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摘  要：再生微粉(Recycled concrete powder，RCP)作为替代原料，可显著降低水泥熟料制备过程的碳排放。RCP 中硅质组分

的赋存形式与含量差异明显，其对熟料烧成反应路径、矿物形成及动力学行为的影响机制仍有待厘清。鉴于真实 RCP 组分

复杂，本研究聚焦其中硅质组分的两类典型赋存形态[石英与水化硅酸钙(C–S–H)]，通过水热合成的 C–S–H 逐步替代生料中

的 SiO2，系统研究了硅质组分赋存状态对熟料烧成过程及动力学的影响。结果表明：石英为硅质组分时，硅酸二钙(C2S)初
步形成阶段可由相界面反应模型较好描述，反应速率为 0.43 min–1；C–S–H 为硅质来源时，C2S 的可检出形成温度由

1000~1100 ℃降至 900 ℃，且固相反应在主要阶段的动力学更符合 Avrami–Erofeev (A2)模型，反应速率提高至 7.6 min–1。随

C–S–H 对石英替代比例的提高，熟料中硅酸三钙(C3S)的生成量显著增加；同时 C2S 晶粒尺寸由 87 nm 细化至 66 nm，C3S 晶

粒尺寸也由 160 nm 减小至 121 nm，且矿物发育更充分、形貌更规整。上述变化可归因于烧成过程中 C–S–H 再结晶行为，生

成的 C2S 微晶促进固相反应成核、降低硅酸盐矿物的生成温度并加速固相反应过程，为生料中引入 RCP 后的配料优化与烧

成制度设计提供了动力学与矿物学依据。 
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硅酸盐水泥为中国基础设施与经济建设提供了

重要支撑。然而，水泥生产过程中石灰石分解、燃

料燃烧等环节排放的二氧化碳超过 11 亿 t，约占全

国总碳排放的 8%，行业面临严峻的碳减排挑战[1]。

以富钙非碳酸盐类大宗固体废弃物部分或全部替代

水泥生料中的石灰石，被认为是水泥工业低碳转型、

实现“双碳”战略的重要路径之一[2]。中国废弃混凝

土堆存量已超 100 亿 t (年产生约 10 亿 t)，利用其制

备再生骨料过程中伴随产生的再生微粉(Recycled 
concrete powder，RCP)具有 CaO 含量高(25~40%)、
来源广泛和成本低等特点[3]，有望实现对石灰石的

大规模替代[4, 5]。 
RCP 主要由石灰石、石英和硬化水泥浆体组成[6]，

理论上可同时替代生料中的钙质与硅质原料。但现

有研究发现硅质组分对烧成过程的影响并不一致：

Schoon 等[7]发现高石英含量(>50%)的 RCP 部分替

代石灰石与黏土时，熟料中 C3S 含量由 65%降至

57.6%，表明 RCP 中石英会降低生料易烧性；相对

地，Gastaldi 等[8]和 Snellings 等[9]指出硬化水泥浆体

在加热至 1000 ℃时 C2S 含量即可超过 40%，将其替

代石灰石与黏土后熟料的游离氧化钙(f–CaO)含量

由 1.5%降至 0.6%，说明 RCP 中硬化浆体能够促进

熟料烧成过程。上述现象表明，RCP 中硅质组分的

赋存状态、含量及其交互作用共同决定了烧成过程

和最终熟料矿物组成，但其内在机制仍待阐明。 
从硅质来源的结构特征出发，石英是典型的架

状硅酸盐，其结构稳定、反应活性低；在高温下其

Si—O—Si 才可逐步断裂并生成更具反应活性的硅

氧结构单元，因而往往需要更高温度才能发生固相

反应，且传质过程相对缓慢，导致硅酸盐矿物生成

速率受限并影响熟料性能。相比之下，硬化水泥浆

体含有 C–S–H、Ca(OH)2、未水化熟料颗粒及硫酸

盐/碱金属等微量元素。已有研究表明：Ca(OH)2 在

400~500 ℃即可生成活性 CaO，未水化熟料矿物可 
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作为成核位点，微量元素有助于降低液相出现温度

和黏度，均可改善易烧性、促进熟料矿物生成[10–13]。

其中，C–S–H 是硬化浆体的主要物相(>55%)[14]，其

在升温过程中经历脱水、结构无序化与再结晶等转

变，可能释放活性钙硅组分并改变固相反应路径，

从而表现出显著不同的反应动力学行为[15]。然而，

现有工作多将硬化浆体作为整体讨论其对烧成过程

的影响，C–S–H 对熟料矿物形成、反应动力学与微

观结构演变的作用机制仍不明晰，难以科学指导

RCP作为替代原料制备水泥熟料以及通过多组分协

同改善易烧性。 
本工作通过改变 C–S–H 对石英的替代率，构建

不同硅质组分赋存状态的水泥生料体系，以模拟

RCP 中硅质组分来源由石英主导向 C–S–H 主导的

变化。通过热重分析–差示扫描量热法(TG–DSC)表
征升温过程中的热行为，基于 Flynn–Wall–Ozawa 
(FWO)等转化率法分析熟料烧成过程的表观活化能

