步对比不

同样品的水化加速期可以发现，C 组加速期峰值

为 8.5 kJ/(kg·h)，峰值时间为 4.35 h。MR-MgO 的

掺入略微提高了加速期峰值，同时提前了加速期

峰值的出现时间。其中，MR-8 组的加速期峰值最

高，达到 8.65 kJ/(kg·h)，而 MR-12 组的加速期峰

值时间最早，为 4.13 h。相对而言，HR-MgO 的

掺入略微降低了加速期峰值，但提前了加速期峰

值时间。在 HR 组中，HR-4 组的加速期峰值最低，

为 8.34 kJ/(kg·h)，而 HR-12 组的加速期峰值时间

最早，为 4.23 h。综上所述，MgO 缩短了诱导期

持续时间，提前了加速期峰值时间，但对加速期

峰值影响不大。 
图 6 展示了不同 MgO活性和掺量下 AAS 的累

积水化放热。可以看出，随着 MgO 掺量的增加，

累积水化放热量逐渐上升。掺加 MgO 后，AAS 在

72 h 内的累积水化放热量由高到低依次为：HR-12 
(178.84 kJ/kg) 、 HR-8(173.62 kJ/kg) 、 MR-12  
(170.73 kJ/kg) 、 HR-4(167.87 kJ/kg) 、 MR-8   
(166.66 kJ/kg)、MR-4(166.41 kJ/kg)、C(157.14 kJ/kg)。
这些结果表明，MgO 的活性及掺量均能有效促进

AAS 的水化过程，显著提升累积水化放热量。

 

  
(a) MR-MgO (b) HR-MgO 

图 5  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的水化放热速率 
Fig. 5  Hydration heat release rate of AAS with different MgO activities and contents 

 

  
(a) MR-MgO (b) HR-MgO 

图 6  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的累积水化放热 
Fig. 6  Cumulative hydration heat of AAS with different MgO activities and contents 
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2.3  抗压强度 
图 7 为不同 MgO 活性和掺量下 AAS砂浆的抗

压强度。由图 7 可见，MgO 能够显著提高 AAS 砂

浆的 8 h 抗压强度，其中，MR-4、MR-8、MR-12
组的 8 h 抗压强度相较于对照组分别提升 12.39%、

23.63%、34.66%，即 MR-MgO 掺量越高，强度越

高；HR-4、HR-8、HR-12 组的 8 h 抗压强度相较

于对照组分别提升 33.19%、38.82%、31.94%，即

随着 HR-MgO 掺量的增加，8 h 抗压强度先上升后

下降。当 HR-MgO 掺量为 8%时，8 h 抗压强度达

到最大值 51.76 MPa。这是因为 MgO 能够加速早

期水化过程，其水化产物能够填充孔隙，提高基体

密实度[25, 28]。但是当 MgO 掺量过高时，对早期强

度的提升效果减弱，具体原因会在下文结合相关实

验结果论证。 
随着龄期的增加，对照组抗压强度的增长幅度高

于掺MgO组。7 d时，对照组抗压强度达到77.45 MPa，

相比 8 h 抗压强度提高了 108%。掺 MgO 试样的 7 d
抗压强度相比 8 h 仅提高了 38%~78%。当 MR-MgO
掺量由 4%增加至 12%时，7 d 抗压强度逐渐增加，

且 MR-12 组抗压强度为 79.10 MPa，高于对照组；

当 HR-MgO 掺量由 4%增加至 12%时，7 d 抗压强度

逐渐降低，且 HR-12 组抗压强度仅达到 68.91 MPa，
为同龄期试样中的最低值。 

对比不同试样 28 d 的强度发展，可以得出，

对照组抗压强度最高，为 105.66 MPa；所有掺

MgO 组 28 d 强度均低于对照组。其中，MR-4、
MR-8、MR-12 组的 28 d 抗压强度相较于对照组分

别下降 5.81%、9.44%、11.51%；HR-4、HR-8、
HR-12 组的 28 d 抗压强度相较于对照组分别下降

8.37%、12.12%、15.99%。这表明，随着 MgO 掺

量的增加，AAS 的 28 d 抗压强度逐渐降低；且在

相同掺量下，HR-MgO 对 28 d 抗压强度的负面影

响大于 MR-MgO。

 

  

(a) MR-MgO (b) HR-MgO 
 

图 7  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 砂浆的抗压强度 
Fig. 7  Compressive strength of AAS mortar with different MgO activities and contents 

 
2.4  热稳定性 

综合分析样品在不同温度范围内的质量损失，

结合不同物相的热失重特性，能够得到样品的产物

种类、组成、水化程度等关键参数[32–33]。MgO 改性

AAS 试样的 TG/DTG 曲线如图 8 和图 9 所示。可以

看出，样品主要包含 3 个质量损失阶段：1) 20~250 ℃
代表自由水、吸附水、弱结晶水的脱水峰，可归

因于 C-(N)-A-S-H 凝胶、M-S-H 凝胶等物质[34–36]，

经常被用来对碱激发水泥的反应程度进行定量分

析[37]；2) 250~450 ℃代表以 H+、(OH)–、(H3O)+等

离子形式存在于化合物或矿物晶格中的结构水的脱

水峰，可归因于Mg(OH)2等物质[38–39]；3) 700~850 ℃
代表碳酸盐的脱碳峰，可归因于碳酸钙、碳酸镁等

物质[40]，该峰对应的是样品在空气中自然碳化的产

物。此外，450 ℃以上持续的质量损失是 C-(N)-A-S-H
凝胶、M-S-H凝胶中的Ca—OH、Mg—OH和Si—OH
进一步脱羟基所致[41–42]。 

表 3 展示了 TG 曲线中不同温度范围内样品的

质量损失。结果表明：1 d 时掺 MgO 的样品在各温

度区间的质量损失均高于对照组，表明 MgO 能够

促进早期水化反应，从而生成更多的水化产物。对

于 MR-MgO 样品，随着掺量的增加，总质量损失逐
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步增加；而对于 HR-MgO 样品，4%和 12%掺量的

试样质量损失变化不明显。这可能是由于高活性

MgO 的水化速度过快，导致 Mg(OH)2 在 MgO 及矿

渣颗粒表面局部富集，从而阻碍了 MgO 的进一步

水化及矿渣的活化。对比 250~450℃的质量损失，

可以看出，随着 MgO 掺量的增加，该温度范围的

质量损失逐渐增大，且 HR-MgO 的质量损失大于

MR-MgO。表明在高碱性环境中，MgO 持续水化生

成 Mg(OH)2 沉淀，且 MgO 活性越高，生成的

Mg(OH)2 量越多。 
观察 28 d 样品的 TG/DTG 曲线可知，所有

样品的质量损失均大于 1 d 时的样品，表明随着

龄期的发展，水化产物的含量逐渐增加。对于

MR-MgO 样品，随着掺量的增加，20~250 ℃区

间的质量损失先增大后减小，其中 MR-8 组的质

量损失最大，为 15.77%。同样地，随着 HR-MgO
掺量的增加，20~250 ℃区间的质量损失也呈先增

大后减小的趋势，HR-4 组的质量损失最大，为

16.49% 。 在 相 同 掺 量 下 ， HR-MgO 样 品 在

250~450 ℃区间的质量损失高于 MR-MgO 样品，但

这一差距较 1 d 时有所缩小。表明尽管 MR-MgO 的

早期水化活性低于 HR-MgO，但在后续养护过程

中，MR-MgO 能持续水化，促进 Mg(OH)2、M-S-H
凝胶等物质的生成。所有样品在 700~850 ℃范围

的质量损失较 1 d 时增加，且分解温度更高，可

能是因为在养护过程中，样品持续与空气中的二

氧化碳反应，导致碳化产物的含量及结晶程度 
增加。

 

