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Ti–Mn 系储氢合金的研究进展 
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摘  要：TiMn 系储氢合金在常温下能快速可逆吸放超过 1.8%(质量分数)的氢气，且具有良好的循环稳定性和较低的成本，

成为最具前景的储氢合金之一，但其较高的平台压不利于大规模应用。本文综述了近年来 TiMn 系储氢合金的研究进展，总

结了取代元素的半径对 TiMn 系储氢合金晶体结构的影响，讨论了氧含量、元素取代和制备工艺对材料储氢性能的影响，阐

述了微观缺陷循环稳定性的关联机制，并对 TiMn 系储氢合金在储氢罐领域的突破性应用进行了综述。最后提出未来的研

究重点将集中于工艺改进和机理分析。 
 
关键词：Ti–Mn 系储氢合金；吸放氢反应机理；储氢性能；储氢罐 
中图分类号：TK91    文献标志码：A    文章编号：0454–5648(2024)06–1873–11 

网络出版时间：2024–05–08 

 

氢作为一种清洁能源载体，其优势在于零碳

排放、来源广泛且热值高，但氢的储运方式以及

氢的应用仍需进一步改善[1–2]。目前商用储存氢的

方法是高压气态储氢和低温液态储氢，然而氢气

压缩需要较高压力(室温下 35~70 MPa)，液态储氢

需要耗费较高能量来提供低温绝热条件(253 ℃，

0.5~ 1.0 MPa)[3]，以上 2 种储运方法在许多场景中

不能有效应用，安全紧凑储运氢气成为一项重大

挑战。储氢合金被认为是理想的固态储氢材料，

其吸放氢反应的实质是氢原子进出合金晶格间隙

的过程，在循环过程中具有安全性强、吸放氢速

率快和储氢容量高的优点，为解决氢在常温常压

下安全使用的关键问题提供了新的思路，被认为

是最具应用前景的储氢技术之一[4–6]。储氢合金在

过去几十年中得到了广泛的研究，可分为镁系、

稀土系、锆系和钛系等，如表 1 所示。镁系储氢

材料具有相当高的理论储氢容量(7.6%，质量分

数)，但较高的热力学稳定性和缓慢的动力学行为

限制其只能应用于高温场景[7–10]。以 LaNi5 为代表

的稀土储氢合金具有高抗杂质性、低滞后和易于

调节的压力–成分–温度(PCT)性能，常温下可以完

成吸放氢过程。通过 Ce 元素部分取代 La、Co 元

素部分取代Ni的方式可以改善材料的热力学性能

和抗粉化性能 [11–12]，获得不同平台压的储氢材

料，在新型便携电源和车载燃料电池领域取得了

小规模应用[13–14]，但较低的储氢容量也成为了其

不可忽视的缺点。Zr 系储氢材料因其较低的平台

压而具备应用前景，通过氢化相变[15]和 Nb 取代

Zr 原子[16]来降低歧化反应的可能性，减少由于氢

在晶格中的不稳位占据而造成的滞留，但吸放氢

过程中的高体积膨胀会造成材料循环容量的降

低，且原料成本较高。Ti 系储氢合金价格较低，

可以避免制造成本受到稀土价格波动的影响，且在

常温中等压力下表现出优异的吸放氢能力，近年来

发展十分迅速。TiFe 合金是钛系储氢合金的代表，

理论储氢密度 1.8%(质量分数)，属于 CsCl 型结

构[17–20]，其主要缺点是不易被活化且耐中毒能力

低，即使添加微量的氧或水蒸气等都会抑制氢的

吸收过程[21–22]。相比之下，具有优异的吸放氢动

力学性能的 Ti–Mn 系 AB2 型储氢合金具有广泛的

应用前景(A 为 Ti、Zr、稀有金属等氢化物形成元

素，B 为过渡金属等非氢化物形成元素)，成分 
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可调范围宽，易于形成单一的 Laves 相结构。此外，

