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ＴｉＶ基储氢合金及其氢化物的物相结构与组分优化设计

朱劲波ａ，ｂ　马立群ａ　梁　飞ｂ　苗迎春ａ　王立民ｂ

（ａ南京工业大学材料科学与工程学院　南京 ２１０００９；
ｂ中国科学院长春应用化学研究所 稀土资源利用国家重点实验室　长春 １３００２２）

摘　要　ＴｉＶ基储氢合金在室温、常压下即可表现出良好的储氢特性，且质量储氢容量明显高于传统 ＡＢ５型
储氢合金，从而在氢气的精制和回收、运输和储存及热泵等方面有较早的应用。此外，在混合气体分离、核反

应堆中处理氢的同位素、镍氢电池及燃料电池负极材料等方面也得到了广泛的研究与关注。基于目前 ＴｉＶ
基储氢合金的研究现状，概述了该类合金的优势、限制性因素（包括成因）及改性手段。此外，为了进一步理解

ＴｉＶ基合金储氢机理、构建合金组分与储氢特性之间的对应关系，本工作重点围绕ＴｉＶ基储氢合金及其氢化
物的结构、组分优化设计展开综述，并对其未来研究方向做出展望。

关键词　ＴｉＶ基合金；储氢；物相结构；优化设计
中图分类号：Ｏ６１４　　　　　文献标识码：Ａ　　　　　文章编号：１００００５１８（２０１５）１１１２２１１０
ＤＯＩ：１０．１１９４４／ｊ．ｉｓｓｎ．１００００５１８．２０１５．１１．１５０１１３

２０１５０３２４收稿，２０１５０５０４修回，２０１５０６２６接受

江苏省科技支撑计划工业部分（ＢＥ２０１２０４７）

通讯联系人：马立群，教授；Ｔｅｌ：０２５８３５８７２４３；Ｆａｘ：０２５８３２４０２０５；Ｅｍａｉｌ：ｍａｌｉｑｕｎ＠ｎｊｔｅｃｈ．ｅｄｕ．ｃｎ；研究方向：储氢合金、非晶态合

金和纳米金属

共同通讯联系人：王立民，研究员；Ｔｅｌ／Ｆａｘ：０４３１８５２６２４４７；Ｅｍａｉｌ：ｌｍｗａｎｇ＠ｃｉａｃ．ａｃ．ｃｎ；研究方向：储氢材料，电池材料，功能复合

材料

金属氢化物是目前化学储氢材料中研究最为广泛的材料类别之一，主要包含间隙金属氢化物以及

轻质金属氢化物。其中，间隙金属氢化物可以分为６类：ＡＢ５、ＡＢ３、ＡＢ２、ＡＢ、Ａ２Ｂ、ＴｉＶ基固溶体。“Ａ”主
要对应于可以生成稳定氢化物的金属元素，而“Ｂ”则对应于生成非稳定氢化物的过渡金属元素。该类
材料的主要特点是有良好的储氢热力学特性，大都处在放氢焓变 ΔＨ＝２０～５０ｋＪ／ｍｏｌＨ２

［１］的可逆区

间，具有良好的储氢可逆性。轻质金属氢化物则主要包含 ＭｇＨ２、ＡｌＨ３等，其中 ＭｇＨ２、ＡｌＨ３的放氢焓变
ΔＨ分别为６６～７５ｋＪ／ｍｏｌＨ２、５～８ｋＪ／ｍｏｌＨ２，前者相对稳定，而后者不稳定，且ＡｌＨ３还有不可逆（难以
再生）等问题。典型的金属氢化物及其储氢特性如表１所示［２］。从表１可以发现，ＴｉＶ基固溶体储氢合
金在室温、常压下即可表现出较佳的储氢特性。

表１　典型金属氢化物特性［２］

Ｔａｂｌｅ１　Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｔｙｐｉｃａｌｍｅｔａｌｈｙｄｒｉｄｅｓ［２］

Ａｌｌｏｙｓｔｙｐｅ Ｈｙｄｒｉｄｅｓ ｗ（Ｄｅｓｏｒｐｔｉｏｎｃａｐａｃｉｔｙ）／％ Ｐｒｅｓｓｕｒｅ，Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ

ＡＢ５ ＬａＮｉ５Ｈ６ １．４ ２ｂａｒ，２９８Ｋ
ＡＢ３ ＣａＮｉ３Ｈ４．４ １．８ ０．５ｂａｒ，２９８Ｋ
ＡＢ２ ＺｒＶ２Ｈ５．５ ３．０ １０－８ｂａｒ，３２３Ｋ
ＡＢ ＴｉＦｅＨ１．８ １．９ ５ｂａｒ，３０３Ｋ
Ａ２Ｂ Ｍｇ２ＮｉＨ４ ３．６ １ｂａｒ，５５５Ｋ