  
(a) MR-MgO (b) HR-MgO 

Δw1 is mass loss from hydration products between 20–250 ℃; Δw2 is mass loss from hydration products between 250–450℃; Δw3 is mass loss from hydration 
products between 450–750℃; Δw4 is mass loss from hydration products between 700–850 ℃ . 

 
图 8  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 TG/DTG 曲线(1 d) 

Fig. 8  TG/DTG curves of AAS with different MgO activities and contents (1 d) 
 

  
(a) MR-MgO (b) HR-MgO 

图 9  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 TG/DTG 曲线(28 d) 
Fig. 9  TG/DTG curves of AAS with different MgO activities and contents (28 d) 
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表 3  TG 曲线中不同温度范围的质量损失 
Table 3  Mass loss in different temperature ranges of TG curves 

Samples No. 
1 d 28 d 

Δw1/% Δw2/% Δw3/% Δw4/% Δw1/% Δw2/% Δw3/% Δw4/% 

C 10.03 1.79 1.44 0.27 14.24 2.98 2.59 0.69 

MR-4 10.32 2.07 1.70 0.39 14.77 3.17 1.99 0.47 

MR-8 10.21 2.66 1.69 0.35 15.77 3.18 1.69 0.31 

MR-12 10.72 2.92 1.54 0.28 15.14 3.23 1.83 0.43 

HR-4 10.34 2.76 1.40 0.21 16.49 3.06 1.63 0.32 

HR-8 10.06 2.96 1.66 0.31 15.12 3.40 1.86 0.36 

HR-12 10.06 3.10 1.50 0.25 15.48 3.52 1.94 0.46 

 
2.5  物相 

图 10 展示了不同 MgO 活性与掺量下 AAS 浆

体 1 d 龄期时的 XRD 谱。对于未掺 MgO 的样品，

在 2θ位于 25° ~35°可观测到 1 个强度较高的驼峰，

来源于 C-(N)-A-S-H 凝胶内层状硅酸盐结构的(002)
面衍射[43–46]，表明主要水化产物为 C-(N)-A-S-H 凝

胶。对于掺 MgO 的样品，除 C-(N)-A-S-H 凝胶的衍

射峰外，还可以看到强烈的 MgO 特征峰(2θ = 42.9°、
62.3°)[47]、弥散的 M-S-H 凝胶衍射峰(2θ=8°~12°、
23°~25°、32°~38°、58°~62°)[48]、微弱的水镁石

(2θ=18.6°)[19]以及 Ht 的特征峰(2θ=11.6°)[22]。Ht 的
微弱宽峰表明 MgO 参与了水化反应，生成结晶度

较差的 Mg(OH)2 和 Ht，且 HR-MgO 样品的峰强略

高于 MR-MgO，这与 HR-MgO 更高的活性一致。

M-S-H 凝胶的弥散峰随 MgO 掺量的增加而逐渐增

强，表明 MgO 水解产生的镁离子与矿渣中的活性

二氧化硅反应，生成 M-S-H 凝胶，这可能是体系中

含镁物质的主要存在形式。MgO 的强烈特征峰表

明，在水化 1 d 时，仍有大量 MgO 未反应。这可能

是由于含镁水化产物覆盖在 MgO 颗粒表面，阻碍

了 MgO 表面活性位点与水的充分接触，从而限制

了反应的进一步进行。接下来将通过相对强度比 
(RIR)法对 MgO 进行定量分析，进一步探讨 MgO 在

AAS 体系中的反应程度。 
 

  
(a) MR-MgO (b) HR-MgO 

 
图 10  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 XRD 谱(1 d) 

Fig. 10  XRD patterns of AAS with different MgO activities and contents (1 d) 
 
图 11 为不同 MgO 活性与掺量下 AAS 浆体

在 28 d 龄期时的 XRD 谱。可以观察到，所有样

品中 2θ位于 25° ~35°范围的驼峰峰强相较于 1 d
时峰强更大且峰形更加尖锐，表明随着养护时间

的延长，C-(N)-A-S-H 凝胶的含量和结晶度均逐

渐提高。这一变化显示出水化反应随着时间的发

展持续进行，且生成的水化产物逐渐趋于稳定。

然而，相比于掺 MgO 组，对照组的提升效果更

加明显。这是由于 MgO 的水解产物持续与矿渣

中溶出的[SiO4]4–和[Al(OH)4]–反应，生成 M-S-H
凝胶及 Ht，从而消耗了体系中可反应的[SiO4]4–和

[Al(OH)4]–，抑制了 C-(N)-A-S-H 凝胶的生成[18, 49]。
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这一现象表明，尽管 MgO 促进了早期水化反应，

但其生成的 M-S-H 凝胶和 Ht 相可能会对后期水

化产物的形成产生竞争性抑制作用。此外，

2θ=11.6°的 Ht 衍射峰相较于 1 d 龄期时显著增

强，表明 Ht 主要在水化后期形成。并且其衍射

峰形变得更加尖锐，表明 Ht 的结晶程度有所提

升，晶粒尺寸变大，晶格畸变减小。与此同时，

方镁石的特征峰较 1 d 龄期时有所减弱，且

MR-MgO 样品的减弱程度更为明显，这进一步证

实了 MR-MgO 在水化过程中不断参与反应，并

生成了 M-S-H 凝胶、Ht 等物相。综上所述，随

着养护时间的延长，MgO 不仅加速了早期水化反

应，还促进了其他新相的生成，进一步影响了

AAS 水化产物的组成和结构。

 

  

(a) MR-MgO (b) HR-MgO 
 

图 11  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 XRD 谱(28 d) 
Fig. 11  XRD patterns of AAS with different MgO activities and contents (28 d) 

 
2.6  化学结构 

傅里叶变换红外光谱(FTIR)分析用于揭示 AAS
体系中主要官能团的变化。通过监测特征吸收带的位

置与强度的变化，探讨 MgO 活性及掺量对样品化学

键和分子结构的影响。图 12、图 13 分别为水化 1 d、
28 d 时不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的红外光谱。