热力学性能的提升使Ti–Mn合金成为极具吸引力的

储氢材料，在大多数 Laves 相中，非主元的合金元

素可以很容易地取代在 1 个或 2 个原子位置上，

Ti–Mn 合金中的一些过渡金属元素能够在一定程

度上起到催化吸氢的作用，得到的多元储氢材料

易于活化，具有较低的平台压和稳定的循环性能，

并能够优化平台滞后和倾斜等因素，在此基础上，

仍需要加强对于材料控氧方法的深度研究，以改

善材料的吸氢动力学性能。本文总结了近年来

Ti–Mn 系储氢合金的研究现状(图 1)，对合金的储

氢原理和储氢材料性能的优化方式进行了深入的

阐述和总结，并对 Ti–Mn 系储氢合金未来的发展

方向进行了展望。 
 

表 1  储氢合金类型 
Table 1  Types of hydrogen storage alloys 

Type Metal Hydrides Structure Mass fraction/% Peq/MPa  T/℃ Reference 

AB5 LaNi5 LaNi5H6 Hexagonal 1.4 0.2  25 [11] 

AB2 
Ti–Mn; 

Zr–V 

C14 Laves 

ZrV2H5.5 
Hexagonal 

3.0 

1.8 

0.5  

109 

30 

50 

[25] 

[7] 

AB TiFe TiFeH1.8 Cubic 1.9 0.5 30 [18] 

A2B Mg2Ni Mg2NiH4 Cubic 3.6 0.1 282 [68] 

Solid solution Ti–V Ti–V–H4 Cubic 2.6 0.1 25 [8] 

Element Mg MgH2 Hexagonal 7.6 0.1 300 [9] 

 

 
图 1  从 web of Science 数据库中获得的关于 Ti–Mn 系储氢

合金研究的论文数量 
Fig. 1  Number of publications on Ti–Mn based hydrogen 

storage alloys obtained from the Web of Science 
database 

1 Ti–Mn 系储氢合金的晶体结构及吸

放氢过程 

1.1  Ti–Mn 系储氢合金的晶体结构 

原子半径不同的金属通过适当的配位形成可容

纳氢原子的点阵结构。当 A 侧与 B 侧金属的原子半

径之比在 1.05~1.68 之间时，AB2 型 Laves 相合金包

含 3 种结构类型：六方 C14 Laves 相的 MgZn2 结构、

六方C36 Laves相的MgNi2结构以及立方C15 Laves

相的 MgCu2 结构[23]，如图 2a~图 2c 所示[24]。C14 

Laves 相和 C15 Laves 相均是良好的储氢材料，具有

可逆的吸放氢循环稳定性和快速的吸放氢动力学。

现有研究大多集中在六方 C14 Laves 结构的金属间

化合物上，因为这类材料在定制储氢性能以满足使

用要求方面是最灵活的[25–26]。Ti–Mn 系储氢合金的

典型代表是 TiMn2，TiMn2为 C14 Laves 相合金，与

H2 反应生成 TiMn2H2.5，其结构如图 2d 所示[27]。在

Ti–Mn 多元储氢合金中，A 侧原子占据 4f Wyckoff

位点，B 侧原子占据 2a 和 6h Wyckoff 位点[28–30]，

如图 2e 所示。Laves 相是一种典型的拓扑结构(图

2f)，晶格中只有四面体间隙，可分为由 4 个 B 原

子组成的 B4、由 1 个 A 原子和 3 个 B 原子组成的

A1B3 以及由 2 个 A 原子和 2 个 B 原子组成的 A2B2 

3 类[31]。通过计算和实验发现[32–33]，A2B2 四面体位

点最容易被氢占据，其次是 AB3 和 B4。 

1.2 Ti–Mn 系储氢合金的活化 

储氢合金的活化是材料在实际应用中的重要环

节，活化包括去除表面保护性氧化膜、氢分子在金

属表面解离、解离的氢原子通过表面扩散到块体内

部以及与金属相互作用形成氢化物等步骤。在这些

步骤中，氧化保护膜的溶解和去除这一步通常是最

困难的，通常需要施加长时间的高压和(或)高温。

Reilly 等[34]的开创性研究表明：活化过程是有效但

不规律的，该过程需要将合金加热到 400 ℃以上，

并在 6 MPa 的高压氢气和真空条件下分别保持 1 h

以上，然后将其冷却至室温，如果合金在 15 min 内

没有被活化，则有必要重复几次该过程，直至吸氢

过程开始进行。吸氢发生前的孕育期主要对应于氢

气扩散到样品的新鲜表面并达到一定的覆盖范围以

启动吸氢反应所需的时间。孕育期一般随粉末样品 
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图 2  (a)~(c) Laves 相晶体结构中的特征原子团簇[24]；(d) TiMn2 合金氢化物的结构[27]；(e) 多组分 C14 Laves 相的晶体