Ｓｏｌｉｄｓｏｌｕｔｉｏｎ ＴｉＶＨ４ ２．６ １ｂａｒ，２９８Ｋ
Ｌｉｇｈｔｗｅｉｇｈｔ ＭｇＨ２ ７．６ １ｂａｒ，５７３Ｋ
Ｌｉｇｈｔｗｅｉｇｈｔ αＡｌＨ３ １０．０ １ｂａｒ，３７３Ｋ
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　　除此之外，ＴｉＶ基储氢合金还有着以下优点：较高的体积储氢容量（ＶＨ２的体积储氢容量为
０１６ｇ／ｃｍ３，约为液态氢气的２２５倍［３］），理论上为３８％左右，质量储氢容量明显高于传统ＡＢ５型储氢
合金。还具有良好的动力学特性。Ｔｉ、Ｖ元素能够以任意比例形成固溶体合金，且与Ｈ２不会发生歧化反
应［４］。鉴于ＴｉＶ基储氢合金的上述优点，其在氢气的精制和回收、运输和储存、热泵等方面有较早的应
用。此外，在混合气体分离［５］、核反应堆中处理氢的同位素［６］、镍氢电池及燃料电池负极材料［７８］、脱氢

催化剂方面［９１０］也有得到了广泛的研究与关注。

１　ＴｉＶ基储氢合金的限制因素及改性方法

１．１　ＴｉＶ基储氢合金的限制因素及成因
尽管ＴｉＶ基储氢合金存在着诸多优点，但不足之处也较为明显：通常 Ｖ能够与 Ｈ形成３种产物，

即，固溶体、单氢化物（ＶＨ）、双氢化物（ＶＨ２），分别称为α、β和γ相，从而在ＰＣＴ曲线上通常会出现两
个平台（Ｈ的固溶不产生平台），Ｐａｐａｔｈａｎａｓｓｏｐｏｕｌｏｓ和 Ｗｅｎｚｌ［１１］报道，其中的高压力平台在２６３Ｋ下为
１０５Ｐａ，低压力平台在３５３Ｋ下仅为１０－１Ｐａ，这意味着低压平台在自然环境条件下难以得到有效利用。
ＴｉＶ基固溶体（体心立方）也通常有两个差异较大的压力平台，导致其可逆储氢量一般不超过
３０％［１２］，达不到美国能源部提出的车载储氢要求［１３］。因此，提升 ＴｉＶ基固溶体合金的储氢容量主
要在于如何解决对稳定的单氢化物（低压平台）的利用。除此之外，ＴｉＶ基储氢合金还存在一些其它限
制因素。例如：１）活化性能欠佳，一般需要高温处理或数次吸放氢循环后才可达到最大吸氢量。ＴｉＶ
基储氢合金的活化性能的影响因素主要为［１４］：Ａ．表层氧化膜（高温处理或多次吸放氢后可以去除）；
Ｂ．合金物相结构（含有少量Ｌａｖｅｓ相的ＴｉＶ基合金一般具有较好的活化特性）。２）吸放氢平台的倾斜
度较大。ＴｉＶ基储氢合金吸放氢平台倾斜度的影响因素为：Ａ．组分的均匀性［１５］，非均匀的组分会造成

Ｈ原子所在间隙位置临近的元素种类的变化，从而造成间隙结合能的变化（广泛分布），进而表现为平
台压力的广泛分布；Ｂ．晶格应力［１６］，其数值越大平台倾斜度越大。３）吸放氢平台迟滞效应明显。ＴｉＶ
基储氢合金吸放氢平台迟滞效应的影响因素为：Ａ．位错等晶格缺陷，由于 ＢＣＣ结构的高度对称，在氢
化、脱氢过程中（同一循环），晶体的形变容易导致位错的产生，从而造成吸氢、放氢的压力平台产生差

异［１７］；Ｂ．晶胞中的ａ轴在β相与γ相的相互转变过程中的收缩或膨胀程度［１８］。４）循环稳定性有待进
一步提高。ＴｉＶ基储氢合金循环性能的影响因素较多，Ｔｏｗａｔａ等［１９２０］曾报道，其影响因素包括晶体结构

转变的可逆性、颗粒尺寸粉化程度、受杂质污染程度。此外，位错的增加也是影响循环稳定性的因素之

一，循环过程中位错的不断增加导致了结构的无序性和间隙位置陷能的增加（陷能增加使得氢化物不

稳定，甚至无法形成氢化物），从而随着循环的进行，容量出现明显衰减［１７］；Ａｏｋｉ等［２１］曾报道晶格应力

及晶粒尺寸随循环次数的增加而产生的变化也是容量衰减的原因；Ｗａｎ等［２２］曾报道，

（Ｔｉ０．３２Ｃｒ０．４６Ｖ０．２２）９６Ｍｎ４合金随着循环进行，ＢＣＣ晶胞体积不断减小，Ｔｉ、Ｖ、Ｃｒ不断被氧化，且 Ｔｉ在合金
表面出现偏析，因而循环容量呈现逐渐减小的趋势。Ｉｔｏｈ等［２３］曾报道Ｔｉ２４Ｃｒ３６Ｖ４０合金中第二相（高度扭
曲）的不断增加是储氢容量下降的主要原因，通常情况下，氢化产生的晶格应力使得金属原子移动，从