可以看出，FTIR 光谱代表的矿物阴离子基团主要包

含硅氧四面体(SiO4
4–)、羟基(OH–)及碳酸根(CO3

2–)。 
首先，所有样品中含量最丰富的官能团为

SiO4
4–，其特征吸收带主要包括以下 2 个波段：    

1) 400~700 cm–1：孤立硅四面体中 Si—O—Si 键的

面内弯曲振动和对称伸缩振动，通常来自矿渣中未

反应的无定形硅酸盐[50]。随着 MgO 掺量及活性的

增加，该波段的峰形逐渐变得尖锐且杂乱，表明镁

离子的掺入影响了矿渣的水化产物组成和结构。  
2) 800 ~1200 cm–1：Si—O—Si键的反对称伸缩振动，

其波数随硅氧四面体的聚合程度而变化[45]，其中

810 cm–1 处的峰对应 Q1 结构，通常存在于硅酸盐二

聚体和链状凝胶的末端；970 cm–1 附近的峰对应 Q2

结构(SiO4
4–与相邻 2 个 SiO4

4–成键)，是 C-(N)-A-S-H
凝胶的主要组成结构；1035 cm–1 处的峰代表 Q3结

构(SiO4
4–与相邻 3 个 SiO4

4–成键)，存在于具有侧链

和片状结构的 C-(N)-A-S-H 凝胶中；1165 cm–1 处的

峰对应 Q4 结构(SiO4
4–与相邻 4 个 SiO4

4–成键)，表明

形成了更高程度聚合的三维网络结构，通常存在于

碳化后的样品[51–52]。在所有样品中，SiO4
4–的主要

存在形式为 Q2，表明水化产物主要是 C-(N)-A-S-H
凝胶。对于掺加 MgO 的样品，Q2 波段在更低波数  
(960 cm–1)处分裂出 1 个新的尖锐峰，表明 MgO 参

与了水化反应，并且生成的 M-S-H 凝胶中的       
Si—O—Mg 键具有不同结合方式及化学键角。随着

MgO 掺量的增加，900~1100 cm–1 的宽峰整体向低

波数偏移，峰强逐渐增大，表明 MgO 促进了早期

凝胶的形成，并降低了凝胶聚合度。此外，在相同

掺量下，HR-MgO组的Q2吸收峰强度相对MR-MgO
组更高，且峰形更加尖锐，表明高活性 MgO 更有

利于早期凝胶的生成，并提高了凝胶晶体结构的有

序性。对比图 12 和图 13 可以发现，对照组在 28 d
时 Q2 吸收峰强度大于 1 d 的 Q2吸收峰强度，表明

随着水化的持续进行，C-(N)-A-S-H 凝胶的含量逐

渐增加。然而，随着 MgO 掺量的增加，28 d 时 Q2

吸收峰的强度逐渐减弱，表明在长龄期时，MgO 对

水化产物的形成具有抑制作用，且 MgO 活性越大，

抑制效果越明显。 
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(a) MR-MgO (b) HR-MgO 
 

图 12  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 FTIR 谱(1 d) 
Fig. 12  FTIR spectra of AAS with different MgO activities and contents (1 d) 

 

  
(a) MR-MgO (b) HR-MgO 

 
图 13  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 FTIR 谱(28 d) 

Fig. 13  FTIR spectra of AAS with different MgO activities and contents (28 d) 
 

样品中另一个主要官能团为 OH–，其特征吸收

带主要包括以下 2 个波段： 1) 3440 cm–1 ：

C-(N)-A-S-H 凝胶中吸附水 O—H 键的伸缩振动[53]； 
2) 1650 cm–1：C-(N)-A-S-H 凝胶中吸附水 H—O—H
键的弯曲振动[54]。1 d 龄期时，随着 MgO 活性及掺

量的增加，O—H 键对应吸收峰强度逐渐增大，表

明 MgO 在早期能够促进 C-(N)-A-S-H 凝胶的生成。  
28 d 龄期时，O—H 键吸收峰强度随 MgO 活性及掺

量 的 增 加 而 降 低 ， 表 明 MgO 在 后 期 抑 制

C-(N)-A-S-H 凝胶的生成。此外，HR-MgO 组样品

在 3700 cm–1 处出现 1 个小峰，对应 Mg(OH)2中结

构水 O—H 键的伸缩振动，该峰随着 HR-MgO 的增

加逐渐增强，表明生成了更多的 Mg(OH)2。 
在 1350~1550 cm–1 处的吸收峰对应于 CO3

2–中

C—O 键的反对称伸缩振动[55]，该峰可归因于样品

在养护和制备过程中与空气中二氧化碳的反应。随

着 MgO 掺量的增加，该吸收峰变宽并分裂为 2 个

吸收峰。Lanas 等 [56]的研究表明，三水菱镁矿

(MgCO3·3H2O)在 1466 cm–1 和 1512 cm–1 附近有 2
个强吸收峰，表明 MgO 在空气中碳化生成了三水

碳酸镁。28 d 龄期时，随着 MgO 活性和掺量的增

加，C—O 键的吸收峰强度逐渐减弱，表明 MgO 能

够增强 AAS 的抗碳化能力。这是由于 MgO 降低了

C-A-S-H 凝胶中 Al 的取代量，促进了六配位镁相的

生成，从而为 AAS 抵抗碳化提供了化学缓冲作用从

而为 AAS 抵抗碳化提供了化学缓冲作用[57–58]。 
2.7  微观形貌 

SEM照片揭示了MgO对AAS微观结构演变及

水化产物形貌特征的影响，如图 14 和图 15 所示。

从图 14a 可以看出，对照组在 1 d 时水化产物相对
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较少，微观结构较为疏松，表面存在大量孔隙、裂

