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Résumé 

L'hydrogène, en tant que vecteur énergétique propre, joue un rôle crucial dans la lutte 

contre le changement climatique et la transition vers des sources d'énergie renouvelable. Sa 

polyvalence, allant de la production d'électricité à la mobilité, en fait une alternative prometteuse 

aux combustibles fossiles. Cependant, le développement de solutions de stockage efficaces 

demeure un défi majeur pour son intégration à grande échelle. Les supports de stockage solides, 

tels que les hydrures métalliques, offrent une approche sécurisée et potentiellement efficace pour 

relever ce défi. En particulier, les alliages Ti-V à structure Cubique Centrée (CC) sont étudiés pour 

leur capacité d'absorption élevée à température ambiante et sous faible pression, comparativement 

aux alliages conventionnels AB5 et AB2.  

Cette thèse porte sur l'étude d'alliages CC de composition Ti30V60Mn(10-x)Crx (x= 0, 3.3, 

6.6, 10) pour le stockage de l'hydrogène, visant à explorer les effets de la substitution partielle de 

Mn par Cr afin de préserver l’intérêt d’un alliage léger tout en cherchant à déstabiliser l’hydrure 

dans le système métallique Ti-V-Mn. L'objectif est d'améliorer les propriétés thermodynamiques 

et la cinétique d'hydrogénation des alliages Ti-V-Mn-Cr en faisant varier le rapport Cr/Mn et en 

analysant l’impact de ces modifications sur la stabilité des phases de l’alliage. Pour ce faire, une 

analyse systématique et approfondie a été menée, incluant la caractérisation cristallographique, 

l’étude de la microstructure ainsi que l’évaluation des propriétés thermodynamiques et des 

cinétiques d’absorption d’hydrogène pour différentes compositions. 

Un des principaux défis des hydrures métalliques réside dans leur première hydrogénation, 

souvent appelée activation, qui peut être lente et nécessiter plusieurs cycles sous haute pression et 

température, augmentant ainsi le coût du processus. Dans la première partie de cette étude, 

consacrée à l’activation à température ambiante, la solution envisagée pour améliorer cette étape 
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a été l’ajout de 4 % en masse de zirconium. Les résultats montrent que les alliages dopés avec 4 

% en masse de Zr présentent une structure biphasée constituée d’une matrice CC dont la 

composition est proche de la nominale et d’une phase secondaire riche en Zr favorisant la diffusion 

de l’hydrogène dans la phase CC. Parmi les compositions Ti30V60Mn(10-x)Crx (x= 0, 3.3, 6.6, 10) 

étudiées, celle avec x = 6.6 a montré la capacité d’absorption la plus élevée, atteignant 3.8 % 

massique. Nos résultats révèlent également que les matériaux non dopés, c'est-à-dire sans ajout de 

zirconium ou d'hafnium, ne s’activent pas spontanément. Par ailleurs, l’alliage dopé au zirconium 

a démontré une meilleure cinétique de première hydrogénation que celui dopé à l’hafnium, 

suggérant que la phase secondaire riche en Zr/Hf agit comme une passerelle efficace pour 

l’hydrogène.  

Dans la deuxième partie de cette étude, l'impact de la substitution sur les paramètres 

thermodynamiques des mêmes alliages a été analysé. Il a été observé que remplacer le Mn par le 

Cr entraîne une diminution linéaire du paramètre de maille, ce qui induit une augmentation des 

pressions d'équilibre et, par conséquent, une déstabilisation du dihydrure. Une corrélation a 

également été notée entre l'entropie (ΔS) et l'enthalpie (ΔH) de décomposition de l'hydrure au sein 

des différents alliages étudiés. Toutefois, nos résultats révèlent que les variations de l'enthalpie et 

de l'entropie de décomposition ne sont pas directement liées à l'augmentation de la proportion de 

chrome dans l'alliage Ti30V60Mn(10-x)Crx, défiant ainsi l'hypothèse d'une compensation entropie-

enthalpie (EEC) dépendant du chrome. En analysant plus en détail la relation ΔH et ΔS, une 

température de compensation Tc, définie par la pente dΔH/dΔS où tous les alliages présentent la 

même pression d'équilibre, a été identifiée à 500 K pour le système étudié. Par ailleurs, 

l'application d'un facteur de qualité de compensation a permis de confirmer que cette compensation 

n'est pas de nature statistique, avec un degré de confiance supérieur à 95 %. À notre connaissance, 
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il s’agit de la première étude systématique explorant la relation entre l’entropie et l’enthalpie de 

formation d’hydrure pour les alliages de type CC.  