而诱导第二相的产生。

１．２　ＴｉＶ基储氢合金的改性方法概述
针对ＴｉＶ基储氢合金存在的上述限制因素，科研工作者采用了多种技术手段来改善其吸放氢特

性，通常的方法可以概括为：１）组分优化设计：如热力学设计［２４］、晶格参数设计［２５］、电子原子比［２６］等。

该部分将在本文第３节重点讨论，在此不做阐述 。２）元素的添加及替代，通常能够改变物相组成、晶格
参数，对合金的储氢特性产生影响。Ｙｕｋａｗａ等［２７］曾报道，对于ＶＭ体系（Ｍ表示过渡金属元素），Ｍ的
添加会显著影响金属氢化物（β，γ相）的稳定性，且在同一周期中γ相的稳定性均呈现出随着Ｍ原子序
数的增加而先降后升的趋势。３）制备工艺，如熔炼（电弧炉熔炼、感应炉熔炼、浮区熔炼［２８］等）、球

磨［２９］、自蔓延高温合成［３０］，通常会改变合金组分的均匀性，进而对储氢特性产生影响。Ｉｔｏｈ等［２３］曾报

道，经过浮区熔炼的ＴｉＶＣｒ合金的组分更为均一，ＢＣＣ结构更为稳定，氢化应力也相应减小，从而抑制
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了第二相的产生，循环性能得到改善。４）后续工艺，如热处理［１６］（退火、淬火）、甩带［３１３２］、复合材料（如

与碳纳米管［３３］、ＡＢ５合金
［３４］、ＭｇＨ２

［９］、ＬｉＢＨ４
［１０］等复合）。热处理、甩带通常能够改变合金物相结构、组

织均匀性，复合材料的目的则在于产生共催化效应。Ｏｋａｄａ等［３５］曾报道，铸态 Ｔｉ１０Ｖ５５．４Ｃｒ合金含
ＢＣＣ相和 Ｌａｖｅｓ相，但在 １５７３、１６７３Ｋ保温 １ｍｉｎ淬火后，ＢＣＣ相占据主导。Ｖ含量更低的 ＴｉｘＶ
（６２５－ｘ）Ｃｒ（ｘ＝５％～７５％（摩尔分数））合金，在１６７３Ｋ下保温１ｈ淬火后也转变为 ｂｃｃ单相，在
３１３Ｋ下的有效储氢容量高达２８％（质量分数）。

２　ＴｉＶ基储氢合金及其氢化物的物相与结构

２．１　ＴｉＶ基储氢合金的物相与结构
ＴｉＶ基储氢合金的物相通常为体心立方结构的Ｖ基固溶体相（ＢＣＣ相），但组成元素的添加、配比

的改变，以及制备工艺的变化均可能造成其它物相的产生，如［３２，３６］：αＴｉ相（六方结构），氧化物杂相（如
ＴｉＯ２，ＶＯ２．５），以及Ｌａｖｅｓ相。Ｌａｖｅｓ相的晶体结构通常有３种类型

［３７］：Ｃ１４Ｌａｖｅｓ（ＭｇＺｎ２型六方结构）、
Ｃ１５Ｌａｖｅｓ（ＭｇＣｕ２型立方结构）和Ｃ３６Ｌａｖｅｓ（ＭｇＮｉ２型双六方结构）。在 ＴｉＶ基合金中较常出现的是
Ｃ１４Ｌａｖｅｓ相［３８］及Ｃ１５ｌａｖｅｓ相３９］。如：ＴｉＶＣｒ合金含 Ｃｒ量较大时，较易形成Ｃ１４Ｌａｖｅｓ或Ｃ１５ｌａｖｅｓ型
ＴｉＣｒ２相，前者为低温相，而后者为高温相。一般快冷、退火处理更有利于Ｃ１５ｌａｖｅｓ相的形成

［３７］。

由于αＴｉ相的氢化物生成焓绝对值较大，亦即热力学上十分稳定，不利于氢气的脱出［３２，３９］，因此在

设计物相的时候要极力避免；而Ｌａｖｅｓ相则表现出良好的动力学性能，少量的 Ｌａｖｅｓ相有利于改善 ＴｉＶ
基储氢合金的活化特性。Ａｋｉｂａ等［４０］在研究ＡＢ２合金时，提出“Ｌａｖｅｓ相关的 ＢＣＣ相”，并认为 Ｌａｖｅｓ相
能够改善氢化动力学性能，所产生的界面能够作为高速扩散通道加速氢原子在合金内的扩散，从而改善

反应速率及活化性能。此后，科研工作者先后验证或完善了上述结论［４１４２］：相对ＢＣＣ相更脆的Ｌａｖｅｓ相
的引入，使得氢化过程中合金很容易发生破裂，并在 Ｌａｖｅｓ相或两相边界产生新的表面，氢原子更容易
从新鲜表面进入合金内部，且氢化所产生的晶格膨胀进一步引起破碎并产生新鲜表面，进而使得这类合

金更加容易活化。

Ｉｂａ等［３８］制备并研究了ＴｉＭｎＶ（原子比为１∶１∶１）合金及其组成相（ＢＣＣ相及Ｃ１４Ｌａｖｅｓ相），发现
ＴｉＭｎＶ合金氢化物的放氢量为其组成相放氢量的线性加和，即，ＸＴｉＶＭｎ＝Ｋ１·ＸＢＣＣ＋Ｋ２·ＸＬａｖｅｓ（其中，Ｘ表
示氢化物放氢量，Ｋ表示物相百分含量），且ＢＣＣ相的放氢平台较Ｌａｖｅｓ相更为明显。严义刚等［４３］在研