与动力学特征，并结合不同温度煅烧后的矿物组成

与含量变化，揭示主要硅酸盐矿物的反应路径与形

成规律。 

1  实验 
1.1  原料与 C–S–H 的合成 

所 用 CaCO3 、 SiO2 、 Fe2O3 、 Ca(OH)2 及

Al2O3·2SiO2·2H2O 均为麦克林(Macklin)分析纯试剂

(纯度≥99%)。C–S–H 采用水热法合成：Ca(OH)2

与纳米 SiO2 分别作为钙源与硅源，控制 CaO/SiO2

的摩尔比为 1.2，在液固质量比(L/S)为 4.0 的去离

子水中分散并搅拌均匀，浆体置于 150 ℃反应 24 h
后进行冷冻干燥，所得固体磨细并过 200 目方孔筛

备用。使用 X'pert Powder 型 X 射线衍射(XRD)仪
进行测试[2θ=10°~70°，扫描速度 2 (°)/min]，测试

结果 (图 1)表明产物为 C–S–H[16](PDF 33–0306)。

为表征其高温转变，将其煅烧至 800 ℃后发现

C–S–H 特征峰基本消失，表明其原有结构发生显著

无序化；900 ℃及以上时，出现了硅酸二钙(C2S，PDF 
36–0642)与硅灰石(CaO·SiO2，CS，PDF 43–1460)的
特征峰，且随温度升高峰强增加[17]，对应的 C2S 和

CS 的生成量增加。基于 Williamson–Hall 法[18]计算，

1000 ℃煅烧后 C2S 与 CS 的平均晶粒分别约为    
15 nm 和 50 nm。此外，C–S–H 在 950 ℃煅烧至恒

重后的质量损失为 22.1%。 
 

 
 

图 1  加热至不同温度后 C–S–H 的 XRD 谱 
Fig. 1  XRD patterns of C–S–H after heating at different 

temperatures 
 

1.2  生料设计 
为保证相同条件下评估硅质组分赋存状态的影

响，固定硅率(SM)为 2.8、铝率(IM)为 1.8、石灰饱和

系数(KH)为 0.91，设计了 5 组水泥生料(表 1)，其中

对照组(C0)以石英作为主要硅质原料，与 CaCO3、

Al2O3·2SiO2·2H2O、Fe2O3混合均匀，模拟传统水泥生

料。实验组以 C–S–H 作为钙硅质原料，替代部分石

英与 CaCO3，替代率由 25%逐渐提高至 100%，并对

各组原料用量进行微调校正，以保证各生料体系的目

标化学组成保持一致。 
 

表 1  不同 C–S–H 替代率下生料配比设计 
Table 1  Mixture design of raw meals with different C–S–H contents 

ID Substitution rate w(CaCO3)/% w(SiO2)/% w(C–S–H)/% w(Al2O3·2SiO2·2H2O)/% w(Fe2O3)/% 

C0 0 78.79 10.17  9.15 1.89 

C25 25 74.20 7.69 6.98 9.22 1.90 

C50 50 69.54 5.17 14.07 9.29 1.92 

C75 75 64.79 2.60 21.27 9.37 1.93 

C100 100 60.05 0 28.62 9.45 1.95 

Substitution rate is the substitution ratio of silicon elements in C–S–H for silicon elements in SiO2; w is mass fraction. 
 

1.3  生料热行为及烧成动力学 
对CaCO3配料与CaO配料的2种体系进行DSC

对比(图 2)，当采用 CaCO3 配制生料时，DSC 曲线

在约 1300~1350 ℃仅出现较弱热效应(焓变约 3.2 J/g
生料)，表明 CaCO3 配料时热效应微弱。考虑到

CaCO3 分解过程的强吸热可能掩盖固相反应过程的



第 54 卷第 5 期 王金楠 等：硅质组分赋存状态对熟料烧成及反应动力学的影响 · 1675 · 

相对微弱热信号，TG–DSC 测试中以 CaO 替代表 1
中的 CaCO3 重新配料，以提高热效应峰的分辨度，

并用于不同硅质赋存状态时的相对比较。TG–DSC
测试采用 NETZSCH STA 449 F3 型同步热分析仪进

行：取样量(18.0±0.5) mg，保护气体为 N2。在 CaO
配料条件下，DSC 曲线在约 1310 ℃出现与固相反

应相关的明显放热事件(焓变约 9.4 J/g)，随后在

1325~1335、1365~1390 ℃出现 2 个吸热峰，这是由

于液相熔化吸热和 C3S 形成吸热。与 CaCO3配料相

比，使用 CaO 配料时 DSC 曲线的热效应更为显著，

表明该制样方法能更好地反映熟料形成过程中的热

行为。 

 
图 2  CaO 或 CaCO3 配料时生料的 DSC 曲线 

Fig. 2  DSC curves of raw meals with CaO or CaCO3 during 
heating 

 
动力学分析选取 C0 和 C100 生料，以 5、10、

15、20 K/min 的升温速率采集 TG–DSC 数据，采集

过程参考文献[19]。基于非等温动力学方程[式(1)][20]