结构[30]；(f) 六方 C14 Laves 相的单胞[31] 
Fig. 2  (a)–(c) Characteristic atomic clusters in Laves phase crystal structures C14, C15 and C36[24]; (d) Structure of TiMn2 alloy 

hydride[27]; (e) Crystallographic structure of multi-components C14 Laves phase[30]; (f) Unit cell of the hexagonal C14 Laves 
phase (MgZn2–type)[31] 

 

粒径尺寸的降低而增加，样品颗粒越细，表面氧化

膜所占比例越高，受氧化膜的保护越好，同时小尺

寸的颗粒还限制了裂纹的数量和深度，并释放了颗

粒中的应力，这些都会阻碍新的金属表面突然生成

以进行快速吸氢。 

Ma 等[35]提出实施氢诱导的样品表面开裂机制

可以较容易地活化大颗粒样品。以 Laves 相为主相

的Ti–Mn多元储氢合金的活化过程被认为是氢致开

裂过程，此类合金的脆性大，在 A 侧和 B 侧适量引

入取代元素后，会增加合金中的微裂纹和应力，这

些裂纹在内应力和一定的氢压的作用下，能够提供

较深的扩散通道，保证了氢在裂纹尖端相对新鲜的

表面上进行初始的解离和吸附，导致裂纹尖端材料

的晶格膨胀，随后新的裂纹产生，大量的新鲜表面

爆发式出现(图 3)，氢通过新的通道加速扩散，随

后氢在合金更深处的裂纹表面上解离和吸附[36]。 
 

 

图 3  Ti0.88Zr0.12Mn1.2Cr0.6V0.2 合金裂纹扩展示意图[36] 
Fig. 3  Crack propagation diagram of Ti0.88Zr0.12Mn1.2Cr0.6V0.2 alloy[36] 

 
1.3  储氢合金的吸放氢过程 

氢化物的形成过程相当复杂，首先在物理吸附

的作用下，氢气分子通过范德华力吸附在金属表面。

在催化剂作用下，氢气分子的 H—H 键断开，氢原

子克服能垒，从金属表面向内部扩散，这一过程为

化学吸附。在初始阶段，氢气压力随着氢固溶体(α

相)的形成变化迅速，在一定浓度下达到饱和状态，

在最后阶段，氢原子在金属基体的间隙中有序排列，

形成具有一定化学计量比的氢化物(β相)。 

根据 Gibbs 相律，温度一定时，反应有一定的
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平衡压力，储氢合金–氢气的相平衡图可由 PCT 曲

线表示。随着温度的升高，两相区(平台区)变窄，

单一的 α相和 β相区变宽。合金的最大吸氢量随温

度的升高而降低，合金的吸放氢平台压力随温度的

升高而升高。吸氢反应是一个放热反应，释放的热

量被称为氢化物的形成焓[37]。Hammer 等[38]研究发

现随着价电子浓度的增加，金属氢化物的相转变受

到抑制，平台压随之升高，这是因为在形成氢固溶

体的过程中，氢的 1s 轨道电子与过渡金属 d 轨道上

的电子相互作用，当价电子浓度增加时，轨道中的

空位减少，使得 H 的 1s 电子占据轨道中未占据位

点的能量消耗增加，从而使平台压提高。 

结合材料的 PCT 测试结果和 Van’t Hoff 原理可

以求出合金吸放氢过程的焓变和熵变[39–40]。 

0

Δ Δ
ln( )pP H S

P RT R
      (1) 