Dans la troisième partie de cette étude, l’effet de la substitution complète du manganèse 

par d’autres éléments de transition (M= Fe, Co, Ni) a été évalué dans les alliages Ti30V60M10 + 4 

% massique de Zr. À l’état tel que coulé, ces alliages présentent une microstructure biphasée, 

constituée d'une matrice dont la composition chimique est proche de la nominale et d'une phase 

secondaire riche en Zr et en atomes de M, correspondant à un système AB2. L’analyse 

cristallographique a révélé que la matrice adopte une structure cubique centrée (CC), tandis que la 

phase secondaire est une phase de Laves de type C14. Bien que l'ajout de Zr ait précédemment 

favorisé une activation rapide dans les alliages Ti-V-Mn-Cr, nous avons constaté que l'activation 

des alliages Ti30V60M10 à température ambiante sous une pression de 20 bars d'hydrogène demeure 

initialement lente, nécessitant plus de trois heures pour atteindre leur pleine capacité d’absorption 

(3.2 - 3.4 % massique). Pour surmonter cette limitation, un traitement thermique à 300°C sous vide 

dynamique pendant 2 heures a été mis en œuvre afin de dégazer les échantillons et de faciliter 

l’absorption d’hydrogène. Les résultats indiquent que ce traitement thermique améliore 

substantiellement la cinétique d'hydrogénation, en réduisant le temps d'incubation et en accélérant 

l'atteinte de la capacité maximale. Plus précisément, l'alliage Ti30V60Ni10 a démontré une cinétique 

d'hydrogénation supérieure après traitement, tandis que Ti30V60Co10 a affiché le temps d'incubation 

le plus court. En ce qui concerne la capacité maximale d'absorption, celle de l'alliage Ti30V60Fe10 

est restée inchangée indépendamment du traitement thermique. En revanche, une légère 

diminution de la capacité a été observée pour Ti30V60Co10, alors que Ti30V60Ni10 a vu sa capacité 

d’hydrogénation augmenter après le traitement. L’étude cristallographique après hydrogénation a 

montré que, dans toutes les conditions étudiées (alliages tel que coulés et traités thermiquement), 
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une phase principale CFC et une phase secondaire C14 étaient présentes. Cette dernière, tout en 

conservant sa structure initiale, a démontré sa capacité à absorber l’hydrogène. Toutefois, le 

traitement thermique a entraîné une augmentation de l’abondance de la phase C14 et un affinement 

des cristallites de la phase CFC.  

Enfin, L’analyse par diffraction des rayons X après désorption a révélé que les paramètres 

de maille CC des alliages déshydrogénés étaient légèrement supérieurs à ceux des alliages après 

synthèse, suggérant que la désorption de l’hydrogène à 300°C sous vide dynamique n’était pas 

totalement achevée. 
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Abstract 

 

Hydrogen, as a clean energy carrier, plays a crucial role in combating climate change and 

transitioning toward renewable energy sources. Its versatility, ranging from electricity generation 

to mobility applications, makes it a promising alternative to fossil fuels. However, the development 

of efficient hydrogen storage solutions remains a major challenge for large-scale implementation. 

Solid-state storage materials, such as metal hydrides, offer a safe and potentially effective approach 

to addressing this issue. Ti-V-based alloys with a Body-Centered Cubic (BCC) structure are 

studied for their high hydrogen absorption capacity at ambient temperature and under low pressure, 

compared to conventional AB5 and AB2 alloys. 

This thesis focuses on the study of BCC alloys with the composition Ti30V60Mn(10-x)Crx (x= 

0, 3.3, 6.6, 10) for hydrogen storage, aiming to explore the effects of partial substitution of Mn by 

Cr to maintain the advantage of a lightweight alloy while seeking to destabilize the hydride in the 

Ti-V-Mn metallic system. The objective is to improve the thermodynamic properties and 

hydrogenation kinetics of Ti-V-Mn-Cr alloys by varying the Cr/Mn ratio and analyzing how these 

modifications affect the stability of the alloy phases. To achieve this, a systematic and in-depth 

analysis was conducted, including crystallographic characterization, microstructure analysis, and 

the evaluation of thermodynamic properties and hydrogen absorption kinetics for different 

compositions. 