对实验数据进行拟合，用于比较不同硅质赋存状态

下反应的相对难易程度与动力学特征。 

( )d exp
d

A E f
T RT

α
β

α  = − 
 

                (1) 

式中：α为 t 时刻的反应程度，无量纲，由 DSC 峰

面积计算，定义为 t 时刻累计吸/放热量与该过程总

热量之比；T 为绝对温度，K；A 为指前因子，min–1；

β 为加热速率，K/min；E 为活化能，kJ/mol；R 为

气体常数，8.314×10–3 kJ/(mol·K)；f(α)为微分形式

的动力学模型。 
熟料形成过程的表观活化能采用 FWO 等转化

率法计算[21]，不需要预设具体机理函数，与 α有关

的项可并入截距常数项，如式(2)所示。 

( )
.l lg 2 315 0.456g 7AE E

RG RT
β

α
= − −       (2) 

式中：G(α)为积分形式的动力学模型。 
1.4  熟料制备及测试方法 

按表 1 称取各原料并配制生料，在混料机中混

合 12 h。随后将生料与无水乙醇按质量比为 10 : 1
混合均匀，在 40 MPa下保压 60 s压制成 φ 30 mm× 
7 mm 的生料片，105 ℃下烘干 12 h。烧成在马弗炉

中进行，以 10 ℃/min 升温至目标温度；样品在目标

温度保温 2 min以研究生料升温过程中的矿物演变，

1450 ℃下另设 20 min 的保温组。保温结束后，将熟

料立即取出并空气急冷，随后破碎粉磨备用。熟料

的 f–CaO 采用乙醇–乙二醇法测定。 
熟料矿物组成测试：非晶相含量采用内标法计

算，将熟料样品与内标 ZnO 按质量比为 9 : 1 混合

磨细后进行 XRD 测试，基于 Rietveld 法对矿物含量

进行定量分析[22]，拟合后 Rwp 范围为 3.6%~5.9%(平
均为 4.6%)，χ2 (GOF)范围为 1.62~2.35，所有样品拟

合结果可靠；同时结合 Williamson–Hall 法对衍射晶

粒尺寸进行表征。显微结构分析：将破碎熟料用环

氧树脂固化，经 180~2400 目的砂纸逐级打磨并抛

光，使用质量分数为 1%的氯化铵水溶液侵蚀 3~5 s
后，采用 Leica DM2500 型偏光显微镜观察熟料中

主要矿物的发育情况。 

2  结果与讨论 
2.1  硅质组分赋存状态对生料热行为的影响 

石英作为硅质组分(C0)时，其 DSC 曲线在

845~920、930~970 ℃以及 1280~1315 ℃出现 3 个热

效应事件(图 3)，分别对应 C2S 的初步形成、中间相

2CaO·Al2O3·SiO2 (C2AS)的形成以及 C2S 的大量生

成。在更高温区，在 1315~1335 ℃与 1365~1400 ℃

出现 2 个显著吸热事件，主要与液相生成/熔融过程

及随后的 C3S 形成相关 [23]。值得注意的是，

1280~1315 ℃的放热峰与 1315~1335 ℃的吸热峰存

在明显重叠，表明接近 1300 ℃时液相的出现促进传

质过程，推动固相反应进一步进行。为定量验证各

热效应前后矿物组成的变化，对不同温度煅烧后的

C0 样品(与热分析配比相同)进行 XRD 定量分析 
(表 2)，结果显示：在 1000 ℃ (T1)下仅生成少量 C2S 
(约 3%)，而石英仍占 17%；升温至 1270 ℃ (T2)时
C2S 含量增至 35.5%，但石英仍有 7.3%的残留；继

续升温至 1350 ℃ (T3)时，石英完全参加反应，C2S
含量达 40.1%，并开始形成 C3S (21%)；1400 ℃ (T4)
下 C3S 含量进一步增至 35%，C3S 的形成更充分，

DSC 曲线(图 3)在 1365~1400 ℃出现的吸热峰也验
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证了该反应的发生。 
 

 
 

图 3  不同 C–S–H 替代率下生料的 DSC 曲线 
Fig. 3  DSC curves of raw meals with different C–S–H 

contents during heating 
 

以 C–S–H 替代 50%的 SiO2 后(C50)，未观察到

C0 中对应石英生成 C2S 的放热峰(845~920 ℃)，而

在 840~885 ℃处出现新的放热峰。该放热峰是由于

C–S–H 固相反应生成 C2S 与 CS，相比于对照组，

固相反应放热峰的峰值温度由 900 ℃下降至

870 ℃。同时，峰形由宽而低转变为窄而高，表明

C–S–H为硅质来源时固相反应可在更低温度下集中

发生并释放更显著的热效应。与此同时，由于 C50
生料中石英含量降低，C2S 大量形成的放热峰

(1280~1315 ℃)强度明显减弱；而液相生成及 C3S 形

成相关的吸热峰(1305~1335 ℃)的强度显著增加，且

峰值温度由 1325 ℃降低至 1318 ℃，表明 C3S 形成

的温度降低、反应更为活跃。 
 

表 2  不同温度煅烧后生料样品的主要含硅矿物含量 
Table 2  The contents of silicates in raw meals after heating 