其中：Pp 为反应的平台压(MPa)，P0 为标准大气压

(0.1 MPa)，R 为气体常数(8.314 J·mol1·K1)，T 为温度

(K)，ΔH 为焓变(J·molH2
1)，ΔS 为熵变(J·molH2

1·K1)，

合金吸放氢过程的焓变和熵变由拟合曲线的斜率

和截距分别求得。由于存在滞后效应，由 Van’t 

Hoff 方法计算的焓变和熵变的数值在吸氢和放氢

时可能不同。合金吸放氢滞后的大小可以用滞后

系数 Hf 表示，Hf=ln(Pa/Pd)，其中 Pa 和 Pd 分别对

应吸氢和放氢的平台压中间的压力。温度的增加

会导致合金的晶胞膨胀，合金的吸放氢滞后性随

之降低。 

2  Ti–Mn 系合金储氢性能的优化 

Ti–Mn 系合金的储氢性能很大程度上取决于其

成分、结构和制备工艺，研究人员经过了大量的探

索，发现通过部分取代元素、氧含量控制和调整制

备工艺等方法可以优化材料的储氢性能。 

2.1  元素取代对储氢性能的影响 

A 侧和 B 侧的原子尺寸效应是影响 AB2型储氢

合金吸放氢性能的重要因素。随着 A 侧元素与 B 侧

元素的原子半径比增加，体系的结构稳定性(形成焓)

降低[41]，较大的原子半径比使晶格中存在更多的空

位，原子间作用力或键能减弱，因此结构在氢化过

程中易分解。在众多 AB2 型 Laves 相储氢合金中，

TiMn2 在目前可逆储氢体系中应用最为广泛。研究

发现，随着 Ti 含量从 30%(摩尔分数，下同)增加至

41%，TiMn2金属间化合物的晶格参数呈线性变化，

并在 Ti–59%Mn 的成分条件下获得了最佳的储氢性

能[42]。在 TiMn2 合金的基础上，开发了具有优异综

合性能的多元储氢合金，研究了部分 A 侧元素取代

Ti 元素和部分 B 侧元素取代 Mn 元素对 TiMn2 合金

储氢性能的影响[43]。 

Zhou 等[44]利用真空感应熔炼的方式设计了不

同成分的 Ti0.95Zr0.05Mn0.9+xCr0.9+xV0.2–2x (x=0~0.02), 

Ti0.93Zr0.07Mn1.1+yCr0.7+zV0.2–y–z (y=0，0.05；z=0~0.05), 

Ti0.93+ωZr0.07Mn1.15Cr0.7V0.015 (ω=0~0.04)的 TiMn2 多

元储氢合金，实现了单一 C14 型 Laves 相[45]，并得

出 Ti0.95Zr0.05Mn1.15Cr0.7V0.15 具有最佳性能，在 10 ℃ 

和 3.2 MPa 的氢气条件下的饱和吸氢量为 1.83% (质

量分数)，并且具有令人满意的循环耐久性。Chen

等[46]用具有较大原子半径的Zr原子(160 pm)取代 Ti

原子(147 pm)，产生了更大的可供氢占据的间隙，

同时 Zr 原子与氢的结合力更强，从而改善合金的储

氢能力，降低了平台压。并通过 Cr 取代 Mn 原子减

弱吸放氢滞后性，滞后因子从 0.58 急剧下降至 0.14，

但也造成了储氢容量的略微下降。类似的文献表明，

晶胞参数的降低主要是由于 Ti–Zr–Mn–Cr–V 多元合

金中 V(134 pm)被 Cr(130 pm)[47–48]、Mn(127 pm)[49]