缝以及未完全反应的矿渣颗粒，表明水化反应尚未

充分进行，体系固化程度较低。进一步放大观察后，

发现矿渣颗粒局部被侵蚀，表面覆盖了一层尺寸不

到 2 μm 的点状凝胶。EDS 结果表明，这些凝胶是

C-(N)-A-S-H 凝胶，但其数量和分布较为有限，未

能有效填充孔隙和裂缝，导致结构依然松散，致密

性较差。图 14b 展示了 MR-12 样品在 1 d 时的微观

形貌，较对照组显得更加致密。大量未反应的 MgO
颗粒紧密堆积，周围可见少量絮状凝胶。EDS 分析

结果表明，这些凝胶为 C-(N)-A-S-H 与 M-S-H 的共

混物。在高放大倍数(10 000 倍)下，可以观察到大

量长度约为 1 μm 的棒状凝胶在矿渣颗粒表面生长。

图 14c 为 HR-12 样品在 1 d 时的 SEM 照片。可以观

察到大量长度数十微米的簇状纤维彼此交联，形成

网状结构，少量絮状凝胶填充于孔隙中，进一步密

实了微观结构。EDS 结果表明，簇状纤维由箔状

C-(N)-A-S-H 凝胶组成，表明 HR-MgO 提高了 AAS
水化产物的结晶程度。同时，在图 14d HR-12 样品

中还可观测到板状 Mg(OH)2，其表面被蜂窝状凝胶

覆盖。在高放大倍数(50 000 倍)下发现，蜂窝状凝胶

由大量长度约 120 nm 的胶囊状凝胶组成。EDS 结果

表明，这些胶囊状凝胶的主要组成元素为镁、钙、硅，

以及少量铝和钠，是 C-(N)-A-S-H 凝胶的最小结构单

元(胶束)。进一步证实了 Mg(OH)2水解过程中释放的

镁离子能够取代 C-(N)-A-S-H 凝胶中的钙、铝和钠，

生成 M-S-H 凝胶及低铝 C-A-S-H 凝胶[18]。 
从图 15a 可以看出，随着龄期的增加，AAS 样

品的微观结构更加致密，孔隙率降低。进一步放大

观察，可以看出，C-A-S-H 凝胶的结晶度提升，形

貌由 1 d 龄期时松散的箔状或絮状，生长堆积为互

相交联、平整密实的整体结构。图 15b 展示了 HR-8
组样品在 28 d 时的微观形貌，结果表明，掺加 MgO
后样品的致密程度相较于对照组有所降低，部分未

水化的矿渣、松散堆积的 MgO 颗粒削弱了基体的

胶结程度。进一步放大观察，可以发现，MgO 富集

的区域包含了形态各异的纳米级镁相水化产物，如

片状的Mg(OH)2、针状的Ht以及絮状的M-S-H凝胶，

证明 MgO 发生了二次水化作用，即水化产物

Mg(OH)2与体系中[SiO4]4–和[Al(OH)4]–反应，生成其

他镁相产物。图15c为HR-12组样品在28 d时的SEM
照片。可以看到大量尺寸 10 μm 左右、结晶良好的

块状晶体。表 4 EDS 分析结果表明，块状晶体是

Ca(OH)2。同时观察到 2 种不同形貌的凝胶，其中絮

状凝胶铝含量低，结构松散；而块状凝胶铝含量高，

呈现出平整致密的形态。这是由于 MgO 二次水化消

耗了[SiO4]4–和[Al(OH)4]–含量，降低了 C-A-S-H 凝胶

的铝含量，且使部分 Ca(OH)2在体系中沉淀[59]。 
 

  

(a) C (b) MR-12 

  

(c) HR-12 (d) HR-12 
 

图 14  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 SEM 照片(1 d) 
Fig. 14  SEM images of AAS with different MgO activities and contents (1 d) 
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(a) C (b) HR-8 

 

(c) HR-12 
 

图 15  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的 SEM 照片(28 d) 
Fig. 15  SEM images of AAS with different MgO activities and contents (28 d) 

 
表 4  EDS 元素组成分析 

Table 4  EDS elemental composition analysis    w/% 
Spot CaO SiO2 Al2O3 MgO Na2O 

Slag particles 53.35 31.44 10.40 3.51 1.29 

MgO particles 11.68 10.77 5.45 71.16 0.94 

C-A-S-H gel 44.48 37.47 7.73 3.33 6.99 

N-A-S-H gel 43.00 35.29 6.42 2.23 13.06 

M-S-H gel 31.43 25.32 3.75 34.17 5.33 

Ht 13.89 10.16 19.71 53.57 2.69 

Mg(OH)2 9.41 7.89 1.82 77.58 3.32 

Ca(OH)2 73.83 6.36 2.02 0 17.80 

3  分析讨论 
3.1  MgO 改性 AAS 的水化动力学过程 

AAS 的水化过程涉及成核、生长、相界反应及

扩散等多个阶段，其动力学特征对材料的凝结硬化、

微观结构及力学性能具有重要影响。因此，

Krstulovic-Dabic模型作为描述胶凝材料水化过程的

经典动力学模型之一，为研究 AAS 的水化机理提供

了理论支持。通过构建水化反应程度和水化反应速

率之间的关系，从而表征水化动力学过程[60]。根据

该模型，AAS 的水化放热过程可分为成核与晶体生

长(NG)、相边界反应(I)和扩散(D)3 个阶段。相应的

水化反应过程方程及微分方程如式(1)~式(6)所示，

整体水化反应速率由速率最慢的阶段控制。 

成核与晶体生长(NG)， 
1

1 0 NG 0[ ln(1 )] ( ) ( )n K t t K t tα− − = − = −       (1) 
1

1 NG( ) d / d (1 )[ ln(1 )]
n
nF t Kα α α α
−

= = − − −   (2) 
相边界反应(I)， 

1
3

1
1

2 0 I 0( ) ( )1 (1 ) K R t t K t tα
−⎡ ⎤ = − = −− −⎢ ⎥⎣ ⎦

   (3) 
2
3

2 I( ) d / d 3 (1 )F t Kα α α= = −              (4) 
扩散(D), 

1
3

2
2

3 0 D 0( ) ( )1 (1 ) K R t t K t tα
−⎡ ⎤ = − = −− −⎢ ⎥⎣ ⎦

  (5) 
2

13
33 D( ) d / d 3 (1 ) / 2 2(1 )F t Kα α α α

⎡ ⎤= = − − −⎢ ⎥⎣ ⎦
  (6) 

式中：α为水化程度；n 为几何晶体生长指数；t 为
水化时间；t0 为诱导期结束时间；R 为摩尔气体常

数；K1、K2、K3分别为 NG、I、D 过程的反应速率

常数；KNG、KI、KD 分别为 NG、I、D 过程的表观 
反应速率常数； ( )iF α 为反应机理函数。 

首先，利用 Knudsen[61]提出的水化动力学公式，

根据水化热数据，通过式(7)计算出理论总水化放热

量Qmax以及水化放热量达到总放热量50%时所需的

水化时间 t50。式(7)中，Q(t)为从加速期开始计算 t
时刻所放出的热量；Qmax为 AAS 终止水化时的总水
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化放热量；t50 为 AAS 水化放热量达总放热量 50%
所需的水化时间(半衰期)；(t–t0)为从加速期开始计

算的水化时间。 
50

max max 0

1 1
( ) ( )

t
Q t Q Q t t

= +
−

               (7) 

图 16 展示了 1/Q 与 1/(t–t0)之间的拟合曲线，

根据拟合结果，得到了不同样品的 Qmax、t0、t50 以

及 Knudsen 方程，如表 5 所示。随着 MgO 掺量的

增加，Qmax值逐渐上升，其中 MR-4、MR-8、MR-12
组的理论总水化放热量分别比 C 组提高了 5.87%、

10.96%、15.10%；HR-4、HR-8、HR-12 组的理论

总水化放热量分别比 C 组提高了 0.54%、10.46%、

26.97%。同时，虽然 t50随着 MgO 掺量的增加逐步

增大，但其相较于对照组的增幅小于 Qmax相较于对

照组的增幅。上述结果表明，MgO 能够提高 AAS
的总体水化放热量并加速水化进程，且 MgO 活性

越高，促进效果越明显。 
 

表 5  MgO 改性 AAS 的 Knudsen 模型水化动力学参数 
Table 5  Hydration kinetic parameters of MgO-modified 