at selected temperatures 

ID 
Heating 
temperature/℃ 

w(Quartz)/% w(C2AS)/% w(C2S)/% w(CS)/% w(C3S)/% 

C0 1000 (T1) 17.3 1.6 2.8   

1270 (T2) 7.3  35.5   

1350 (T3)   40.1  21.3 

1400 (T4)   33.3  35.0 

C100 900 (T5)   11.9 9.0  

1000 (T6)  4.4 14.1 12.1  

Note: The data come from the ingredient system used for thermal analysis, 
with CaO replacing CaCO3. 

 
C–S–H 完全替代 SiO2 (C100)后，固相反应的放

热峰(840~885 ℃)强度进一步增加，而石英参与反应

导致的高温放热峰(1280~1320 ℃)消失。与此同时，与

液相生成及 C3S 形成有关的吸热峰(1285~1330 ℃)  
强度及面积均明显增加，且峰值温度由对照组的

1325 ℃降低至 1315 ℃。取 DSC 曲线上不同温度处

理后的样品进行物相分析，发现 900 ℃ (T5)处理后

样品中 C2S 含量已达 11.9%，表明 C2S 含量短时间

内增加明显，而对照组在 1000 ℃时 C2S 含量仅

2.8%。综上，硅质来源由石英变为 C–S–H 时有助于

C2S 的低温、集中反应，并降低与液相生成及 C3S
形成过程的温度，从而有利于推进熟料烧成反应的

进行。 
2.2  硅质组分赋存状态对反应动力学的影响 

为避免C0在 1280~1335 ℃区间放热与吸热峰

明显重叠造成的分峰不确定性，本工作动力学分析

仅针对低温固相反应放热峰(样品 C0：845~920 ℃；

样品 C100：840~885 ℃)。当以 SiO2 为硅质组分时，

C2S 初步形成的表观活化能随反应程度增加呈下

降趋势，在反应的早期阶段(α<0.2)表观活化能为

(568±22) kJ/mol(图 4a)，在 0.2<α< 0.8 时活化能稳

定在(540±12) kJ/mol。进一步将实验数据与典型固

相反应标准模型进行对比(图 4b)，发现 C2S 的形成

动力学最接近相界面反应(R3)模型[24]，其动力学积

分形式为 G(α)=1–(1–α)1/3，表明该阶段的反应过程

更接近相界面反应控制。当以 C–S–H 为硅质来源

时，C2S 形成的表观活化能在主要反应阶段

(0.2<α<0.8)稳定在(797±8) kJ/mol，较以 SiO2 为硅质

来源时高约 250 kJ/mol。较高的活化能反映出，

C–S–H 升温过程中伴随无序化、结构重排及再结

晶转变等过程，其向晶态硅酸盐矿物转变需要克

服额外的势垒；同时需要指出的是，SiO2 体系中

活化能对应 C2S 的初步形成阶段，所需克服的势

垒较低。C–S–H 参与固相反应时反应机理更接近

Avrami–Erofeev 成核与生长模型，该模型通常用

于描述成核与界面反应控制的转变过程[24]，其动力

学积分形式为 G(α)=[–ln(1–α)]1/n，n 为动力学指数。

当 反 应 程 度 较 低 时 ， 反 应 机 理 更 接 近

Avrami–Erofeev (A3)模型(n≈3)，而在更高转化率区

间(α>0.2)更符合 Avrami–Erofeev (A2)模型(n≈2)。该

n 值变化在固相反应中常与成核速率、产物层增长

以及有效反应界面演化相关。 
尽管 C–S–H 体系由于结构重排表现出较高的

表观活化能，但其在纳米尺度上缺陷丰富且结构无

序，这一特征有助于增加有效反应界面，进而促进

反应发生，使指前因子 lnA 由 54.5 大幅提升至 84.0。
由 Arrhenius 关系 k(T)=Aexp(–E/RT)可知：相同温度
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下更高的 lnA 将提高表观速率常数 k(T)，一定程度

上补偿较高的活化能对反应速率常数的不利影响。

按相应的 f(α)计算可得：当 T=900 ℃且 α=0.5 时，

反应速率(dα/dt)由 0.43 min–1显著增加至 7.60 min–1 

(约 18 倍)。因此，相较石英体系，以 C–S–H 为硅

质来源时表现出更高的反应速率，反应推进明显

加快。 
 

 

(a) Activation energy 

 

(b) Comparison between experimental data and theoretical models 
Note: Z(α) is the dimensionless kinetic master plot function, defined as 
Z(α)=f(α)G(α). A, D, F and R denote the Avrami–Erofeev, 
diffusion-controlled, reaction-order and phase-boundary-controlled models, 
respectively; the numbers indicate specific submodels. The theoretical 
curves shown correspond to A2–A3, D2–D4, F1–F2, and R2–R3. 