或 Cr、Mn 部分取代[50]引起的。如果合金中的一

种金属元素被原子半径更小(更大)的另一种金属

元素部分取代，则相应的晶格参数以及晶胞体积

都会有不同程度的缩小(膨胀)[45]。Wang[51]研究的

Ti0.95Zr0.05Cr0.8Mn0.8V0.2Ni0.2合金表现出最适合压

缩 储氢系统的综合性能。 Guo 等 [52] 制备的

Ti0.9Zr0.1Mn1.4Cr0.35V0.2Fe0.05 作为低压储氢合金，在

室温 4 MPa 的氢气压下达到饱和吸氢量，合金中 V

的化学计量比不超过 0.2，这是由于受热力学性质的

影响，随着 V 含量的降低，氢化物的分解焓减小。

Kumar 等 [53]制备的 Ti0.9Zr0.1Mn1.1Cr0.7V0.2 合金在

20 ℃条件下的放氢压力约为 0.9 MPa，放氢效率

97.1%。此外，随着合金中 Ti 含量的增加，过化学

计量的 Ti 原子可以占据 AB2 型合金 B 侧 Mn、Cr

或 V 的位置[54–55]。在单一合金中，放氢平台的斜率

大小表示不同间隙位置处氢亲和力的差异，斜率越

大说明不同间隙位点氢的结合能差异越大[44]，由此

可见，在多元 Ti–Mn 系储氢合金中，适量增加 A 侧

取代元素 Zr 的含量有利于吸氢过程的发生，少量的

Cr、V 元素取代 Mn 元素可以降低吸放氢平台的斜

率并显著降低反应滞后性。经过多年的研究，多元

素部分替代已经成为提高Ti–Mn合金储氢性能的一

种很有价值的技术。 
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2.2  缺陷对循环稳定性的影响 

考虑到高密度储氢装置的实际应用，除了分析

吸放氢过程外，循环性能也是重要的评价指标，因

此研究容量衰减机制对完善储氢合金制备工艺具有

重要意义。研究者们对循环过程中为什么会出现容

量衰减的现象做了大量的研究工作，在储氢合金的

吸氢过程中，晶格膨胀或收缩引起的晶格应变和位

错密度的变化会影响平台压和吸放氢反应的循环性

能[56]。Zhang 等[57]提出，在颗粒表面发生开裂之前，

AB2 合金在加氢过程中的晶格膨胀可达 20%以上，

材料经过 50 次吸放氢循环后，被粉化为细小的不规

则颗粒。一方面，晶格应变的存在会阻碍氢原子在

间隙位点的迁移，由于应变在吸放氢过程中不可能

完全释放出来而慢慢积累，当积累到一定程度时就

会形成大量的晶格缺陷[58–59]，需要更大的氢压差作

为氢平衡的驱动力，体现为放氢过程滞后严重。由

此可见，要避免晶格缺陷对材料吸放氢可逆性的消

极影响，并期望适量的晶格缺陷对材料的活化产生

积极影响，应合理设计制备工艺，只在材料表面引

入少量且薄层的晶格缺陷，作为氢传输的路径。另

一方面，提高循环寿命的关键是防止位错累积[60]，

在吸放氢过程中由于位错与空位在氢原子的诱导下

随循环次数的增加不断增殖，即使没有严重的非

晶化，也有实验[61]和分子动力学模拟研究[62]证实，

结构中用于容纳氢的位点在位错附近明显扭曲，

在位错核附近出现氢富集区域，无法再被后来的

氢原子占据，导致储氢循环性能下降。从改善金

属氢化物循环稳定性的角度出发，适量加入硬度

高的 Cr 元素取代 Mn 元素可以使材料的位错形成

能增加，减少循环后储氢合金中的位错累积，提

高循环性能。 

2.3  降低材料中的氧含量 

除了探究合金元素对Ti–Mn系合金储氢性能的

影响规律外，最大限度地减少材料中含氧量也是必

不可少的。合金中占比较高的 Ti 元素与氧的亲和力

较高，因此在制备过程中易造成氧含量偏高的情况，

降低了可供 H 占据的晶胞间隙。通常活化过程或初

次吸氢过程开始前的孕育期是由金属表面的氧化膜

引起的。Kurtz 等[63]研究发现厚度小于 0.45 μm 的氧

化皮甚至可以发挥积极作用，促进氢分子解离成原

子，从而增强金属与氢的相互作用。然而，在氧化

皮厚度为 0.5~1.0 μm 时，相互作用过程明显减慢，

当氧化皮厚度大于 1.0 μm 时，这一相互作用过程完

全停止。600 ℃以上的真空退火用于激活金属与氢

的相互作用，因为在这些温度下，表面氧化层溶解，