AAS based on the Knudsen model 
Sample No. Qmax/(J·g–1) t0/h t50/h Knudsen equation 

C 135.32 2.368 18.24 1/Q(t)=0.13477/(t–2.368)+0.00739 
MR-4 143.27 2.305 19.00 1/Q(t)=0.13260/(t–2.305)+0.00631 
MR-8 150.15 2.367 20.50 1/Q(t)=0.13654/(t–2.367)+0.00658 
MR-12 155.76 2.280 21.29 1/Q(t)=0.13666/(t–2.280)+0.00692 
HR-4 136.05 2.392 18.52 1/Q(t)=0.13477/(t–2.368)+0.00739 
HR-8 149.48 2.384 20.67 1/Q(t)=0.13828/(t–2.384)+0.00648 
HR-12 171.82 2.363 24.72 1/Q(t)=0.14389/(t–2.363)+0.00706 

Qmax is denotes the theoretical total heat of hydration; t0 isdenotes the time at 
the end of the induction period; t50 is denotes the time required to reach 
50% of the total heat of hydration (hydration half-life); Q(t) is denotes the 
cumulative heat released at time t, measured from the onset of the 
acceleration period. 

 

 
 

图 16  1/Q 与 1/(t–t0)之间的拟合曲线 
Fig. 16  Fitting curves between 1/Q and 1/(t–t0) 

接着，根据式(8)和式(9)分别计算 t 时刻的水化

程度 α(t)和水化速率 dα/dt。将α和 dα/dt 代入水化

反应过程方程，通过线性拟合得到 n、KNG、KI、KD

等动力学参数，并代入水化反应微分方程，从而得

到表征 NG、I、D 过程的反应速率 F1(α)、F2(α)、
F3(α)与水化程度α间的关系，进一步分析 MgO 改性

AAS 的水化机理。 

max( ) ( ) /t Q t Qα =                        (8) 
1

maxd / d d / dt Q Q tα −=                     (9) 
图 17 为不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的实际

水化反应速率曲线 dα/dt 与拟合曲线 F1(α)、F2(α)、
F3(α)。表 6 为 MgO 改性 AAS 的 Krstulovic-Dabic
模型水化动力学参数。由于加速期之前的水化放热

主要来源于矿渣和 MgO 颗粒的溶解热，因此从加

速期开始模拟水化反应过程。可以看出，对照组

AAS 的水化动力学过程依次经历了 NG、I、D 3 个

阶段。在 NG 阶段(0＜α＜0.15)，矿渣颗粒表面开始

形成初步的水化产物(如 C-A-S-H 胶束)，随着水化

反应的进行，这些晶核逐渐生长，形成稳定的晶体

结构。此阶段几何晶体生长指数 n 为 1.127 52(接近

1)，表明晶体生长过程较为迅速，水化产物的生成

较快，反应速率较高。在 I 阶段(0.15＜α＜0.17)，水

化反应发生在矿渣颗粒与水化产物的界面处，反应

速率受到界面接触区域的限制。随着水化的深入，

相边界逐渐稳定，反应速率逐步减缓。D 阶段(0.17
＜α＜1)是水化后期的控速步骤。在这一阶段，矿渣

颗粒被水化产物覆盖，反应物需要穿过覆盖层才能

继续反应，因此反应速度较慢，受到扩散速率的控

制。随着 MgO 活性及掺量的增加，NG 阶段的 n 值

和 NG 到 I 的转变点 α1逐渐减小。这是因为 MgO 及

其水化产物 Mg(OH)2 能够作为晶种，促使水化反应

从均相成核转向非均相成核，进而加快晶体的成核和

生长速率，使水化反应更早地过渡到 I 阶段。随着

MgO 掺量的增加，I 阶段的曲线拟合度下降，实际放

热曲线高于拟合曲线。表明 MgO 改变了 AAS 的水化

机理，MgO 的二次反应与矿渣颗粒的相边界反应共同

主导了这一阶段的水化进程。D 阶段是整个水化过程

中占比最大且拟合度最高的阶段。随着 MgO 掺量的

增加，KD逐渐降低，其中 HR-12 组的 KD最低，仅为

0.001 96，相较对照组下降了 28.20%。这一现象主要

归因于镁相产物覆盖矿渣颗粒表面，阻碍了反应物的

扩散，从而降低了扩散系数。此外，MgO 改变了 AAS
的水化产物组成，生成的 M-S-H 凝胶的水化热低于

C-A-S-H凝胶，进一步降低了D阶段的反应速率常数。
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综上所述，MgO 促进了早期水化中的晶体成核和生

长，提高了早期水化反应速率。然而，在水化后期，

虽然 MgO 提升了总水化放热量，但改变了水化反应

机理，降低了扩散阶段的水化反应速率。

 

 
dα/dt is represents the rate of hydration; I is represents the kinetics of nucleation and crystal growth (NG); D is  represents the kinetics of the diffusion process ; 

NG is represents the nucleation and crystal growth mechanism. 
 

图 17  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 的水化反应速率曲线 
Fig. 17  Hydration reaction rate curves of AAS with different MgO activities and contents 

 
表 6  MgO 改性 AAS 的 Krstulovic-Dabic 模型水化动力学参数 

Table 6  Hydration kinetic parameters of MgO-modified AAS based on the Krstulovic-Dabic model 
Sample No. n KNG KI KD Kinetic α1 α2 

C 1.127 52 0.086 18 0.022 17 0.002 73 NG-I-D 0.15 0.17 

MR-4 1.129 77 0.082 95 0.020 62 0.002 56 NG-I-D 0.10 0.18 

MR-8 1.129 92 0.078 89 0.017 92 0.002 40 NG-I-D 0.04 0.19 

MR-12 1.122 65 0.075 19 0.016 89 0.002 26 NG-I-D 0.03 0.21 

HR-4 1.104 74 0.077 91 0.021 03 0.002 70 NG-D 0.22 0.18 

HR-8 1.110 73 0.074 06 0.018 65 0.002 40 NG-I-D 0.07 0.18 

HR-12 1.107 41 0.065 01 0.015 16 0.001 96 NG-I-D 0.03 0.18 

 
3.2  MgO 在 AAS 中的作用机理 

通过综合分析 TG、XRD 和 FTIR 的结果，定

量计算 MgO 改性 AAS 的物相组成，探讨 MgO 对

AAS 水化产物转化、晶体结构变化及微观结构的影

响，从而揭示 MgO 在 AAS 中的作用机理。 
首先，为定量评估 MgO 在水化过程中的反应程
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度，采用 XRD 内标法结合相对强度比(RIR)法计算不

同龄期样品的 MgO 含量。选取方镁石(002)晶面的特

征衍射峰(2θ=42.9°)与锐钛矿(101)晶面的特征衍射

峰(2θ=25.3°)作为主峰，分别进行峰拟合、计算积分

面积。基于 RIR 法计算 MgO 含量，如式(10)所示。 

2

2 2

MgO TiOMgO

TiO TiO MgO

RIR
RIR

Iw
w I

×
=

×
                 (10) 