One of the main challenges of metal hydrides lies in their initial hydrogenation, often 

referred to as activation, which can be slow and requires multiple cycles under high pressure and 

temperature, increasing process costs. In the first part of this study, dedicated to activation, the 

proposed solution to improve this step was the addition of 4 wt.% zirconium. The results indicate 

that alloys doped with 4 wt.% Zr exhibit a biphasic structure consisting of a BCC matrix with a 
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composition close to the nominal one and a secondary phase rich in Zr, which facilitates hydrogen 

diffusion. Among the compositions Ti30V60Mn(10-x)Crx (x= 0, 3.3, 6.6, 10) studied, the x = 6.6 

composition exhibited the highest absorption capacity, reaching 3.8 wt.%. Our results also reveal 

that non-doped materials, i.e., without zirconium or hafnium addition, do not activate 

spontaneously. Furthermore, the zirconium-doped alloy demonstrated superior first hydrogenation 

kinetics compared to the hafnium-doped alloy, suggesting that the secondary phase rich in Zr/Hf 

acts as an efficient pathway for hydrogen, facilitating its diffusion within the BCC matrix. 

In the second part of this study, the impact of substitution on the thermodynamic parameters 

of the same alloys was analyzed. It was observed that replacing Mn with Cr leads to a linear 

decrease in the lattice parameter, resulting in increased equilibrium pressures and, consequently, 

destabilization of the dihydride. A correlation was also noted between the entropy (ΔS) and 

enthalpy (ΔH) of hydride decomposition across the studied alloys. However, our results indicate 

that variations in hydride decomposition enthalpy and entropy are not directly related to the 

increasing Cr content in the Ti30V60Mn(10-x)Crx alloy, challenging the hypothesis of a Cr-dependent 

entropy-enthalpy compensation (EEC). Further analysis of the ΔH-ΔS relationship identified a 

compensation temperature Tc of 500 K, where all alloys exhibit the same equilibrium pressure. 

Moreover, applying a compensation quality factor confirmed that this compensation is not of 

statistical origin, with a confidence level exceeding 95%. To our knowledge, this is the first 

systematic study exploring the relationship between entropy and enthalpy in hydride formation for 

BCC-type alloys. 

In the third part of this study, the effect of complete substitution of manganese by other 

transition elements (M = Fe, Co, Ni) was evaluated in Ti30V60M10 (M = Fe, Co, Ni) + 4 wt.% Zr 

alloys. In the as-cast state, these alloys exhibit a biphasic microstructure consisting of a matrix 
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with a chemical composition close to the nominal one and a secondary phase rich in Zr and M 

atoms, corresponding to an AB2 system. Crystallographic analysis revealed that the matrix adopts 

a BCC structure, while the secondary phase is a Laves phase of the C14 type. Although the addition 

of Zr previously promoted rapid activation in Ti-V-Mn-Cr alloys, we observed that activation of 

Ti₃₀V₆₀M₁₀ alloys at room temperature under a hydrogen pressure of 20 bar remains initially slow, 

requiring over three hours to reach their full absorption capacity (3.2 - 3.4 wt.%). To overcome 

this limitation, a pre-activation treatment was implemented, consisting of heat treatment at 300°C 

under dynamic vacuum for 2 hours to degas the samples and facilitate hydrogen absorption. The 

results indicate that this heat treatment substantially improves hydrogenation kinetics by reducing 

incubation time and accelerating maximum capacity achievement. Specifically, the Ti₃₀V₆₀Ni₁₀ 

alloy demonstrated superior hydrogenation kinetics after treatment, while Ti₃₀V₆₀Co₁₀ exhibited 

the shortest incubation time. Regarding the maximum absorption capacity, Ti₃₀V₆₀Fe₁₀ remained 

unchanged regardless of heat treatment. However, a slight decrease in capacity was observed for 

Ti₃₀V₆₀Co₁₀, whereas Ti₃₀V₆₀Ni₁₀ showed an increased hydrogenation capacity after treatment. 

Crystallographic analysis after hydrogenation showed that, under all studied conditions (as-cast 

and heat-treated alloys), a FCC primary phase and a C14 secondary phase were present. The latter, 

while maintaining its initial structure, demonstrated its ability to absorb hydrogen. However, heat 

treatment resulted in an increase in the abundance of the C14 phase and refinement of the crystallite 

size in the FCC phase.  