究（Ｖ３０Ｔｉ３５Ｃｒ２５Ｆｅ１０）９７．５Ｓｉ２．５合金时同样发现了上述规律。可见，尽管Ｌａｖｅｓ相能够改善 ＴｉＶ基储氢合金
的活化性能，但对合金储氢容量的提升并无积极影响。

２．２　ＴｉＶ基储氢合金物相设计概述
从以上讨论中可以发现，物相的合理设计在 ＴｉＶ基储氢合金中尤为重要，其主要目的是避免产生

储氢特性较差的物相（αＴｉ相）并合理控制Ｌａｖｅｓ相的含量。在物相设计时则需要参考组成元素的二元
或三元的相图。对于二元ＴｉＶ合金，Ｔｉ、Ｖ能够在较大温度范围无限固溶，即容易形成为体心立方结构
的（βＴｉＶ）固溶体相；对于三元ＴｉＶＭ（以Ｍ＝Ｃｒ，Ｍｎ，Ｆｅ为例）合金，Ｖ均能够与Ｍ在较大温度区间内
无限固溶，但Ｔｉ与Ｍ则通常难以无限固溶（Ｔｉ与Ｃｒ可在较小的温度区间无限固溶）。从而，合金中过量
的Ｍ容易导致形成ＴｉＭ金属间化合物，正如上面提及的ＴｉＭｎＶ合金（Ｍｎ的摩尔分数高达３３３％），其
存在大量Ｌａｖｅｓ相（金属间化合物）［３８］；对于四元ＴｉＶＭ１Ｍ２合金（Ｍ１、Ｍ２代表不同的金属元素），则需
要参考４个三元相图进行组分设计，如ＣｈｏＳ等［４４］报道的对于ＴｉＺｒＣｒＶ的物相设计。
２．３　ＴｉＶ基储氢合金吸放氢结构转变

Ｓｕｗａｒｎｏ等［４５］研究了Ｔｉ１－ｘＶｘＨ２（ｘ＝０１，０２，０３）放氢过程中物相转变（非平衡态），发现其主要路
径为：γ（ＦＣＣ）→ δ（ＢＣＴ）→β（ＢＣＣ）→βａｌｌｏｙ（ＢＣＣ），其中 ＦＣＣ、ＢＣＴ、ＢＣＣ分别表示面心立方、体心四方、
体心立方结构。如图１所示，当ｘ＝０２时，在３９０～５００℃区间内γ→δ与δ→β转变同步发生，其中δ存
在的区间为３２０～５００℃，β从３９０℃开始产生。当ｘ＝０１时则直接发生γ→β转变。此外，还发现有效
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图１　Ｔｉ０．８Ｖ０．２Ｈ２的物相组成转变（通过 Ｒｉｅｔｖｅｌｄ精

修后的粉末衍射数据计算得到）［４５］

Ｆｉｇ．１　Ｅｖｏｌｕｔｉｏｎｏｆｐｈａｓｅｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｃａｌｃｕｌａｔｅｄｆｒｏｍ
ｐｏｗｄｅｒｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎｄａｔａｏｆＴｉ０．８Ｖ０．２Ｈｘ ｂｙＲｉｅｔｖｅｌｄ

ｒｅｆｉｎｅｍｅｎｔｍｅｔｈｏｄ［４５］

活化能与组分和反应路径有关：当 γ→δ时，所有合
金组分的活化能均约为 ２１ｋＪ／ｍｏｌ（ｘ＝０１时除
外），且当 δ→β时，活化能分别为 ７９ｋＪ／ｍｏｌ（ｘ＝
０２）和６０ｋＪ／ｍｏｌ（ｘ＝０３），即，Ｖ容量的增加有利
于降低该转变过程的活化能。ｘ＝０１时，γ→β的活
化能约为１１２ｋＪ／ｍｏｌ。

Ｔａｍｕｒａ等［１８］报道了 ＴｉＣｒｘＶ（Ｔｉ∶Ｃｒ＝２∶３；ｘ＝
２０～８０）氢化物的放氢结构转变（平衡态），当 Ｖ摩
尔分数小于７０％时，β相（单氢化物）为 ＢＣＣ结构，
而 Ｖ摩尔分数大于 ７０％时，β相为 ＢＣＴ结构。
ＮａｋａｍｕｒａＹ［４６４７］和 ＡｋｉｂａＥ［４８］对Ｔｉ１．０Ｖ１．１Ｍｎ０．９合金
体系的吸氢结构转变做了大量研究，发现在２９８Ｋ
下，Ｔｉ１．０Ｖ１．１Ｍｎ０．９合金具有两个吸氢平台，平台压力
分别为００１和１ＭＰａ，初始合金为 ＢＣＣ结构，而氢
含量小于０５Ｈ／Ｍ、在０８～１０Ｈ／Ｍ区间以及吸
氢饱和后的结构分别为ＢＣＣ、伪ＦＣＣ（伪 ＦＣＣ结构可以认为是 ＢＣＴ结构）以及 ＦＣＣ结构，结构转变如
图２所示［４９］。在００１ＭＰａ平台区域，ＢＣＣ和 ＢＣＴ共存；在１ＭＰａ平台区域，ＢＣＴ和 ＦＣＣ共存。其中，伪