式中： MgOw 为 MgO 的质量分数；
2TiOw 为锐钛矿的

质量分数(20%)； MgOI 为 MgO 主峰的积分面积；

MgORIR 为 MgO 的 RIR 值(3.29)[62]；
2TiOI 为锐钛矿

主峰 MgORIR 的积分面积；
2TiORIR 为锐钛矿的 RIR

值(5.06)[63]。再结合配比中 MgO 初始掺量，得到

MgO 的反应程度。 
MgO
*
MgO

(1 ) 100%
w
w

ξ = − ×                   (11) 

式中：ξ 为 MgO 的反应程度； *
MgOw 为配比中氧化 

镁的初始质量分数。图 18 展示了不同龄期 AAS 样

品的氧化镁反应程度。可以看出，1 d 龄期时，MR-4、
MR-8、MR-12 的氧化镁反应程度分别为 16.2%、

25.5%、32.8%，表明 MR-MgO 的早期反应程度低，

且随着 MR-MgO 掺量的提高，反应程度略微提升；

HR-MgO 的反应程度显著高于 MR-MgO，HR-4、
HR-8、HR-12 的氧化镁反应程度分别为 48.4%、

49.2%、51.0%。7 d 龄期时，MR-MgO 的反应程度

逐渐提高，MR-4、MR-8、MR-12 的氧化镁反应程

度相比 1 d 时分别提高了 142.3%、70.2%、43.0%；

HR-MgO 在 7 d 时的反应程度均已达到 28 d 时的

90%以上。28 d 龄期时，MR-MgO 的反应程度持续

增长，MR-4、MR-8、MR-12 的氧化镁反应程度分

别为 61.7%、64.4%、68.5%，仅略低于 HR-MgO 的 
 

 
 

图 18  不同龄期样品中 MgO 的反应程度 
Fig. 18  Reaction degree of MgO in samples at different curing 

ages 

反应程度。上述结果表明，虽然 MR-MgO 的早期活

性远低于 HR-MgO，但其最终反应程度与 HR-MgO
差距不大。 

接着，结合 TG、XRD 的定量分析结果，探究

MgO 对 AAS 水化产物组成的影响。根据式(12)计算

样品中 Mg(OH)2 的质量分数；根据式(13)计算样品

中存在于 M-S-H 凝胶及 Ht 中 MgO 的质量分数，用

于表征 MgO 对其他含镁物相(M-S-H 凝胶及 Ht)含
量的影响；根据式(14)计算样品中存在于所有凝胶

中结合水及结晶水的质量分数，用于表征 MgO 对

样品中各种凝胶总含量及水化程度的影响。 

2

2
2

Mg(OH)
Mg(OH) 2

H O

M
w w

M
= Δ ×              (12) 

2

MgO*
M-S-H & Ht MgO 2

H O

M
w w w

M
ξ= × − Δ ×       (13) 

gel 1 3 4w w w w= Δ + Δ − Δ                  (14) 

式中：
2Mg(OH)w 代表样品中 Mg(OH)2的质量分数；

2Mg(OH)M 为 Mg(OH)2 的相对分子质量；
2H OM 为水

的相对分子质量； M-S-H & Htw 代表样品中存在于

M-S-H凝胶及Ht中MgO的质量分数； MgOM 为MgO

的相对分子质量； gelw 代表样品中存在于所有凝胶中 

结合水及结晶水的质量分数。 1wΔ 、 2wΔ 、 3wΔ 、 4wΔ  
分别为水化产物在 20~250 ℃、 250~450 ℃、

450~750 ℃和 700~850 ℃的损失质量分数。 
表 7 为不同龄期 AAS 样品中 Mg(OH)2、其他

含镁物相(M-S-H 凝胶与 Ht)以及凝胶总量的定量计

算结果。结果表明，在 1 d 龄期时，Mg(OH)2含量

随着 MgO 掺量的增加逐渐增大，且 MgO 活性越高，

Mg(OH)2 含量越多。与此同时，M-S-H 凝胶与 Ht
的含量也随着 MgO 掺量的增加而增加，但其总含

量较少，因此 MgO 对其含量影响不明显。这表明， 
 

表 7  TG/XRD 结合计算物相含量 
Table 7  Phase content calculated by combined TG/XRD 

analysis 

Sample No. 
1 d 28 d 

Mg(OH)2 Total gel 
M-S-H  
& Ht 

Mg(OH)2 Total gel 
M-S-H  
& Ht 

C 5.78 11.20  9.61 16.14  

MR-4 6.66 11.63 0.04 10.20 16.29 2.06 

MR-8 8.58 11.55 0.11 10.24 17.15 4.72 

MR-12 9.42 11.98 1.43 10.41 16.55 7.68 

HR-4 8.88 11.54 0.08 9.86 17.80 2.76 

HR-8 9.55 11.41 1.34 10.95 16.62 5.02 

HR-12 9.98 11.31 3.22 11.33 16.96 7.75 
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MgO 在早期水化过程中主要生成 Mg(OH)2，而

M-S-H 凝胶与 Ht 的生成较为有限。在 28 d 龄期时，

各水化产物的含量均较 1 d 龄期时有所增加。特别

是，随着 MgO 掺量的增加，Mg(OH)2 含量略微上

升，而 M-S-H 凝胶与 Ht 含量显著增加。这表明，

早期生成的 Mg(OH)2可以通过二次水化作用，生成

M-S-H 凝胶和 Ht。 
为阐明 MgO 对 C-A-S-H 凝胶组成及结构的影

响，采用高斯拟合对 FTIR 谱进行去卷积处理，结

果(图 19、图 20，表 8)显示，AAS 在 800 ~1200 cm–1

范围内存在 5 个特征峰：830 cm–1(Q1结构)，876 cm–1 

(CO3
2–)，955 cm–1(C-A-S-H 凝胶中的 Q2(Al)结构)，

996 cm–1(C-S-H 凝胶中的 Q2结构)及 1112 cm–1(Q3

结构)[64]，其中 Q2(Al)的红移源于 Al3+(~0.53 Å)取代

Si4+(~0.42 Å)，导致 Si—O 键拉长和键能降低[65]。

掺入 MgO 后，Q2(Al)及 Q2 峰位均向低波数偏移，

证实 M-S-H 凝胶生成。Mg2+因高电荷密度和强配位

能力，取代 C-A-S-H 和 C-S-H 结构中的 Ca2+，削弱

Si—O 键极化效应，降低其伸缩振动频率[66–67]。表

8 进一步表明，龄期 1 d 时，MgO 促进了 C-S-H 凝

胶(Q2)的生成，HR-4 组 Q2含量达 92.51%；同时抑

制 C-A-S-H 凝胶(Q2(Al))形成，HR-12 组 Q2(Al)含量

仅为 3.21%，表明 MgO 降低了凝胶对 Al 的吸收能

力。此外，Q3 含量减少说明 MgO 不利于 C-A-S-H
凝胶的缩合及硅氧链的三维交联。至 28 d 时，Q2(Al)
及 Q2 振动峰均发生蓝移，反映[SiO4]4–持续反应，