金属与氢的相互作用瞬间开始。在满足金属氧化物

还原的热力学条件下，Kim 等[64]利用 Ca 的低沸点

特性，使用 Ca 蒸汽对合金粉进行脱氧处理，将平

均粒径 100~150 μm 的合金粉的氧含量从 0.26%(质

量分数，下同)降低至 0.04%，但该工艺难以去除残

留的 CaO 杂质。Zheng 等[65]利用致密的 Al2O3 和

Ti3Sn 保护层来阻碍 O 向内扩散，并加入 Nb 来提

高 Al 的活性，降低 TiO2 中氧空位的浓度，如图

4a 和图 4b 所示。在除掉材料内部的晶格氧时，通

常先令 Ti—O 固溶体在热力学上失稳，提高氧在

晶格内的扩散速度，之后利用 Gibbs 自由能更低的

金属置换出 Ti 中的氧，但这种方法通常会引入少

量杂质。 

2.4  制备工艺对储氢性能的影响 

常规方法(如电弧熔炼、感应熔炼等)制备的 Ti

系储氢合金的首次吸氢是一个耗能的过程，且熔

炼法制备的合金铸锭在冷却过程容易偏析，使合

金成分不均匀，影响合金的储氢性能，因此开发

低成本、高性能的新型制备工艺成为储氢合金未

来的研究方向。Bellosta 和 Edalati 等[66–67]通过短

暂的球磨缩短了 TiFeMn 合金的活化过程，将未经

处理的和球磨后的 TiFeMn 合金的微观结构对比

可知：材料的颗粒和晶粒尺寸均明显减小，经过

球磨和活化的 TiFeMn 合金具有更高的氢容量

(1.4%，质量分数)和更快的动力学行为。储氢性能

的提高是由于晶格缺陷和非晶态区域的形成，这

不仅加速了氢的扩散，还会促进从金属间化合物

到氢化物的相转变。惰性气氛下的工业球磨工艺

为大规模制备储氢材料铺平了道路，但同样面临

粘罐和引入杂质的问题。Edalati 等[68]利用表面机

械研磨处理(SMAT)的方法改善材料的吸氢动力

学性能，从材料表面到合金内部构建了纳米结构

区域-位错和亚晶粒形成的过渡区–内部未变形区

域的梯度结构(图 4c)，不仅深入了解了结构缺陷

在 Ti–V–Cr 合金在储氢行为中的关键作用，而且

还将 SMAT 工艺作为加工储氢材料的新途径。随

着储氢合金的应用不断规模化，Zhu 等[69]在 900 ℃

条件下将 TiO2 和 MnO2 的混合物加入熔融氯化钙

中，以 3.1 V 的电压电化学还原 7 h，可直接制得

纯净的 TiMn2，循环伏安测试表明，制备的 TiMn2

合金具有良好的电化学储氢性能，循环 200 次后

容量保持率约为 97%，该工艺为开发传统冶金方

法无法生产的新型合金成分提供了一种思路，但
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电解速度和电流效率还有提升空间。最近，在

Kang 等[70]提出的具有突破性的催化研究中，结合

湿化学法和煅烧工艺负载少量的贵金属纳米催化

剂，将商用 TiO2 与还原性 MnOx 溶液混合，加强

二者的相互作用，使 Ti 中的氧扩散到 Mn 中，方

便后续体系中的除氧，这项工作为去除 Ti、Mn

中的氧提供了极为先进的思路，但后续仍需进一

步探索更加直接地去除体系中的氧的方法。综上

所述，从制备方法的角度改善 Ti–Mn 储氢合金吸

氢动力学性能的方式主要可以概括为增大氢与储

氢合金新鲜表面的接触面积和减少材料中氧含

量，旨在简化合金实际使用前的活化过程。 

 

 
 

图 4  (a)–(b) TiAl–0Sn 和 TiAl–3Sn 合金的氧化机理示意图[46]；(c) SMAT 加工对材料微观结构的影响[68] 
Fig. 4  Schematic diagram of the oxidation mechanism for TiAl–0Sn alloy (a) and TiAl–3Sn alloy (b) after isothermal oxidation for 

100 h[46]; (c) Schematic illustration of hydrogen storage behavior of Ti–V–Cr alloys with gradient-structure processed by 
SMAT[68] 

 