 

图 4  SiO2 或 C–S–H 作为硅质来源时 C2S 形成过程的动力

学特征 
Fig. 4  Kinetic results of C2S formation using quartz or C–S–H 

as the silicon source 
 
2.3  硅质组分赋存状态对熟料矿物演变的影响 

为揭示不同硅质赋存状态下硅酸盐矿物的形成

路径与演变规律，首先对 900 ℃处理后的样品的

XRD 进行对比(图 5)。样品 C0 在 900 ℃煅烧后主要

矿物有 SiO2、CaCO3与 CaO，未观察到 C2S 特征峰，

说明该温度下石英未发生反应。相比之下，样品 C50
中出现 C2S (2θ=32.3°、33.3°、41.3°)与 CS (2θ=25.5°、
30.1°)特征峰，说明引入高反应活性的 C–S–H 可在

较低温度下发生固相反应并促进硅酸盐矿物生成。

样品 C100 中 C2S 与 CS 特征峰的强度进一步增强，

表明 C–S–H 作为硅质来源后，900 ℃下已形成较多

硅酸盐矿物。 
 

 
 

图 5  900 ℃煅烧后生料的 XRD 谱 
Fig. 5  XRD patterns of raw meals after heating at 900 ℃ 

 
进一步采用 Rietveld 法量化不同温度下熟料的

矿物组成，以分析烧成过程中硅酸盐矿物的演变(图
6)。900 ℃下随着 C–S–H 对 SiO2替代率由 0%提升

至 50%，煅烧样品中 C2S 含量由 0%增加至 11%，

CS 含量由 0%增至约 1.9%；随着替代率进一步提高

至 100%，C2S 含量增至 17%，CS 含量增至 12%。

该结果表明：低热稳定性的 C–S–H 经历脱水、结构

无序化及再结晶等过程，可在较低温度下产生活性

钙硅质并生成 C2S 与 CS，同时 C–S–H 颗粒表面生

成的活性硅氧结构单元与 CaCO3 分解产生的 CaO
更容易发生固相反应，加速 C2S 的形成。当温度升

至 1000 ℃，样品 C0 中 C2S 含量约 9%，该阶段硅

酸盐相的生成除石英参与外，还与高岭土解聚并释

放活性铝硅有关，从而生成 C2S 与 C2AS。随着

C–S–H 替代率增加，煅烧样品中 C2S 含量由 9%增

至 25%。进一步升温至 1100 ℃，随着 C–S–H 替代

率增加，C2S 含量由 16%显著升高至 40%，而 CS
被消耗生成 C2S，最大含量降至 3%以下。相比之下，

以石英为硅质的生料 1200 ℃煅烧后仍残留 5%以上

的 SiO2 未参与反应，进一步印证石英体系的固相反

应活性与反应完成度较低。 
煅烧温度升至 1300 ℃，随着 C–S–H 替代率增

加，样品中 C2S 含量由 41%增至 55%，同时中间相

(C4AF 与 C3A)含量增加(合计 12%~14%，图 7a)。值 
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(a) 900 ℃ (b) 1000 ℃ 

  
(c) 1100 ℃ (d) 1200 ℃ 

图 6  生料煅烧后的矿物组成 
Fig. 6  Normalized mineral compositions of raw meals after heating  

 
得注意的是，在 C–S–H 替代率较低样品(样品 C0、
样品 C25)中仍存在约 2%~3%的 SiO2残留，表明石

英尚未完全参与固相反应。在更高煅烧温度下

(1350~1450 ℃)，随 C–S–H 替代率提高，熟料中

f–CaO 与 C2S 含量持续降低，而 C3S 含量持续增加。

例如在 1350 ℃时，熟料中C2S含量由 34% (样品C0)
降至 24% (样品 C100) (图 7b)，f–CaO 含量由 8.0%
降至 4.5% (图 7f)，而 C3S 含量由 23%提升至 38%。