降低凝胶钙/硅比，提高凝胶聚合度。然而，由于大

量 Mg 掺入 C-A-S-H 凝胶结构，使得波数较低的

Q2(Al)结构含量增加，其中 MR-4 组的 Q2(Al)含量

最高，达到 13.73%；同时，Q2结构的含量有所下降，

HR-8 组的 Q2含量最低，为 83.71%。综合 FTIR 结

果可进一步证实，Mg 取代了 C-A-S-H 凝胶中的 Ca，
促进 M-S-H 凝胶的形成，增强了早期凝胶的有序

性，但在后期降低了凝胶的聚合度。 
SEM-EDS 表征显示，M-S-H 凝胶呈蜂窝状絮

凝结构(孔隙 20~50 nm)，主要富集于 MgO 颗粒边

缘及板状 Mg(OH)₂界面区域。其平均 Mg/Si 原子比

为 2.02，与理论化学式(Mg2SiO4·nH2O)一致。这种 

 
图 19  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 红外光谱的去卷积(1 d) 

Fig. 19  FTIR spectra deconvolution of AAS with different MgO activities and contents (1 d) 
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图 20  不同 MgO 活性和掺量下 AAS 红外谱的去卷积(28 d) 
Fig. 20  FTIR spectra deconvolution of AAS with different MgO activities and contents (28 d) 

 
表 8  FTIR 谱图的去卷积定量分析 

Table 8  Quantitative analysis of FTIR spectra deconvolution 

Sample No. 
1 d 28 d 

Q1 Q2(Al) Q2 Q3 Q1 Q2(Al) Q2 Q3 

C 0.89 4.62 87.59 6.90 0.63 5.02 96.18 1.59 

MR-4 0.74 7.71 88.63 1.78 2.98 13.73 81.79 2.07 

MR-8 1.32 5.13 92.19 2.65 1.84 9.05 89.23 1.62 

MR-12 1.02 5.15 92.35 2.60 1.51 7.69 91.11 1.98 

HR-4 1.15 4.01 92.51 3.75 2.96 12.15 84.74 1.84 

HR-8 1.04 4.03 90.90 4.66 3.15 13.15 83.71 1.82 

HR-12 1.09 3.21 90.47 4.83 3.20 12.09 85.02 1.98 

 
空间分布表明，MgO 颗粒局部溶解形成的高 pH、

高 Mg2+微环境驱动了 M-S-H 凝胶的非均相成核。

该凝胶作为“结构桥梁”连接 MgO 与 C-A-S-H 凝

胶，促进早期微观结构致密化。然而，长期水化

过程中，Mg 持续掺入凝胶网络，虽增强早期有序

性，却因键合特性差异削弱后期结构稳定性。此

外，MgO 提升了 AAS 中凝胶的总含量。随着

MR-MgO 掺量的增加，凝胶总量逐渐上升；而随

着 HR-MgO 掺量的增加，凝胶总量逐渐下降。这

表明适量的 MgO 能够促进水化产物的生成，但当

MgO 掺量过高时，这种促进效果开始减弱。SEM
照片进一步证实，当 MgO 水化产物过多时，会覆

盖在矿渣表面，阻碍水化的持续进行。 
图 21 展示了 MgO 在 AAS 中的作用机理示意
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图。MgO 在 AAS 中的作用可分为 3 个阶段：MgO
水解、矿渣溶解和水化产物生成。首先，MgO 与

水反应生成 Mg(OH)2。在 AAS 初始的高碱度条件

下，Mg(OH)2 溶解度极低，作为固体沉积在矿渣

颗粒表面，抑制了矿渣的溶解，从而延长了凝结

时间。随着水化反应的进行，溶液 pH 值逐渐降低，

Mg(OH)2 的溶解度增加并逐步水解，释放出 Mg2+

和 OH–。Mg(OH)2 水解电离的 OH–在一定程度上

缓冲了体系 pH 值的降低，促进了矿渣的溶解。同

时，Mg2+与矿渣中溶出的[SiO4]4–和[Al(OH)4]–反

应，生成 M-S-H 凝胶和 Ht，进一步促进了水化过

程，使微观结构更加密实，从而提高了早期强度。

最后，MgO 通过 Mg2+与 Ca2+的竞争，抑制了 AAS
中主要水化产物 C-A-S-H 凝胶的生成，降低了凝

胶聚合度，进而对 AAS 的长期性能发展产生负面

影响。

 

 
 

图 21  MgO 在 AAS 中的作用机理示意图 
Fig. 20  Schematic diagram of the mechanism of MgO in AAS 

 
4  结论 

1) 在水化过程中，MgO 会消耗部分自由水，

显著降低 AAS 砂浆的流动度，且随着 MgO 活性的

提高和掺量的增加，流动度下降幅度进一步增大。

同时，MgO 的加入使 AAS 净浆的凝结时间延长，

尤其是 HR-MgO 表现出更强的缓凝作用。这一现象

主要归因于MgO水化生成Mg(OH)2和M-S-H凝胶，

这些产物在矿渣颗粒表面形成钝化膜，抑制矿渣的

进一步溶解，从而延长凝结时间。 
2) 适量 MgO 提升了 AAS 的早期水化放热速

率，缩短诱导期持续时间，并且 MR-MgO 的提升效

果优于 HR-MgO。尽管 MgO 对加速期峰值影响不

大，但显著提高了 72 h 累积放热量，其中 HR-12
组为 178.84 kJ/kg，较对照组提升 13.8%。表明 MgO
通过加速矿渣溶解和离子交换过程协同促进水化反

应，但过量掺入会削弱早期激发效果。 
3) MgO 的加入提高了 AAS 的早期抗压强度，

HR-8 组样品 8 h 抗压强度达到最大值 51.76 MPa，
相较于对照组提高 38.82%。但随着龄期的增加，

掺 MgO 样品的强度增长幅度低于对照组，28 d 时

AAS 的抗压强度随 MgO 活性的提高和掺量的增

加而降低。 
4) MgO 的掺入降低了 NG 阶段的几何晶体生

长指数 n，促使水化反应由均相成核向非均相成核

转变，加快晶体的成核和生长速率，使水化反应更

早进入 I 阶段。在 I 阶段，MgO 的二次反应与矿渣

颗粒的相边界反应协同作用，共同主导水化进程，

导致实际放热曲线高于拟合曲线，曲线拟合度下

降。随着水化反应的持续进行，水化产物层逐渐覆

盖矿渣颗粒表面，抑制了离子扩散，从而降低了 D
阶段的反应速率。此外，MgO 的加入改变了 AAS
的水化产物组成，其中 M-S-H 凝胶的水化热低于

C-A-S-H 凝胶，进一步降低了 D 阶段的反应速率常

数，影响后期水化过程。 
5) MgO 在 AAS 体系中的作用可分为 MgO 水

解、矿渣溶解和水化产物生成 3 个阶段。Mg(OH)2

初期沉积于矿渣表面，抑制矿渣溶解；随着体系 pH
值的降低，Mg(OH)2溶解释放 Mg2+和 OH–，一方面

通过提高液相碱度加速矿渣溶解，另一方面与溶出

的 [SiO4]4–和[Al(OH)4]–反应，生成二次水化产物
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M-S-H 凝胶和 Ht，显著提升早期抗压强度(8 h 强度