ＦＣＣ结构的ｃ′相对ａ′轴短５％～９％，ｃ′＝ｃＢＣＴ，ａ 槡′＝２ａＢＣＴ。

图２　ＢＣＣ→ＢＣＴ→ＦＣＣ转变示意图（黑点为金属原子，白点为氢原子占位）［４９］

Ｆｉｇ．２　ＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎｏｆＢＣＣ→ＢＣＴ→ＦＣＣ（ｔｈｅｂｌａｃｋｄｏｔ：ｍｅｔａｌ，ｔｈｅｗｈｉｔｅｄｏｔ：Ｈ）［４９］

此外，除了上述典型的吸放氢结构转变外，科研工作者还发现了吸放氢循环过程中会产生其它氢化

物相。Ｌｉｎ等［５０］报道了ＴｉＶＣｒ合金吸氢质量分数在１５时出现 ＦＣＣ结构的ＴｉＣｒ１．８Ｈ５．３相，而当吸氢质

量分数达３５５％则会产生ＴｉＨ２相。Ｗａｎｇ等
［５１］报道了随着循环次数的增加，ＴｉＶＣｒ体系的氢化物会产

生ＴｉＣｒ１．８Ｈ５．３和ＴｉＨ２相。Ｓｈａｓｈｉｋａｌａ等
［５２］报道了ＴｉＣｒＶ合金体系首次吸氢饱和结构为ＦＣＣ单相，但在

第二次饱和吸氢后则产生了ＴｉＨ２相，认为可能与随着循环的进行αＴｉ的析出有关。

３　ＴｉＶ基储氢合金的优化设计

优化设计相关工作内容主要目的在于构建合金组分与参数（热力学参数、晶格参数、电子原子比）、

参数与储氢特性之间对应的关系，最终得到组分与储氢特性之间的对应关系。其意义在于，在实验开展

之前，即可通过对合金组分的相关计算预判储氢性能，从而引导对合金组分的不断修正，并将最终得到

的优化合金组分进行实验验证，从而大大提高了科研效率、针对性以及可靠性等。但是，由于计算模型

自身存在的缺陷，在合金组分构建的过程中往往会忽略一些因素，因而不可避免的会与实验值产生偏

差。因此，计算与实验是相互补充的关系：计算指导实验、实验引导计算模型的修正。
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３．１　热力学优化设计
由于金属氢化物的稳定性与其生成焓密切相关，氢化物热力学上越稳定，其生成焓绝对值越大，脱

氢所需要的温度越高；反之，氢化物热力学上越不稳定，其生成焓绝对值越小，吸氢所需要的压力越大。

从而可通过组分的设计将氢化物的生成焓控制在合理范围［５３］。

Ａ．组分与热力学参数的对应关系
尽管可以通过实验的方法得到储氢合金在不同温度下的平台压力，并结合凡特霍夫方程计算出氢

化物的生成焓，但储氢合金中元素之间结合的可能性很多，使得通过实验逐一得出生成焓的效率很低。

为此，通过构建合理的模型（理论）来估算生成焓变得尤为重要。Ａｎｄｒｅａｓｅｎ等［２４］介绍了估算二元和三

元金属氢化物生成焓的５种方法，即ＢｏｒｎＨａｂｅｒ循环法、Ｍｉｅｄｅｍａ模型、有效介质理论、可逆稳定性法则
和密度泛函理论（ＤＦＴ）。将部分计算值与实验值比较后发现，ＤＦＴ法最为准确。表２中列举了一些常见
的二元（Ｈ包括在内）氢化物的生成焓（ΔＨｆ），并给出了ＢｏｒｎＨａｂｅｒ循环法、ＤＦＴ法、实验（Ｅｘｐ．）所得到
的生成焓数据。对比表中数据可以得出计算结果与实验数据对应的很好，尤其是ＤＦＴ法更接近实验值，
这样在设计合金组分时，可以事先通过ＤＦＴ法快速估算多元合金氢化物的生成焓。此外，对于要求不高
的估算，也可以利用现有的二元和三元氢化物生成焓进行线性加和估算。