该现象可归因于：C–S–H 为硅质来源时，C2S 在较

低温度即可充分生成并在随后的液相环境中与 CaO
具有更大的接触面积，从而促进 CaO+C2S→C3S 反

应并提高 C3S 的生成量。 
同时可以观察到，随着烧成温度的进一步升高

及反应时间的延长，C–S–H 对 C3S 形成的促进作

用减弱。1350 ℃下，样品 C100 中 C3S 含量比样品

C0 高约 15%，而升温至 1450 ℃后两者差异缩小至

约 7%，表明更高的温度与更长的反应时间使体系

逐渐接近热力学平衡态(C3S 含量接近设计值)，从

而削弱了 C–S–H 带来的促进效应。对于 1450 ℃延

长保温时间至 20 min 的样品，熟料中部分铝酸盐/
硅酸盐进入液相并在急冷后以玻璃相形式存在，导

致 C3A 矿物含量由约 8%降至约 3%，同时非晶相

含量升至 20%以上。综上，硅质来源由石英转为

C–S–H 可显著促进烧成过程并改善易烧性，在同

等烧成条件下促进主要硅酸盐矿物(C2S 与 C3S)的
形成。 
2.4  硅质组分赋存状态对熟料微结构的影响 

当 C–S–H 替代率不超过 50%时，C2S 的衍射晶

粒尺寸稳定在约 80 nm (图 8a)；当 C–S–H 完全替代

SiO2 (样品 C100)时，C2S 晶粒尺寸降至 66 nm。这

主要是由以下 2 点导致：1) C–S–H 具有缺陷含量丰

富且结构无序的特征，可以为固相反应过程中提供

更多潜在成核位点，提高 C2S 的成核密度；2) 相较

于石英，C–S–H 体系在中低温度下更早进入 C2S 的 
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图 7  生料煅烧后的物相组成与 f-CaO 

Fig. 7  Normalized mineral compositions and f-CaO content of raw meals after heating    
 

形成过程，C2S 晶体生长的动力学受限，使得 C2S
的形成具有“多点成核、有限生长”的特点，因而具

有更小的晶粒尺寸。熟料中 C3S 的晶粒尺寸随

C–S–H 替代率增加亦呈现降低趋势：当替代率不超

过 50%时，C3S的晶粒尺寸维持在约 160 nm (图 8b)；
当 C–S–H 替代率增加至 100%时，C3S 晶粒尺寸显

著降低至约 121 nm。这一结果表明：以 C–S–H 为

硅质来源时，前期形成的细晶粒尺寸的 C2S 能够在
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液相环境下提供更大的有效接触面积，增加 C3S 成

核密度，更高的成核密度抑制单个 C3S 晶体的过度

生长，实现 C3S 的晶粒细化。硅酸盐矿物晶粒细化

会增大比表面积并提高离子溶出速率，理论上可促

进早期水化动力学，对熟料矿物活性提升具有潜在

优势。 
 

  

(a) Crystallite size of C2S at 1200 ℃ (b) Crystallite size of C3S at 1400 ℃ 
 

图 8  生料煅烧至 1200 ℃时 C2S 晶粒尺寸和煅烧至 1400 ℃时 C3S 晶粒尺寸 
Fig. 8  Crystallite size of C2S at 1200 ℃ and C3S at 1400 ℃ 

 
为进一步对上述晶粒尺度变化进行验证，采

用岩相法观察熟料显微结构(图 9)。以石英为硅质

组分时，熟料中贝利特矿物呈团聚状集中分布，

颗粒尺寸相对较大；而阿利特矿物平均尺寸相对

较小，且部分阿利特颗粒内部可见未完全反应的

贝利特残留。这是由于石英为架状硅酸盐结构，

Si—O 键断裂难度大，同时石英颗粒与活性 CaO
的接触界面受限，导致可用于形成 C2S 的有效成

核位点数量较少、成核密度低，进而表现为贝利

特颗粒偏粗；同时石英反应活性低，液相出现后

仍有部分 SiO2 未完全反应，导致 C2S+CaO→C3S
转化的有效反应时间缩短、晶体生长不足，导致

阿利特矿物尺寸较小。 
相比之下，以 C–S–H 为硅质来源时，贝利特矿

物的颗粒明显细化，阿利特矿物形貌更规整且尺寸

分布更均匀，阿利特颗粒内部基本不见贝利特残留。

这表明C–S–H通过增加C2S成核密度细化贝利特颗

粒，同时由于固相反应提前发生，C2S→C3S 的有效

反应时间延长，在液相参与下更有利于 C3S 的发育，

从而形成了形貌规整、发育充分的阿利特。 
 

  

(a) C0 (b) C100 
 

图 9  SiO2 或 C–S–H 作为硅质组分时熟料的岩相照片 
Fig. 9  Microscopy images of clinker using SiO2 or C–S–H as the silicon source 

 

2.5  硅质组分赋存状态对熟料矿物演变的影响机制 
以石英为硅质组分时，石英为典型架状硅酸盐，

Si—O—Si 结构稳定、反应活性低。煅烧温度超过

约 900 ℃，石英主要在颗粒表面局部发生 Si—O 键

断裂，仅形成有限的反应性硅氧结构单元。同时，

其与 CaO 的固相反应受界面反应面积与传质过程

限制，导致 C2S 成核密度较低。成核位点不足，使

得少量 C2S 晶核在后续升温过程中持续生长，进而

表现为贝利特颗粒偏粗。此外，固相反应速率较低，

导致液相出现 (1300 ℃)后仍可观察到残余 SiO2   
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(图 10)，从而缩短 C2S 向 C3S 转化的有效时间，使

阿利特发育受限且颗粒尺寸较小。 
 

 
 

