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水化硅酸钙微纳结构及超低温稳定性研究进展
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摘要：水化硅酸钙（C‑S‑H）作为普通硅酸盐水泥的主要水化产物，其微纳结构的稳定性对水泥基材

料的强度与耐久性具有显著影响 .本文综述了 C‑S‑H 分子结构和胶体结构在近几十年来的主要研究

进展，进一步概述了 C‑S‑H 在超低温环境下的微纳结构稳定性、纳米力学性质稳定性及增强策略的

相关研究进展，探讨了目前超低温环境下 C‑S‑H 结构研究中存在的关键问题，并对未来进一步的研

究方向提出展望 .
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Research Progress on Micro/Nano‑structure and Cryogenic 

Stability of Calcium‑Silicate‑Hydrate
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Abstract : The stability of the micro/nano‑structure of calcium‑silicate‑hydrate（C‑S‑H）， as the main hydration 
product of ordinary silicate cement， significantly impacts the strength and durability of cement‑based materials.The 
research progress of C‑S‑H molecular and colloidal structures in recent decades was reviewed， and the related 
research progress of micro/nano‑structural stability， nano‑mechanical property stability， and enhancement strategies 
of C‑S‑H under cryogenic environment were further outlined. Several critical issues in the current research of C‑S‑H 
structure under cryogenic environments were discussed， and an outlook on further research in this domain was 
proposed.
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自硅酸盐水泥发明 200年以来，水泥混凝土不断

向着高强度、高耐久性和功能性方向进行着技术革

新 .其在许多低温严寒工程中得到大规模使用，如中

国哈大高速铁路和青藏铁路等，同时也被应用于液

化天然气（LNG）储罐等超低温工程 .LNG 混凝土储

罐的使用环境不仅长期处于−165 °C 超低温下，还会

反复经历超低温冻融循环，这给混凝土材料的服役

安全带来了极大的挑战［1‑2］.在超低温环境下，孔隙水

结冰引起的结晶压［3‑4］和孔结构的低温泵吸［5‑6］可破坏

基体结构 .除孔隙水外，水泥基材料的非均质性也会

导致其微观结构和性能的劣化［7］. 值得注意的是，水

泥基材料在低温下的热工性能在很大程度上取决于
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初始水灰比、龄期和养护温度［8］.本质上，这些因素主

要控制水泥石的微观结构［9］.
水化硅酸钙（C‑S‑H）是普通硅酸盐水泥的主要水

化产物，其对水泥基材料的强度和耐久性有显著影响 .
在过去的几十年里，人们开展了大量的研究工作，以期

揭示C‑S‑H的组分、微纳结构和力学性能之间的关系 .
本文详细总结了C‑S‑H分子结构和胶体结构在近几十

年来的主要研究进展，并进一步概述了其在超低温环

境下的稳定性及增强策略相关研究进展，以期为超低

温下水泥基材料的开发应用提供一定的基础认知 .