3  Ti–Mn 系储氢合金罐的研发 

在众多的储氢材料中，Ti–Mn 系储氢合金具有

较高的储氢容量和合适的平台压，是高密度储氢器

件最合适的候选合金之一。自日本丰田公司提出将

储氢合金储装于轻质储氢容器中，形成储存–释放一

体的复合式储氢系统以来[71]，国内外开始加快对于

金属氢化物储氢系统的研发工作。以 TiMn2 储氢合

金为代表的低温金属氢化物在轻型燃料电池汽车

(电动自行车、滑板车、高尔夫球车等)中表现出广

泛的应用前景，这些车辆所需的低功率和相对较短

的行驶里程导致需要在车上存储相对少量的氢气。

加氢过程通常伴随着较强的热效应，如果不能及时

排除反应热，金属氢化物反应器的温度会升高，从

而降低吸氢速率，增加反应时间，因此，理想的金

属氢化物反应器应具有极高的化学反应速率和快速

的传热特性[72]。 

为解决上述问题，Davids 等[73]从材料的角度出

发，通过添加 1% (质量分数)的膨胀天然石墨粉，进

一步改善了金属氢化物反应床的传热，氢化状态下

储氢合金填充密度低于物料实际密度的 61%(保证

容器安全运行的最大值)。在填料过程中，储氢罐温

度在空气对流条件下控制在 65 ℃，储氢容量可达

PCT 曲线确定的可逆储氢容量的 85%。结构的设计

和优化也是金属氢化物反应器的关键科学问题，例

如在罐体反应器外部包裹冷却套[74]或在反应器内

部放置热交换器[75–76]。Wang 等[77–79]认为传统的金

属氢化物反应器中沿轴向设计的换热管会使反应床

径向部分的馏分分布不佳，受自然界树木树枝的启

发，提出了一种新型分支形状的微通道反应器，以

扩大热交换管在反应器径向的投影面积来提高反应

性能，说明良好的换热系统可以有效提高反应效

率。Gupta 和 Bai 等[80–82]设计了沿冷却管方向分布

的不同形状的翅叶，使传热效率进一步平衡，在

实际应用中可将储存时间提高 90%以上，表明具

备翅叶的反应器可以大大提高储氢效率。

Alqahtani等[83]通过依赖于相变的介质进行热量的

储存和释放，通过合理设计其与反应床的接触形

式，改善了圆柱形反应器传热不良的问题，将整

个装置的效率提高 17 倍(图 5)。金属氢化物储氢

系统可根据实际应用场景和规模灵活定制，理想

的金属氢化物反应也可以将内部结构设计、添加

导热增强剂和混入相变材料几种方式相结合来提

高反应器的传质传热效果，合理设计传热系统是

影响储氢材料吸放氢性能的关键，为今后的金属

氢化物反应器设计奠定基础。 
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图 5  (a) 内部传质通道[76]；(b)–(c)反应器结构和床层温度分布[78]；(d)树状翅叶[82]；(e)金属氢化物反应器示意图[83] 
Fig. 5  (a) Illustration of thermal model of the reactor [76]; (b)–(c) Structural diagrams of the reactors and bed bed temperature 

distributions among 4 reactors at 500 s
[78]; (d) Schematics of the tree-shaped fins reactor[82]; (e) Metal hydride reactor[83] 

 

4  结论 

近年来，Ti–Mn 系储氢合金因其动力学性能好、

储氢容量和循环稳定性高以及低成本的优势，在压

缩储氢领域已得到实际应用。目前，对 Ti–Mn 系储

氢合金的研究主要集中在以下 3 个方面： 

1) 降低材料中的氧含量，提高合金的活化性能。 

2) 通过元素取代和制备工艺的改进对材料的

结构和性能进行优化，克服合金吸放氢热力学和动

力学障碍，调节平台压以满足应用要求。 

3) 保证储氢合金在温和条件下具有良好的循

环稳定性，可直接用于储氢罐的装填。 

本文从结构、性能和工艺几个方面综述了

Ti–Mn 系储氢合金的研究进展，为了进一步推动

Ti–Mn 系储氢合金的研发和应用，仍需要考虑以下

2 个方面： 

1) 在探究氢原子与金属原子的结合情况以及

氢原子分布状态的过程中，利用传统的 X 射线衍射

和透射电镜显微分析十分困难，而一些前沿的表征

手段，如微分相位对比图像成像技术，能够精确表

征间隙氢原子的位置以及不同位置处的氢结合能，

是理解金属氢化物储氢机理和化学性质的关键。 

2) 在应用过程中还需要考虑成本问题，目前常

用真空自耗电极或磁悬浮炉进行熔炼，并在熔炼完

成后进行热处理，以实现样品成分均匀化的目的，

因此未来亟需进一步探索低成本、大规模制备

Ti–Mn 系储氢合金的方法。 
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Extended Abstract 