图 10  SiO2 或 C–S–H 作硅质组分时生料煅烧后矿物组成随

温度的演变 
Fig. 10  Mineral evolution of clinker using SiO2 or C–S–H as 

the silicon source 
 

相比之下，当以 C–S–H 为硅质来源时，在相同

温度下 C2S 的形成得到促进(图 10)，C2S 的可检出

生成温度降至约 900 ℃(此时 C2S 含量超过 10%)。
这一促进效应可归因于以下 3 个方面： 

1) 更高的反应活性。C–S–H 为缺陷含量丰富的

层状硅酸盐结构，升温至 500~700 ℃即可发生结构

无序化，伴随着硅氧链的断裂，从而更易形成活性

钙硅质并降低固相反应温度[25]。 
2) 更低的成核难度。C–S–H 在约 900 ℃左右再

结晶生成细小的 C2S 微晶[26](如图 11)，这些早期生

成的微晶可作为后续固相反应的成核位点，提高

C2S 的成核密度并实现贝利特细化。 
3) 更少的 CaO 扩散需求。在以 SiO2为硅质组

分时，生成 1 mol 的 C2S 理论上需要 2 mol 的 CaO
迁移至反应界面并参与反应；而本研究中 C–S–H 的

CaO/SiO2 摩尔比为 1.2，C–S–H 自身已提供部分

CaO，因此每生成 1 mol 的 C2S 理论上额外所需 CaO
仅为 0.8 mol。由此，外部 CaO 的长程扩散需求及扩

散距离均降低，同时 C–S–H 在微观尺度上的多孔结

构可减少 CaO 传质阻力，有利于提升固相反应速率。 
基于上述机制，C–S–H 不仅促进 C2S 提前形成

并实现晶粒细化，在随后的液相环境中，C2S 更大

的晶粒表面积提升 CaO+C2S→C3S 的反应几率，降

低 C3S 的成核难度并细化 C3S 晶粒。与石英体系相

比，在相同烧成温度范围(1350~1450 ℃)，C–S–H
作为硅质来源时 C3S 含量提高约 5%~15%，阿利特 

 

 
 

图 11  生料中硅质组分赋存状态对硅酸盐矿物形成过程的影响机制 
Fig. 11  Mechanism of silicon source in raw meals on the formation of silicates during clinkering   
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发育更充分，且 C3S 晶粒尺寸由约 160 nm 细化至

约 121 nm。因此，在以再生微粉设计水泥生料时，

伴随引入的 C–S–H 有助于提升生料易烧性，并优化

硅酸盐矿物的形成与微结构，为再生微粉在低碳熟

料生产中的高效利用提供了理论支撑与配料思路。 

3  结论 
本工作通过改变 C–S–H 对 SiO2 的替代率模拟

不同硅质赋存状态的再生微粉，系统研究了硅质来

源对熟料烧成热行为、反应动力学与矿物演变的影

响，为后续真实 RCP 中硬化浆体含量对生料设计的

影响提供参考。主要结论如下： 
1) 石英作硅质组分配置生料时，C2S 初步形成

对应的放热峰峰值约为 900 ℃，其在主要反应阶段

的表观活化能约为 540 kJ/mol。以 C–S–H 为硅质来

源时，固相反应放热峰峰值降至约 870 ℃，主要反

应阶段的动力学行为更符合 Avrami–Erofeev (A2)
模型，指前因子 lnA 由 54.5 提升至 84.0，瞬时反应

速率(T = 900 ℃，α=0.5 时)由 0.43 min–1 显著增至

7.60 min–1。 
2) C–S–H 作硅质组分配置生料时，XRD 分析

结果发现 C2S 的形成温度由 1000~1100 ℃降至

900 ℃；并在相同烧成温度下表现为更高的硅酸盐

矿物生成量(提高 5%~24%)与更低的 f–CaO，具有更

好的易烧性与更高的反应速率。 
3) 随着 C–S–H 替代率提高，1200 ℃下 C2S 的

晶粒尺寸由 87 nm 细化至 66 nm，1400 ℃下 C3S 的

晶粒尺寸也由 160 nm 降至 121 nm；岩相观察进一

步表明，C–S–H 作硅质来源时熟料中贝利特颗粒更

细化，阿利特的形貌更规整、生长更充分。整体上，

C–S–H 可促进硅酸盐矿物的形成与微结构优化，为

RCP在低碳熟料制备中的配料设计与烧成制度优化

提供了实验依据与机制解释。  
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Extended Abstract 
Introduction  In recent years, Portland cement production in China has exceeded 1.8 billion tonnes per year, while CO2 emissions 
from limestone decarbonation and fuel combustion remain high (i.e., ≈1.1 billion tonnes), accounting for ~8% of the national total. 
Replacing limestone with Ca–rich, non–carbonate solid wastes (e.g., recycled concrete powder, RCP) represents a promising pathway 
toward low–carbon clinker production. The RCP mainly consists of quartz and hardened cement paste. The RCP with higher paste 
fractions is reported to have lower clinker formation temperatures. Previous studies indicate that Ca(OH)2, unhydrated clinker 
particles, and certain minor elements (e.g., S) can facilitate clinkering. C–S–H is a dominant phase in hardened cement paste (>55%). 
Upon heating (≈500–700 ℃), C–S–H undergoes dehydration and structural depolymerization/rearrangement, potentially generating 
reactive Ca–Si intermediates that may affect clinkering reactions. However, most previous work treated a hardened cement paste as an 
integrated entity, and the specific role of C–S–H in governing clinker mineral formation, reaction kinetics, and microstructural 
evolution remains insufficiently understood. 