增幅最高达 38.82%)；然而，过量 Mg2+会与 Ca2+竞

争消耗[SiO4]4-和[Al(OH)4]-，不仅抑制 C-(A)-S-H 凝

胶的结晶生长，还降低其铝含量，导致凝胶结构疏

松化，致使后期强度发展受限(28 d 强度最多降低

15.99%)。 
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Extended abstract 
Introduction  Alkali-activated slag (AAS) is a cementitious material prepared by using blast furnace slag as the precursor, triggered 
by alkaline activators to undergo dissolution, polycondensation, and solidification reactions. Compared to traditional cement-based 
materials, inherent defects of AAS, such as rapid setting and hardening, significant volumetric shrinkage, and susceptibility to 
cracking, severely limit its engineering applications. The hydration of magnesium oxide (MgO) generates magnesium hydroxide, with 
a solid-phase volume expansion of approximately 118%, which effectively compensates for the volumetric shrinkage caused by AAS 
hydration. However, existing studies are predominantly confined to single-dimensional analyses, such as the impact of MgO reactivity 
and content, fixed activator parameters, or specific curing ages on isolated performance, lacking systematic investigation into the 
coupling effects of multiple factors, microstructural evolution, and macro-performance development. This paper systematically 
investigates the regulatory mechanisms of MgO as a modifier on the hydration kinetics, hardening behavior, and microstructure 
evolution of AAS. 

Methods  The precursor used in this experiment was slag with a specific surface area of 426 m2/kg. The alkaline activator was liquid 
sodium silicate which adjusted to a modulus of 1.5 using sodium hydroxide and deionized water. The sand employed was ISO 
standard sand. The additives included high-reactivity HR-MgO (reactivity time: ~20 s) and medium-reactivity MR-MgO (reactivity 
time: 70~90 s). The experimental parameters were set as follows: alkali content (Na2O as a mass percentage of slag) = 6%, modulus 
(Ms = SiO2/Na2O molar ratio) = 1.5, water-to-solid ratio (including water in the activator and mixing water) = 0.4, and MgO dosage 
(as a mass percentage of slag) = 0%, 4%, 8%, and 12%. The specimens were molded at room temperature, demolded after resting for 
6 h, and then cured under sealed conditions at a temperature of (20 ± 2)  ℃ and relative humidity ≥ 95% until the specified curing 
age. The flowability, setting time, hydration heat, compressive strength, TG, XRD, FTIR, and SEM tests were conducted. 

Results and discussion  During hydration, MgO consumes partial free water, significantly reducing the fluidity of AAS mortar, with 
the fluidity loss intensifying as MgO reactivity and dosage increase. Concurrently, MgO incorporation prolongs the setting time of 
AAS paste, particularly with HR-MgO exhibiting stronger retardation effects. This phenomenon primarily arises from the formation 
of a passivation layer—composed of Mg(OH)2 and M-S-H gel generated via MgO hydration—on slag particle surfaces, which 
inhibits further slag dissolution and thus delays setting. Moderate MgO content enhances the early hydration exothermic rate of AAS, 
shortening the duration of the induction period, with MR-MgO exhibiting superior enhancement effects compared to HR-MgO. While 
MgO minimally impacts the peak exothermic rate during the acceleration stage, it significantly increases cumulative heat release over 
72 h. For instance, the HR-12 group achieved 178.84 kJ/kg, representing a 13.8% improvement over the control group. This indicates 
that MgO synergistically promotes hydration by accelerating slag dissolution and ion exchange processes, though excessive dosage 
diminishes early activation efficiency. MgO incorporation improves the early compressive strength of AAS. The HR-8 group attained 
a maximum 8 h compressive strength of 51.76 MPa, representing a 38.82% increase compared to the control group. However, 
strength growth in MgO-doped samples lags behind the control group at later ages, with 28 d compressive strength decreasing as 
MgO reactivity and dosage increase. MgO incorporation reduces the geometric crystal growth index (n) during the nucleation and 
growth (NG) stage, shifting hydration from homogeneous to heterogeneous nucleation. This accelerates crystal nucleation/growth 
rates, enabling earlier transition to the phase boundary reaction (I) stage. During Stage I, the synergistic interaction between MgO’s 
secondary reactions and slag particle phase boundary reaction dominates hydration kinetics, causing actual exothermic curves to 
deviate upward from fitted curves and resulting in reduced curve fitting accuracy. As hydration progresses, the hydration product 
layer gradually covers slag particles, inhibiting ion diffusion and thereby reducing reaction rates during the diffusion-controlled (D) 
stage. Additionally, MgO alters AAS hydration product composition: M-S-H gel (with lower hydration heat than C-A-S-H gel) further 
decreases the D-stage reaction rate constant, impacting long-term hydration.  

Conclusions  MgO markedly reduces the fluidity of fresh paste through free water absorption. During the initial hydration phase, the 
low solubility of Mg (OH)2 under high alkalinity enables the formation of a passivation layer on slag particles, effectively delaying 
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slag dissolution and prolonging setting time. As hydration progresses, pH reduction enhances Mg(OH)2 solubility, releasing Mg2+ and 
OH- ions that exhibit synergistic effects: 1) Elevated alkalinity accelerates slag dissolution; 2) Mg2+ reacts with dissolved [SiO4]4– and 
[Al(OH)4]– to generate secondary hydration products (M-S-H gel and hydrotalcite, Ht), substantially improving early compressive 
strength (8 h strength increased by up to 38.82% with MgO content of 8%). However, excessive Mg2+ competitively consumes 
[SiO4]4– and [Al(OH)4]– with Ca2+, suppressing the crystallinity of C-(A)-S-H gels and reducing their aluminum substitution, 
ultimately leading to structural loosening and compromised long-term strength development (28 d strength reduction up to 15.99%). 
Krstulovic-Dabic hydration kinetic modeling demonstrates that MgO incorporation enhances the nucleation and crystal growth (NG) 
rate but hinders the diffusion-controlled (D) stage by forming a shielding product layer. Notably, the total hydration heat exhibits 
positive correlation with MgO reactivity and dosage, attributed to continuous formation of magnesium-bearing phases (Mg (OH)2, Ht, 
M-S-H). This work provides theoretical insights for optimizing AAS formulations to balance setting regulation, early strength 
enhancement, and long-term strength sustainability. 
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