1　C‑S‑H的分子结构

1.1　晶体结构

C‑S‑H 的钙硅比 n（Ca）/n（Si）在 1.2~2.3之间［10］，

普通硅酸盐水泥水化体系里的钙硅比平均值为 1.75［11］.
在水泥水化过程中，随着其他辅助胶凝材料的引入，

C‑S‑H的微纳结构变得更加复杂，钙硅比的范围可进一

步扩展为 0.7~2.1［11］.研究发现C‑S‑H的分子结构与一

些 矿 物 的 晶 体 结 构 非 常 相 似 ，如 托 勃 莫 来 石

（tobermorite） 、羟 硅 钙 石 （jennite） 、硅 灰 石

（wollastonite）及水硅钙石（hillebrandite）等，尤其是托

勃莫来石 .这些钙硅类矿物晶体的一大特点是具有明显

的层状结构，包含硅氧链、层里及层间 3个部分 .硅氧链

为由2个对位硅氧四面体和1个桥接硅氧四面体组成的

dreierketten单元不断重复构成的长链结构 .层间区域

为CaO层与两侧硅氧链共享氧原子，因而存在极强的静

电力 .2个CaO层之间的区域为层间区，主要存在一些水

分子和Ca2+ .在相当一段时期内，托勃莫来石和羟钙硅

石分别被用来描述低钙硅比的C‑S‑H（Ⅰ）和高钙硅比

的C‑S‑H（Ⅱ）.最新研究显示即便是高钙硅比的C‑S‑H，

其结构仍然保持着托勃莫来石的特性 .因此，当前较为

流行的C‑S‑H基础晶体结构为托勃莫来石型结构 .
根据托勃莫来石的层间间距dl及晶胞对称性，其主

要存在 3种类型，分别是层间间距为 1.4、1.1、0.9 nm的

托勃莫来石［12］（见图1）.这3类晶体结构的主要区别在于

其层间间距和层间相对的2个桥接硅氧四面体的交联状

态 .通常，dl为1.4、0.9 nm托勃莫来石内不存在硅链交联

的情况，而dl=1.1 nm托勃莫来石结构中层间相对的桥

接硅氧四面体可发生交联，这种交联可使得其层间间距

在脱水情况下仍可保持 .实际上，因内部化学组分的差

异，交联和非交联硅氧链结构在C‑S‑H中均可存在 .因
此，dl=1.1 nm托勃莫来石在研究中较为广泛地应用于

对C‑S‑H纳米结构的描述 .在已建立的dl=1.1 nm托勃

莫来石晶体结构模型中，Hamid［13］和Merlino等［14］建立的

2种托勃莫来石模型广为使用，其分别描述了非交联和

交联的dl=1.1 nm托勃莫来石晶体结构 .

1.2　缺陷硅氧链结构及层间结构

如前所述，C‑S‑H 已广泛被认为是一种具有许多

缺陷结构的类托勃莫来石 .一般认为，这些缺陷主要是

由硅氧链上部分桥接硅氧四面体单元缺失引起的，缺

失处的硅氧四面体由 Ca2+或 H+进行电荷补偿［15］（见图

2）.定量描述硅氧链结构状态最早可追溯到 1986年，是

由 Taylor［16］提出的 .Taylor认为 C‑S‑H 的硅氧链是由

硅氧二聚体和 dreierketten链为基本单元多聚体结构 .

图 1　托贝莫来石晶体结构

Fig. 1　Crystalline structures of tobermotire［12］
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因此单条硅氧链长遵从 3n‑1的规则，即硅氧链仅可能

为由 2，5，8，…，3n‑1 个硅氧四面体组成的多聚体，这

一发现由 Richardson 等［17］进一步证实 .C‑S‑H 的硅氧

链的平均链长与其化学组成的钙硅比密切相关，钙硅

比越高，其平均链长越短 .根据大量的核磁共振测试

结果及原子模拟结果，当 n（Ca）/n（Si）>1.5时，其平均

链长约为 2.5，同时桥接硅氧四面体的占比降到 10%以

下［18‑19］.当钙硅比接近 1时，硅氧链平均链长将显著增

大 . 在对试验合成的低钙硅比（n（Ca）/n（Si）<1）
C‑S‑H 核磁共振测试分析中，发现交联的硅氧链结构

的平均链长将超过 10.0.在对硅酸盐矿物的纳米结构

描述时，将其基本构造单元硅氧四面体划分为 5种基

本类型——单体硅氧四面体（Q0）、链端硅氧四面体

（Q1）、链中硅氧四面体（Q2）、支链硅氧四面体（Q3）以及

三维网络硅氧四面体（Q4）［20］.Q1和 Q2是 C‑S‑H 的主要

组成构造单元［21］，这已被许多振动光谱研究所证实［22］.
由于 dreierketten 链中硅氧四面体的几何结构差异以

及与 Si—O结合的 Ca2+和 H+的存在，Q1、Q2和 Q3硅氧

四面体化学环境进一步区分为 Q1（OH）、Q1（Ca）、对位

硅氧四面体（Q2p）、Q2（OH）、由 H+和（CaOH）+补偿电

荷的桥接硅氧四面体（Q2i）、Q2（Ca）、与 Q3相邻的硅氧

四面体（Q2v）、Q3（OH）和Q3（Ca）［15］.
1.3　内部铝原子掺杂构型

在复合水泥体系中，水化硅酸盐水泥的铝硅比 n
（Al）/n（Si）约为0.1，当使用富铝元素的辅助胶凝材料（如

偏高岭土）时，该值可达 0.3［23］.水化硅铝酸钙（C‑A‑S‑H）
的交联和非交联结构见图3.由图3可见：在低钙硅比下，

铝原子的掺杂将使得C‑A‑S‑H形成交联结构；而在高钙

硅比下，C‑A‑S‑H通常不发生交联（见图3）.