Hydrogen storage alloys are considered as the most promising solid–state hydrogen storage materials with reliable safety, 

outstanding hydrogenation/dehydrogenation rate and a large quantity of hydrogen storage capacity. Among the common Mg–based, 

rare-earth-based, Zr-based and Ti-based hydrogen storage alloys, Ti-based hydrogen storage alloys are rapidly developed due to their 

low cost and supreme hydrogen storage capacity at room temperature and smooth pressure. Note that the Ti-Mn based AB2-type 

hydrogen storage alloys (i.e., A for Ti, Zr, rare metals and other hydride-forming elements, B for late transition metals and other 

non-hydride–forming elements) have a wide range of adjustable composition and a single Laves hydrogen–absorbing phase. The 

excellent thermodynamic properties of Ti–Mn alloy make it be an attractive hydrogen storage material, but difficult activation and 

high plateau pressure are still challenges for the large–scale application of Ti–Mn based hydrogen storage alloys. 

The optimization of the hydrogen storage properties of the materials is mainly achieved via compositional design of the 

elements, oxygen content control and achievement of the preparation process. The increase of cell volume brings more space for 

hydrogen to occupy with the increase of elements with larger atomic radii. Also, the interatomic force or bonding energy weakens, 

and the energy required for hydride decomposition reduces, which are conducive to the hydrogen absorption and desorption reaction 

of the material. For instance, an increase in the number of elements (e.g., Zr) that bind hydrogen more intimately than Ti usually 

promotes the hydrogen absorption reaction. A small amount of Cr and V instead of Mn can lower the slope of the hydrogen absorption 

and release plateau and significantly reduce the reaction hysteresis. The phase transition of the metal hydride is restricted, and the 

plateau pressure is subsequently increased as the valence electron concentration is increased. On this basis, it is still necessary to 

strengthen the in-depth research on the oxygen control method of materials to improve the hydrogen absorption kinetics of materials. 

This is because the incubation period before the activation process or the initial hydrogen absorption process is usually caused by the 

oxide film on the metal surface. The surface oxide scale prevents hydrogen from squeezing into the interior of Ti−Mn based hydrogen 

storage alloys and reduces the hydrogen absorption kinetic performance of the materials. Also, the oxide scale dissolves at high 

temperatures, and some oxygen atoms are solidly dissolved into the crystal lattice of the alloy, which reduces the interstitial space 

available for H to occupy and the hydrogen storage capacity of the material. At present, the commonly used access of oxygen removal 

is to replace the oxygen in Ti using metals with a lower Gibbs free energy. In addition, unlike conventional methods such as arc 

melting to prepare Ti-based hydrogen storage alloys, a low-cost, high-performance preparation process is developed for the 

perspective of modulating the microstructure to provide channels for hydrogen transport. Finally, the application of Ti-Mn hydrogen 

storage alloys in the field of hydrogen storage tanks is elaborated. The addition of cooling materials inside and outside the tank, the 

expansion of the contact area between the cooling structure and the hydrogen storage alloys as well as the mixing of phase change 

material can provide a positive effect of mass and heat transfer for reactor and maintain the hydrogenation/dehydrogenation rate of the 

metal hydride reactants, which lays the foundation for the design of metal hydride reactors in the future. 

Summary and prospects  Ti−Mn hydrogen storage alloys are practically applied in the field of compressed hydrogen storage due to 

their advantages of low cost, satisfying dynamics, high hydrogen storage capacity and cycling stability. It is necessary for the further 



第 52 卷第 6 期 张  贺 等：Ti–Mn 系储氢合金的研究进展 · 1883 · 

development and application of Ti–Mn hydrogen storage alloys to specifically investigate the bonding of hydrogen atoms with metal 

atoms as well as the distribution of hydrogen atoms. However, it is difficult to utilize the micro-scale analysis of X-ray diffraction and 

transmission electron microscopy to achieve this goal. Therefore, some cutting-edge characterization tools, such as differential phase 

contrast (DPC) imaging, can be used to accurately characterize the positions of interstitial hydrogen atoms as well as the hydrogen 

binding energies at different positions, which is a key to understanding the hydrogen storage mechanism and chemical properties of 

metal hydrides. It should not be ignored that the cost issues also need to be considered in the application. At present, the commonly 

used methods are vacuum self-consuming electrode or induction melting followed by heat treatment to achieve the homogenization of 

the sample composition. Hence, there is an urgent need to further explore the methods for low-cost and large-scale preparation of 

Ti-Mn system hydrogen storage alloys in the future. 
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