表２　常见二元氢化物的生成焓（ΔＨｆ，ｋＪ／ｍｏｌＨ２）
［２４］

Ｔａｂｌｅ２　Ｅｎｔｈａｌｐｙｏｆｆｏｒｍａｔｉｏｎｏｆｔｈｅｃｏｍｍｏｎｂｉｎａｒｙｈｙｄｒｉｄｅｓ（ΔＨｆ，ｋＪ／ｍｏｌＨ２）
［２４］

Ｅｌｅｍｅｎｔ Ｈｙｄｒｉｄｅｓ ΔＨｆ（ＢｏｒｎＨａｂｅｒ） ΔＨｆ（ＤＦＴ） ΔＨｆ（Ｅｘｐ．）

Ｂａ ＢａＨ２ －１１８ －７２ －８６
Ｃａ ＣａＨ２ －１４４ －８６ －９４
Ｋ ＫＨ －６１ －４１ －５７．７
Ｌｉ ＬｉＨ －９６ －８７ －１１６
Ｌａ ＬａＨ２，ＬａＨ３ １０，－ －９５，－７８ －１０４，－８２．５
Ｍｇ ＭｇＨ２ －１０４ －３２ －３７
Ｎａ ＮａＨ －６０ －４３ －５６．５
Ｎｉ Ｎｉｘ － －７．５ －４．５
Ｐｄ Ｐｄｘ － －１８ －２０
Ｓｃ ＳｃＨ２，ＳｃＨ３ －，－２３７ －１００，－ －１００．５，－
Ｓｒ ＳｒＨ２ －１１９ －８４ －８８
Ｔｉ ＴｉＨ２ －７２ －７６ －６８
Ｖ ＶＨ，Ｖ２Ｈ，ＶＨ２ １２２，－，－ －，－４２，－３３ －，－４０．６，－１６

　　Ｂ．热力学参数与储氢特性的对应关系
此处的储氢特性具体是指储氢的实际应用要求，并以美国能源部制定的关于车载燃料电池操作的

温度、压力范围为例［１３］。在操作条件确定后，即可根据凡特霍夫方程计算出满足操作条件的脱氢过程

焓变（可认为是生成焓的相反数）范围。脱氢过程凡特霍夫方程为：

ｌｎ（ｐＨ２／ｐ
θ）＝－ΔＨθ／（ＲＴ）＋ΔＳθ／Ｒ

式中，ΔＨθ和ΔＳθ分别表示标准焓变和标准熵变，ｐＨ２表示操作氢气压力（平衡压），ｐ
θ表示标准大气压，

Ｔ为操作温度，Ｒ为气体常数。将 ΔＳθ设定在合理的范围内（最大值 １４５Ｊ／（ｍｏｌ·Ｋ），最小值
９６７１４５Ｊ／（ｍｏｌ·Ｋ）），并设定操作温度为３５３Ｋ，压力范围为０３～３５ＭＰａ，则可根据平衡压与脱氢焓变
之间的关系，得到脱氢焓变的范围为１７～４８ｋＪ／ｍｏｌＨ２，可近似为２０～５０ｋＪ／ｍｏｌＨ２

［１］。事实上，更进一

步优化的生成焓区间为２０～３０ｋＪ／ｍｏｌＨ２，因为焓变越小，脱氢过程所需温度越低，吸氢过程放热越少
（亦即对热能管理要求越小），从而有利于获得更高的储能效率。

梳理上述关系后可以发现：通过对合金组分的计算可以得到生成焓，进而可通过调整组分将生成焓

控制在实际应用范围２０～５０ｋＪ／ｍｏｌＨ２区间（优化的生成焓参数区间，该区间随着应用要求的变化而改
变）。
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３．２　晶格参数优化设计
通常晶格参数越大平台压力越低，亦即越有利于吸氢，但对于脱氢却是不利的。因此，通过组分的

设计将晶格参数控制在适当范围，对获得有效储氢量尤为重要。

３．２．１　组分与晶格参数的对应关系　Ｌｙｎｃｈ等［２６］曾报道，对于 ＴｉＶ二元合金而言，晶格参数的大小
与Ｔｉ含量成正比关系，即 ａ（ｎｍ）＝０３０１９９（±０００１２１）＋００２７１６（±０００１５５）ＸＴｉ（Ｔｉ摩尔分数
≤５０％），其中ＸＴｉ表示Ｔｉ的摩尔比。即Ｔｉ含量越大，晶格参数越大，且由此引起第二平台压力降低，放
热焓变的增加。ＴａｍｕｒａＴ［２５］事先假定 ＴｉＶＣｒ合金的晶格参数与组成元素的含量成线性关系（ｒＴｉ＝
０１４７ｎｍ，ｒＶ＝０１３１ｎｍ，ｒＣｒ＝０１２５ｎｍ），并通过计算在三元相图上绘制了等晶格参数线，发现计算得
到的晶格参数与实验测得的参数具有较好的一致性，如图３所示。同样，Ｃｈｏ等［５４］在研究 ＴｉＶＣｒ合金
体系时也得到了相同的结论，亦即通过对组分的计算可得到晶格参数。对于 ＢＣＣ单相，晶格参数 ａ计

算方法如下：ａ＝（ 槡４／ｓ）ｒ，ｒ＝Ｋ１ｒＭ１＋Ｋ２ｒＭ２… ＋ＫｎｒＭｎ（其中 ｒ表示原子半径，Ｋ表示元素百分含量，Ｍ表
示金属元素）。

图３　ＴｉＶＣｒ合金晶格参数（间断线为计算得到，

黑点为实验得到）［２５］

Ｆｉｇ．３　 ＬａｔｔｉｃｅｐａｒａｍｅｔｅｒｓｏｆＴｉＶＣｒａｌｌｏｙｓ（Ｔｈｅ
ｂｒｏｋｅｎｌｉｎｅｓａｎｄｂｌａｃｋｄｏｔｓｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙｓｈｏｗ ｔｈｅ

ｃａｌｃｕｌａｔｅｄａｎｄｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌＬａｔｔｉｃｅｐａｒａｍｅｔｅｒｓ）［２５］