关于 C‑A‑S‑H 的原子结构，有 2个主要问题尚不

清楚：（1）第 1个问题是类托勃莫来石 C‑S‑H链中铝原

子取代硅原子的位置 . 通常，可能的取代发生在

dreierketten链的 Q1、Q2p、Q2b和 Q3.然而，人们普遍认

为 Al3+对 Si4+的取代主要发生在 dreierketten链［24］的桥

接位点（包括Q2和Q3位点）.对于对位点的取代，仍然存

在很大争议 .同时，根据Loewenstein规则［25］，铝硅酸盐

沸石材料中应避免Al—O—Al的键合形式，此结构并

不稳定［26］.因此，相邻的桥接和对位硅原子不能同时被

铝取代 .（2）第 2 个悬而未决的问题是 C‑A‑S‑H 中的

Al配位情况 .根据核磁共振测试，C‑A‑S‑H 中存在 3
种铝的配位形式，分别为四配位的铝氧四面体 Al

（Ⅳ）、五配位的铝氧五面体 Al（Ⅴ）和六配位的铝氧八

面体 Al（Ⅵ）.主流观点认为 Al主要以 Al（Ⅳ）的形式

存在于硅氧链中［27］. 起初，27Al 魔角自旋核磁共振

（MAS NMR）谱中观察到的 Al（Ⅵ）信号被归为所谓

的“第三相氢氧化铝”（TAH）的信号［28］. 长期以来，

C‑A‑S‑H 中存在 Al（Ⅴ）和 Al（Ⅵ）的可能性并不被认

可 .而近期研究［20］表明，TAH 相可能并不存在，TAH
的 Al共振信号被认为是桥接 Al（Ⅵ）的共振 .Zhu等［29］

对不同化学组成的 C‑（A）‑S‑H 样品进行了超低温侵

蚀处理，并进一步采用 NMR 精细解构了 C‑（A）‑S‑H
内铝原子的存在形式，认为铝原子以铝氧四面体、五

面体和八面体的形式存在于硅氧链和层间区（见图 4）.

图 2　C‑S‑H 硅氧链原子结构

Fig. 2　Atomistic structure of C‑S‑H silicate chain［20］

图 3　C‑A‑S‑H 的交联和非交联结构

Fig. 3　Crosslinked and non‑crosslinked structures of C‑A‑S‑H
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1.4　化学结构式模型

为定量描述 C‑（A）‑S‑H 的分子结构，随着测试

技术及研究方法的不断发展，研究人员提出了许多

C‑（A）‑S‑H 的化学结构式模型，下文总结了四十几

年来 4个较为经典的模型 .
1.4.1　Richardson‑Groves模型

1992 年，Richardson 等［17］从 C‑S‑H 中各类离子

的相对含量出发，提出了 C‑S‑H 广义模型，即 T/J
（ tobermorite‑jennite）模 型 和 T/CH（ tobermorite‑
Ca（OH） 2）模 型 ，可 用 广 义 化 学 式 表 示 ：

[ Ca2n H n Si( 3n - 1 )O( 9n - 2 ) ] ⋅ ( OH )n ( y - 1 ) ⋅ Ca ny
2

⋅ mH 2 O. 其

中：n 为任意正整数；y 为层间水和羟基水的总数量，

1≤y≤5（当 y=1时，该模型表示托勃莫来石型结构；

当 y=5 时，该模型表示钙硅石型结构）；m 为层间水

分子的数量 .
在实际情况中，C‑S‑H 中的 OH-是随着胶凝材

料 的 水 灰 比 和 其 所 处 环 境 而 变 化 的 . 为 了 维 持

C‑S‑H 层间电荷平衡，Richardson 等［17］将上述广义化

学式修正为：[ Ca2n H w Si( 3n - 1 )O( 9n - 2 ) ] ⋅ ( OH )w + n ( y - 2 ) ⋅
Ca ny

2
⋅ mH 2 O. 其中：w 为羟基水的数量 . 当 0≤y≤2

时，n（2−y）≤w≤2n；当 2≤y≤4 时，0≤w≤2n；当
4≤y≤6时，0≤w≤n（6−y）.