To decouple the multiphase effects of RCP, this study used synthetic C–S–H to replace quartz, thereby isolating the contribution 
of C–S–H to clinkering reactions, phase evolution, and kinetics. 

Methods  C–S–H was hydrothermally synthesized using Ca(OH)2 and SiO2 nanoparticles at a CaO/SiO2 molar ratio of 1.2. Its 
thermal evolution was preliminarily characterized by X-ray diffraction (XRD). C–S–H lost a long-range order at ~800 ℃ and 
recrystallized into C2S and wollastonite (CS) after heating to 900 ℃. At 1000 ℃, the crystallite sizes were ~15 nm for C2S and ~50 
nm for CS (the Williamson–Hall method). 

Five raw meals were designed with a silica modulus (SM) of 2.8, an alumina modulus (IM) of 1.8, and a lime saturation factor 
(KH) of 0.91. The reference mix used analytical–grade SiO2 together with CaCO3, Al2O3·2SiO2·2H2O, and Fe2O3. In the remaining 
mixes, C–S–H progressively replaced SiO2 (and the corresponding fraction of CaCO3), with increasing the silicon substitution ratio of 
C–S–H to SiO2 from 25% to 100% (on a Si basis). Pellets (Φ 30 mm × 7 mm) were pressed at 40 MPa, dried at 105 ℃, heated in a 
muffle furnace at 10 ℃/min to selected temperatures, and followed by air quenching. 

The phase evolution of clinkers was quantified by X-ray diffraction (XRD) coupled with Rietveld refinement using the ICSD 
structure models and ZnO as an internal standard. To suppress the dominant endotherm from CaCO3 decarbonation and enhance 
clinkering-related thermal signals at a high temperature, CaO was used instead of CaCO3 in the tests of thermogravimetry-differential 
scanning calorimetry (TG–DSC), and the derived kinetic parameters were interpreted comparatively as apparent values. The 
non–isothermal TG–DSC measurements were performed at 5–20 K/min in N2, and apparent activation energies and kinetic models 
were evaluated by the Flynn–Wall–Ozawa (FWO) isoconversional method. 

Results and discussion  Introducing C–S–H into raw meals produces a pronounced exothermic peak associated with C2S formation 
at ~870 ℃, consistent with the low–temperature decomposition and recrystallization behavior of C–S–H. When quartz serves as a 
silicon source, C2S formation kinetics are well described by a phase-boundary-controlled (R3) model, with an apparent activation 
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energy of 540 kJ/mol. In contrast, when C–S–H serves as a silicon source, the best-fit model shifts to the Avrami–Erofeev (A2), and 
the higher activation energy (797 kJ/mol) can be attributed to a structural rearrangement coupled with C–S–H recrystallization. The 
Arrhenius analysis further shows that lnA increases from 54.5 to 84.0; accordingly, the instantaneous reaction rate (dα/dt) at α = 0.5 
and T = 900 ℃ increases from 0.43 to 7.60 min–1, indicating a great kinetic compensation effect likely associated with the 
disordered/nanostructured nature of C–S–H and the enlarged effective reaction interface.  

Consistently, the XRD–detectable onset temperature for C2S formation decreases from 1000–1100 ℃ (quartz) to 900 ℃ 
(C–S–H), and the C2S content is increased by 10–24% at the same sintering temperatures (i.e., 900–1300 ℃). The incorporation of 
C–S–H also increases the C3S content by 5–15% at 1350–1450 ℃. Moreover, a high defect density of C–S–H and nanocrystal 
formation during heating contributes to crystallite refinement, reducing the C2S crystallite size from 87 nm to 66 nm and the C3S size 
from 160 nm to 121 nm. 

Mechanistically, C–S–H enhances clinker burnability via (i) structural depolymerization/rearrangement at a lower temperatures, 
(ii) a higher defect density and early formation of nanocrystalline products that promote C2S/C3S nucleation, and (iii) a reduced 
effective CaO transport requirement because C–S–H (at Ca/Si ratio of 1.2) supplies part of the Ca needed for C2S formation, thereby 
shortening the effective CaO diffusion distance. 

Conclusions  Using C–S–H as a silicon source could markedly accelerate solid-state reaction kinetics (0.43 min–1→ 7.60 min–1), 
lower the XRD-detectable onset temperature of C2S formation (1000–1100 ℃→ 900 ℃), and promote the formation of both C2S 
and C3S. In addition, the recrystallization products of C–S–H provided abundant nucleation sites and led to refined silicate crystallites. 
These findings could offer a mechanistic guidance for clinkering with RCP containing high hardened cement paste (C–S–H–rich) 
fractions toward low–carbon clinker production. 
 
Keywords  recycled concrete powder; calcium silicate hydrate; mineral evolution; reaction kinetics 

 

 