图４　ＴｉＶＣｒ单氢化物和和双氢化物的分界线（细

线）及优化有效储氢容量线（粗线）［２５］

Ｆｉｇ．４　Ｒｅｇｉｏｎｓｏｆ１，２ｈｙｄｒｉｄｅｓｉｎＴｉＶＣｒａｌｌｏｙｓａｎｄ
ｔｈｅｒｅｇｉｏｎｏｆｈｉｇｈｅｒｅｆｆｅｃｔｉｖｅｈｙｄｒｏｇｅｎｃａｐａｃｉｔｙ（ｂｏｌｄｅｓｔ

ｌｉｎｅ）［２５］

３．２．２　晶格参数与储氢特性的对应关系　此处所谓的储氢特性具体指的是有效储氢容量。Ｔａｍｕｒａ
等［２５］在研究ＴｉＣｒＶ体系不同组分金属氢化物的结构时发现，其三元相图中存在单氢化物和双氢化物
的分界线，如图４所示。且分界线上的双氢化物生成焓以及晶格参数保持不变（ΔＨ＝－３２ｋＪ／ｍｏｌＨ２及
ａ＝０３０１ｎｍ），即晶格参数与氢化物的稳定性具有一一对应关系。此外，作者认为 Ｃｒ含量的增加有利
于获得较高的有效储氢量（对于 Ｖ摩尔分数小于 ４０％的合金），但鉴于单氢化物区最大吸氢量为
１Ｈ／Ｍ，且Ｖ含量小于５ａｔ．％时难以获得 ＢＣＣ单相，最终得到了如图４粗线所示的优化效氢储氢容量
区（质量分数约为２６），并发现该区域的晶格参数ａ接近０３０３ｎｍ。

同样，Ｃｈｏ等［５４］在研究ＴｉＶＣｒ体系时发现，Ｔｉ／Ｃ＝０７５时能够获得最大的有效储氢量（压力范围
０００３～５ＭＰａ，温度为３０３Ｋ），并在对照ＴｉＶＣｒ等晶格参数图后发现，Ｔｉ／Ｃｒ＝０７５所处的直线晶格参
数ａ约为 ０３０３ｎｍ。Ｃｈｏ等［４４］还研究了 ＴｉＺｒＣｒＶ合金体系，并发现控制晶格参数的值接近 Ｖ
（０３０３ｎｍ），即在０３０２～０３０４ｎｍ范围内有利于获得最高有效储氢量。Ｙａｎ等［５５］在研究 ＶＴｉＣｒＦｅ
体系时发现，吸氢容量和有效储氢容量与Ｔｉ／（Ｃｒ＋Ｆｅ）比值有关，当 Ｔｉ／（Ｃｒ＋Ｆｅ）＝１０时，亦即晶胞参
数ａ＝０３０４ｎｍ时，具有较高Ｆｅ含量和较低 Ｖ／Ｆｅ比值的Ｖ３０Ｔｉ３５Ｃｒ２５Ｆｅ１０合金获得最好的储氢性能，即
在室温下吸氢３６％（质量分数），且有效储氢量为２０％（质量分数）。
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梳理上述关系后可以发现：通过对合金组分的计算可以得到晶格参数，进而可以通过调整合金组

分，将晶格参数控制在０３０２～０３０４ｎｍ范围（优化的晶格参数），这将有利于获得较高的有效储氢量。
３．３　电子原子比优化设计

电子原子比（ｅ／ａ）是指外围电子数与原子数的比值，如Ｆｅ的外围电子是３ｄ６４ｓ２，则其ｅ／ａ＝８。在合
金中ｅ／ａ值等于各元素所占原子百分比外围电子的加和。显然，ｅ／ａ关系到合金的电负性，亦即影响
合金与氢之间的亲和力，从而进一步影响储氢特性。一般情况下，ｅ／ａ值较大意味着电负性较大，亦即
不利于合金与氢的结合（Ｈ具有较大电负性，且金属元素与Ｈ的电负性相差越大，二者越容易结合），而
ｅ／ａ值较小则意味着合金电负性较小，从而不利于Ｈ的脱出。因此，通过组分的设计将 ｅ／ａ控制在适当
范围对获得有效储氢量尤为重要。

Ｌｙｎｃｈ等［２６］曾报道 ＴｉＶ基 ＢＣＣ合金的最大吸氢容量取决于 ｅ／ａ：当 ｅ／ａ≤５１时，双氢化物
（Ｈ／Ｍ～２）较易形成，而当ｅ／ａ＞５２时，双氢化物的形成受到抑制；对于（Ｖ０．９Ｔｉ０．１）１－ｘＦｅｘ合金而言，当ｘ
从００７５增加到 ０１时，ｅ／ａ从 ５１３增加到 ５２１，最大吸氢量急剧减小。Ｈａｎｇ等［５６］报道了