此外，考虑到在粉煤灰、矿粉等体系中，碱金属

离子，尤其是 Al3+，具有取代 C‑S‑H 桥接硅氧四面体

中 Si4+的能力 .基于此，Richardson等［30］进一步将模型

修 正 为 ：{ Ca2n H w ( Si( 1 - a ) R
[ 4 ]
a )( 3n - 1 )O( 9n - 2 ) } ⋅ Ic +

a
c

( 3n - 1 )
⋅

( OH )［w + n ( y - 2 ) ] ⋅ Ca ny
2

⋅ mH 2 O. 其中：R［4］为 R 四面体，

主要为 Al3+，位于四面体坐标内；a 为 R［4］的取代率；

Ic+为 C‑S‑H 层间离子，表示单价碱金属离子或 Ca2+，

在 R3+取代 Si4+后，用来维持 C‑S‑H 电荷平衡；c 为离

子所带电荷数 .
1.4.2　Myers交联取代托勃莫来石模型

考虑到在碱激发矿渣体系中生成的水化铝硅酸

钙（ 钠 ）（C‑（N）‑A‑S‑H）产 物 ，Myers 等［31］ 在

Richardson‑Groves模型的基础上进一步提出了一种

交联取代托勃莫来石模型（cross‑linked substituted 
tobermorite model） ，该 模 型 可 用 来 确 定

C‑（N）‑A‑S‑H 体系的钙硅比、铝硅比及平均硅氧链

链长等 .C‑（N）‑A‑S‑H 的结构存在交联及非交联形

式，其对应的化学结构有所区别 .交联取代托勃莫来

石 模 型 dreierketten 单 元 的 化 学 式 可 表 示

为 ：[ ]( )CaSiO 3.5
-

2
∙{([ ]SiO+

1.5 ∙ [ Si( )1 - α Alα O ( )1 - α +
1.5 ] ∙

})[ Naα +
α ]

( )1 - δ
∙ ( Ca ω H 2( 1 + δ - ω ) )2 ( )1 + δ +

0.5
·mH 2 O.其中：

α为交联托勃莫来石中铝原子的取代率；δ为每个托

勃莫来石单元的桥接位空位占比，δ=1/（σ+1）；σ为

每条链上交联托勃莫来石的数量；ω为托勃莫来石单

元内层间钙的数量 .
1.4.3　Richardson C‑（A）‑S‑H（Ⅰ）模型

2015 年 Richardson［32］提出了 C‑（A）‑S‑H（Ⅰ）结

构模型 .考虑 Al的取代情况，对于非交联托勃莫来石

或 C‑S‑H（ Ⅰ ），其 结 构 化 学 式 可 表 示 为 ：

图 4　C‑A‑S‑H 内桥接及层间铝酸盐配合物原子结构

Fig. 4　Atomistic representations of bridging and interlayer aluminates in C‑A‑S‑H
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Ca4 [ Si（1 - f - v）Al f□ v O（3 - 2v）] H 2i Ca（2 - i）( Ca，Na2，K2 )3f ⋅
mH 2 O. 其中：i = 6[1 - n ( Ga ) /n ( Si ) ( 1 - v )]；□为

硅酸盐四面体部位的空置位；f、v 分别为硅氧链中 Al
取代率和空位占比；i为 H+或 Ca2+的电荷平衡程度；

碱性阳离子（Ca2+，Na+，K+）存在于硅氧链层间，主要

是为了维持电荷平衡 . 交联 C‑（A）‑S‑H 化学式为

Ca 4 [ Si（1 - f - v）Al f□ v O（17/6 - 2v）]6 H 2i Ca（2 - i）( Ca，Na 2，

K2 )3f ⋅ mH 2 O.
综上，可以用 Ca4 [ Si( 1 - f - v ) Alf □v O[( 18 - d ) /6 - 2v ] ]

H 6 Ca( 2 - i ) ( Ca，Na2，K2 )3f ⋅ mH 2 O 表征交联和非交联

C‑（A）‑S‑H 的混合相结构 .其中：d为双链占比，0≤d
≤1. 式（8）可以通过 29Si MAS NMR 和热重测试来

确定 .
1.4.4　广义模型

在描述含铝的C‑A‑S‑H结构时，以上结构化学式模

型均不将位于层间的铝酸盐视为C‑A‑S‑H的一部分 .基
于此，Zhu等［29］提出了 C‑（A）‑S‑H 广义模型 .该模型可

根 29Si/27Al MAS NMR测试结果，定量描述C‑（A）‑S‑H
主链及层间结构的化学组成 . 广义模型结构化学

式 为 ：Ca4[Si( 1 - f - v ) Al f V v O τ ]
6
H β Caγ ( OH )μ AⅤ

ε AⅥ
θ ∙

mH 2 O∙zCa ( OH )2. 其 中 ：[Si（1 - f - v）Al f V v O τ ] 为 主 层

dreierketten链；V为铝硅氧链的空位；τ为 dreierketten
链中 O 原子的平均数量；β、γ、μ分别为 H+、Ca2+、OH-

的数量；ε、θ分别为层间五面体和八面体铝酸盐的数量；

z是为了达到较高的钙硅比而在层间加入的 Ca（OH）2

的数量；AⅤ为层间五面体铝酸盐［AlO（OH）4］
3-；AⅥ为

层间八面体铝酸盐［Al（OH）6］
3-.

C‑（A）‑S‑H 的广义模型是基于 C‑（A）‑S‑H 砖块

模型建立的，其表示含 6 个硅氧四面体/铝酸盐结构

单元、4个主层钙和若干层间物质单个砖块结构的平

均化学计量式 .式（9）表示的  C‑A‑S‑H 原子结构信息

更加丰富 .
1.5　C‑（A）‑S‑H分子模型的DNA编码描述

精细解构 C‑（A）‑S‑H 的分子结构有助于建立更

加真实的分子计算模型 .Kunhi等［33］开发了一种描述

C‑S‑H 砖块模型结构的 DNA 编码规则，该规则可有

效生成 C‑S‑H 分子模型 . 根据以上对 C‑A‑S‑H 内部

不同铝酸盐结构的分析确定，Zhu等［29］参考 C‑S‑H 的

编码规则进一步开发了 1个类似 DNA 编码的规则来

描 述 C‑A‑S‑H 砖 块 结 构 模 型 ，用 以 生 成 真 实 的

C‑A‑S‑H 分子模型 . 与 C‑S‑H 的 DNA 编码规则相

比，该拓展模型提出的 C‑A‑S‑H 纳米结构的 DNA 编

码规则引入桥接和层间铝酸盐结构单元 . 这一编码

方式的好处在于其将 C‑（A）‑S‑H 划分为一个个基本

的砖块单元，每 1个单元均可方便地构造符合化学计

量 关 系 的 分 子 结 构 ，因 此 能 够 组 合 建 立 真 实 的

C‑（A）‑S‑H 分子模型用于分子模拟 .图 5为 C‑A‑S‑H
砖块模型的 DNA 偏码示例 .

2　C‑S‑H的胶体结构

C‑S‑H 的化学结构式模型适用于阐述其分子组

成及结构，无法直接解释水泥石强度的形成、C‑S‑H
的孔径分布、比表面积及其收缩徐变、颗粒之间的作

用力等问题 .因此，许多研究者试图从胶体尺度上解

析其结构及性能，并提出了相应的胶体结构模型 .
2.1　P‑B模型

P‑B 胶体模型由 Powers等［34‑35］提出，此模型认为

C‑S‑H 凝胶由针状或片状的晶体颗粒和凝胶孔两部

分构成（见图 6（a））.对于 C‑S‑H 强度的形成，Powers
等［34］认为主要由凝胶颗粒表面间的物理引力如范德

华力提供 .Brunauer 等［36］对此模型进行了修正，他们

认为 C‑S‑H 凝胶是一种层状结构，由纤维状颗粒团

聚而成，凝胶颗粒由 2~3 层聚合度较差的硅氧链

组成 .
2.2　F‑S模型

Feldman 等［37‑38］对 P‑B 胶体模型作了进一步修

正，提出了层状胶体模型——F‑S 模型（见图 6（b））.
在 F‑S 模型中，层间水是 C‑S‑H 凝胶结构的一部分，

为化学结合水，影响徐变和收缩 .同时，在相邻 2层之

间 接 触 的 点 位 将 形 成 化 学 键 . 降 低 水 灰 比 会 使

C‑S‑H 的结构变得更加密实，形成更多的结构水结合

位点 .
2.3　Munich模型

Munich 模型由 Wittmann［39］于 1976 年提出，其主

要目的是为了解释在不同湿度环境下硬化水泥浆体的

收缩和徐变现象 .Wittmann建立了 C‑S‑H凝胶的三维

图 5　C‑A‑S‑H 砖块模型的 DNA 编码示例

Fig. 5　Examples for the DNA‑code description of 
C‑A‑S‑H brick model［29］
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模型，将C‑S‑H看成是由胶体粒子组成的干凝胶 .水填