Ｔｉ１０Ｖ８０－ｘＦｅ６Ｚｒ４Ｃｒｘ（ｘ＝０，６，１０，１４）合金体系的储氢特性，发现随着 Ｃｒ含量的增加，ｅ／ａ逐渐增大，吸氢
量逐渐减小（ｘ≥１０时，减小显著）。ＣｈｏＳＷ［５７］报道了Ｆｅ添加对Ｔｉ０．１６Ｚｒ０．０５Ｃｒ０．２２Ｖ０．５７储氢的影响，当 Ｆｅ
的含量从３增加到５％时，合金的最大吸氢量明显减小，这一结果主要与以下因素有关：ＢＣＣ相晶格参
数的减小，Ｆｅ含量为５％的合金电子原子比（ｅ／ａ）超过了５１（为５１６）。综上所述，可以认为ｅ／ａ＝５１
是ＴｉＶ基储氢合金的优化的ｅ／ａ参数。因此，通过对合金组分的计算可以得到储氢合金的电子原子比，
进而可以通过调整组分将电子原子比控制在５１（优化的 ｅ／ａ参数）附近，这将有利于获得较高的储氢
容量。

４　展　望

在储氢合金组分优化设计时，仅通过上述设计方法中的一种未必能够得到综合储氢特性较佳的

ＴｉＶ基合金，这主要是因为其中的各种设计方法都具有一定的局限性：热力学设计强调的是实际应用中
操作的可行性，但没有考虑到有效储氢量；晶格参数设计则更多的是从几何学的角度考虑 Ｈ原子进入
与脱出晶格的难易程度；电子原子比设计更关心的是金属原子与Ｈ之间的亲和力。因此，若要得到综合
储氢特性良好的ＴｉＶ基合金，则需要在组分设计时综合考虑上述３种方法，并进行协调设计，最大程度
上使合金组分能够尽量满足上述设计方法中的优化参数要求。此外，还有必要进一步完善氢化物生成

焓的计算方法，从而实现更为精确的估算；进一步研究优化的晶格参数区间（０３０２～０３０４ｎｍ）、电子
原子比（ｅ／ａ＝５１）的适用范围，并在其它储氢合金体系中推广应用。

致谢 本工作得到了江苏省高校优势学科建设工程的大力支持，在此表示由衷感谢。
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９２２１　第１１期 朱劲波等：ＴｉＶ基储氢合金及其氢化物的物相结构与组分优化设计



ＰｈａｓｅｓａｎｄＳｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆＴｉＶＢａｓｅｄＡｌｌｏｙｓａｎｄＨｙｄｒｉｄｅｓ
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（ａＣｏｌｌｅｇｅｏｆＭａｔｅｒｉａｌＳｃｉｅｎｃｅａｎｄＥｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ，ＮａｎｇｊｉｎｇＴｅｃｈｎｏｌｏｇｙＵｎｉｖｅｒｓｉｔｙ，Ｎａｎｊｉｎｇ２１０００９，Ｃｈｉｎａ；
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Ａｂｓｔｒａｃｔ　ＴｉＶｂａｓｅｄｈｙｄｒｏｇｅｎｓｔｏｒａｇｅａｌｌｏｙｓｐｅｒｆｏｒｍｗｅｌｌａｔａｍｂｉｅｎｔｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓａｎｄｓｈｏｗｂｅｔｔｅｒｈｙｄｒｏｇｅｎ
ｓｔｏｒａｇｅｃａｐａｃｉｔｙｔｈａｎｃｏｎｖｅｎｔｉｏｎａｌａｌｌｏｙｓ．Ｔｈｕｓ，ｉｔｉｓｅａｒｌｙｕｔｉｌｉｚｅｄｉｎｐｕｒｉｆｉｃａｔｉｏｎａｎｄｒｅｃｏｖｅｒｙｏｆｈｙｄｒｏｇｅｎ，
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ｆｕｒｔｈｅｒｕｎｄｅｒｓｔａｎｄｔｈｅｈｙｄｒｏｇｅｎｓｔｏｒａｇｅｍｅｃｈａｎｉｓｍｏｆＴｉＶｂａｓｅｄａｌｌｏｙｓａｎｄｔｏｂｕｉｌｄｔｈｅｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐｂｅｔｗｅｅｎ
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ｂａｓｅｄａｌｌｏｙｓａｎｄｉｔｓｈｙｄｒｉｄｅｓ，ｏｐｔｉｍｉｚａｔｉｏｎｄｅｓｉｇｎｏｆｃｏｎｓｔｉｔｕｅｎｔｓａｎｄｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ，ａｓｗｅｌｌａｓｔｈｅｄｅｖｅｌｏｐｍｅｎｔ
ｄｉｒｅｃｔｉｏｎｏｆｉｔ．
Ｋｅｙｗｏｒｄｓ　ＴｉＶｂａｓｅｄａｌｌｏｙｓ；ｈｙｄｒｏｇｅｎｓｔｏｒａｇｅ；ｐｈａｓｅｓａｎｄｓｔｒｕｃｔｕｒｅ；ｏｐｔｉｍｉｚａｔｉｏｎｄｅｓｉｇｎ
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Ｃｏｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇａｕｔｈｏｒ：ＷＡＮＧＬｉｍｉｎ，ｐｒｏｆｅｓｓｏｒ；Ｔｅｌ／Ｆａｘ：０４３１８５２６２４４７；Ｅｍａｉｌ：ｌｍｗａｎｇ＠ｃｉａｃ．ａｃ．ｃｎ；Ｒｅｓｅａｒｃｈｉｎｔｅｒｅｓｔｓ：ｈｙｄｒｏｇｅｎ
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