充在胶体颗粒之间的空间内，这些水分子在一定程度

上对胶体粒子具有约束作用（见图 6（c））.Wittmann认

为，水泥浆体的收缩是由于在环境湿度较低或者在压

应力作用下，凝胶粒子彼此间的引力增大，粒子间距减

小 .而当环境相对湿度较高时，水分子进入到凝胶颗粒

之间，产生拆开压，使得 C‑S‑H 凝胶整体表现出膨胀

性 .根据其测试结果，相对湿度能够显著影响长程力和

表面能，这一规律解释了硬化水泥浆体在较高的相对

湿度下徐变更大 .但Munich模型无法解释由徐变或干

缩引起的C‑S‑H内部纳米微孔的变化［40］.
2.4　胶体模型

Jennings［41］通过测试水泥浆体在 1~100 nm 尺度

下的比表面积和密度，提出了 CM‑Ⅰ胶体模型（见图 7
（a））.该模型中 C‑S‑H 的基本单元为直径约 2.2 nm 的

密实球形胶粒，这些小的胶粒单元聚集成约 5.6 nm的

凝胶团，再由这些凝胶团堆积形成 C‑S‑H 凝胶 .根据

堆积密度的不同，Tennis 等［42］将 C‑S‑H 分为高密度

（HD）C‑S‑H 和 低 密 度（LD）C‑S‑H. HD C‑S‑H 和

LD C‑S‑H 又分别对应于内部和外部水化产物 .由于

HD C‑S‑H密实度更高，其具有更高的刚度和硬度 .为
了适应 C‑S‑H 在干燥过程和受压过程中表现出的收

缩现象，Jennings［43］对 CM‑Ⅰ模型作了进一步修正，建

立了 CM‑Ⅱ模型（见图 7（b））.与 CM‑Ⅰ类似，CM‑Ⅱ
模型将 C‑S‑H 胶体看成是由砖型胶体颗粒堆积形成

的，胶体颗粒内部的水分及颗粒之间孔隙含有的水也

构成了 C‑S‑H 凝胶的一部分 .CM‑Ⅱ模型最主要的特

征是将胶体颗粒与 F‑S模型中的层状结构结合，使其

在 CM‑Ⅰ模型的基础上可解释等温吸附过程中收缩

和压应力下胶体的徐变现象 .

3　C‑S‑H的超低温稳定性

C‑S‑H 微纳结构的差异使得水泥基材料的宏微

观性质表现各异，明显的案例是 C‑S‑H 在超低温作

用下的稳定性问题 . 近年来研究发现 C‑S‑H 纳米结

构的差异可对 C‑S‑H 的微纳结构和力学性质的超低

温稳定性产生显著差别 .
3.1　微纳结构

对于在低温或超低温环境下服役的水泥基材料

而言，其微结构的劣化是很常见的现象 .在超低温或

图 6　C‑S‑H 的胶体结构模型

Fig. 6　Colloidal structure models of C‑S‑H

图 7　胶体模型示意图

Fig. 7　Schematic diagrams of colloidal models
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低温冻融情况下，孔隙水的冻融对水泥基材料的劣化

起着重要作用 .然而，绝干状态的混凝土在超低温（低

于− 165 °C）循环下仍可发生一定程度的劣化 .Zhu
等［44‑48］通过去除 C‑（A）‑S‑H样品中的体相水来排除孔

隙水冻融的影响，仅保留层间水及孔壁物理吸附水，

仍然观察到其在超低温循环下的微结构劣化 .多尺度

测试分析显示超低温下 C‑（A）‑S‑H 纳米结构的不稳

定性可进一步引起其微观结构的劣化［44］.C‑（A）‑S‑H
在超低温侵蚀下自下而上的多尺度劣化路径见图 8.
由图 8可知，C‑（A）‑S‑H 中大小微裂缝的形成可能是

由 C‑（A）‑S‑H 硅氧链主层结构变化而一步一步引发

的 .研究表明关于超低温循环下水泥基材料的劣化机

理需要从孔隙水的冻融及水泥基材料的本征结构劣

化两方面考虑，分别对应于超低温冻融作用和超低温

侵蚀作用 .超低温冻融作用主要是由孔隙水相变引起

的冻融破坏，而超低温侵蚀作用则是由于超低温循环

下 C‑S‑H纳米结构的演变引起的劣化 .由于孔隙水的

冻融引起的多孔材料的破坏较为显著，学界大多将超

低温循环下水泥基材料劣化机理归结于超低温冻融

作用，而忽视了超低温侵蚀作用 .
3.2　纳米力学性质

材料的微纳结构与力学性质密不可分，超低温

侵蚀下 C‑（A）‑S‑H 微纳结构的变化将引起其力学性

质的改变 .为表征水泥基材料的本征纳米力学性质，

Zhu 等［46， 49］采用一种基于原子力显微镜的超敏感压

痕测试方法表征了不同化学组成 C‑（A）‑S‑H 样品在

超低温侵蚀下的纳米力学性质 . 结果显示超低温侵

蚀将导致 C‑（A）‑S‑H 各密度相的杨氏模量降低，从

而使得 C‑（A）‑S‑H 的平均杨氏模量降低 .C‑（A）‑S‑H
在这一纳米尺度下力学性质退化的现象与水泥基材

料在超低温下宏观力学性能的退化趋势是一致的 .
低铝含量 C‑A‑S‑H 的纳米力学稳定性优于无铝和高

图 8　C‑（A）‑S‑H 在超低温侵蚀下自下而上的多尺度劣化路径

Fig. 8　Upscaling degradation pathway of C‑（A）‑S‑Hunder cryogenic attack［44］
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铝含量 C‑A‑S‑H. 超低温侵蚀下低铝含量 C‑A‑S‑H
的各个分解相总体稳定，C‑A‑S‑H 的本征纳米力学

性能不发生明显退化 .
3.3　基于分子编辑工程的增强策略

超低温侵蚀下普通 C‑S‑H 微纳结构劣化和纳米

力学性质的退化似乎是不可避免的［46］.行之有效的超

低温稳定性增强策略之一是对 C‑S‑H 的微纳结构进

行分子水平的编辑，使其形成特定的结构 .研究发现

低铝 C‑A‑S‑H 体系的纳米力学性质及微纳结构的超

低温稳定性均优于无铝 C‑S‑H 体系［49］.C‑（A）‑S‑H 基

本胶粒单元在超低温侵蚀下的演变示意图见图 9.对
于无铝 C‑S‑H 体系，其基本胶粒层间孔更易收缩；而

对于低铝 C‑A‑S‑H 体系，其铝硅氧链主层结构更为

稳定且刚度更高，有助于层间孔结构的稳定 . 然而，

C‑A‑S‑H 的多孔特性使其仍然受到孔隙水冻融的影

响 . 基于此 ，Zhu 等［50］采用有机聚合物分子组装

C‑S‑H 纳米颗粒制备了一种 C‑S‑H 超结构材料，其具

有超低孔隙率、超高刚度以及轻质的特点，内部几乎

不含微孔、介孔和大孔等孔隙 . 在超低温侵蚀下，孔

结构和纳米力学性能均可保持稳定 .

4　结论与展望

（1）水化硅酸钙（C‑S‑H）分子结构是复杂多样的，

其硅氧链的缺陷、铝原子的掺杂及层间离子与水分子

的差异使其分子结构难以准确确定 .C‑（A）‑S‑H 分子

模型的 DNA 编码描述体现了这种多样性，这对

C‑（A）‑S‑H 真实分子模型的构建带来了较大的挑战 .
笔者主张通过同步辐射、核磁共振等先进测试表征手

段 和 分 子 模 拟 理 论 计 算 来 更 加 精 细 地 解 构

C‑（A）‑S‑H 的局部分子结构，尤其是铝原子的掺杂

构型 .
（2）当前建立的 C‑S‑H 胶体模型均只能用于解

释一些特定的物理现象，存在较大的局限性 .其主要

原因在于当前学界对 C‑S‑H 胶体形成机制的认知仍

然十分有限 . 进一步研究或可从纳观到细观尺度等

方面开展跨尺度模拟，有助于理解 C‑S‑H 早期胶体

的形成机制 .
（3）C‑S‑H 在超低温循环下存在微结构劣化及纳

米力学性能退化的现象，通过不同的 C‑S‑H分子编辑

工程可提升其超低温稳定性 .需要强调的是，笔者认为

超低温下水泥基材料的劣化包含了超低温冻融作用和

超低温侵蚀作用 2个方面，其中前者是由孔隙水相变引

起的，后者则由 C‑S‑H纳米结构演变引起的 .然而，目

前对C‑S‑H微纳结构劣化产生的物理机制认识仍然十

分有限，还需要进一步研究揭示其内在机制 .
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