Finally, X-ray diffraction analysis after desorption revealed that the BCC lattice parameters 

of the dehydrogenated alloys were slightly larger than those of the synthesized alloys, suggesting 

that hydrogen desorption at 300°C under dynamic vacuum was not fully achieved. 
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Chapitre 1. Introduction et contexte 
1.1 Hydrogène : vecteur énergétique 

La demande énergétique mondiale contenue de croitre, alimentée par l’industrialisation et 

l’augmentation de la population. Actuellement, plus de 84% de l’énergie primaire provient des 

combustibles fossiles, contribuant fortement aux émissions de gaz à effet de serre (GES), 

notamment le dioxyde de carbone (CO2), le méthane (CH4), et les oxydes d'azote (NOx). En 2021, 

les émissions mondiales de CO2 liées à l’énergie ont atteint 36.3 milliards de tonnes, dont un quart 

provient du secteur des transports (Figure 1) [1].  

 

Figure 1 :(A) Consommation mondiale d'énergie primaire et (B) Émissions de CO2 par type de combustible [1]. 

Face à ces défis environnementaux, l’hydrogène apparait comme une alternative 

prometteuse grâce à son haut pouvoir calorifique et à sa combustion propre, ne produisant que de 

l'eau. Découvert en 1766 par Henry Cavendish, il est l’élément le plus abondant de l'univers, et 

possède des propriétés énergétiques uniques, le rendant particulièrement attrayant pour de 

nombreuses applications [2]. Que ce soit dans la propulsion des véhicules à piles à combustible, 

comme vecteur énergétique dans les processus industriels, ou encore pour le stockage de l’énergie 

renouvelable, l’hydrogène offre un potentiel considérable pour transformer nos modes de 
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production et de consommation d’énergie [3].  

À l’instar de l’électricité, l’hydrogène est un vecteur énergétique qui doit être produit. 

Aujourd’hui, environ 95% de l’hydrogène mondial est issu du reformage du méthane à la vapeur, 

un procédé efficace, mais fortement émetteur de CO2, avec une moyenne de 7 kg de CO2 par kg 

d’hydrogène produit [4, 5]. Une alternative plus propre repose sur l’électrolyse de l’eau, qui utilise 

de l’électricité issue de sources renouvelable pour produire de l’hydrogène sans émissions de CO2. 

Toutefois, cette technologie reste coûteuse et représente actuellement moins de 2 % de la 

production mondiale. Certaines régions, comme le Québec, privilégient cette approche grâce à leur 

électricité à faible empreinte carbone [6].  

La Figure 2 illustre le cycle énergétique de l'hydrogène vert, depuis sa production par 

électrolyse jusqu'à son stockage et son utilisation dans divers secteurs, soulignant son potentiel 

comme solution énergétique durable. 

 

Figure 2 : Schéma de l'écosystème énergétique de l'hydrogène: production, stockage et utilisation [7]. 

En 2023, la consommation mondiale d'hydrogène continue d’augmenter, restant 

principalement concentrée dans le raffinage du pétrole et l'industrie chimique [8]. En 2022, elle a 
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atteint 95 millions de tonnes (Mt), soit une hausse de près de 3% par rapport à l'année précédente, 

mais demeure en deçà des 150 Mt projetés d'ici 2030 pour atteindre les objectifs de neutralité 

carbone [8]. 

Le secteur de la mobilité joue un rôle clé dans l'essor de l'hydrogène comme vecteur 

énergétique. Actuellement, les transports reposent majoritairement sur les produits pétroliers, 

contribuant ainsi de manière significative aux émissions de gaz à effet de serre. Alors que 

l’hydrogène est déjà largement utilisé dans des applications industrielles, avec une consommation 

annuelle d’environ 70 Mt H2, son adoption dans la mobilité reste encore marginale, ne dépassant 

pas 0.01 Mt à l’échelle mondiale [9]. Toutefois, la demande devrait croître considérablement dans 

les décennies à venir pour répondre aux objectifs de décarbonisation du secteur des transports.  

 La transition vers une économie de l'hydrogène ne repose pas uniquement sur son 

intégration dans la mobilité, mais également sur des avancées technologiques et des 

investissements massifs dans la production, le stockage et la distribution. Cette évolution nécessite 

une coopération internationale et une volonté politique forte pour accélérer son déploiement à 

grande échelle [10, 11].  

Toutefois, malgré son fort potentiel, l’hydrogène présente des défis majeurs, notamment en 

matière de stockage. En tant qu’élément le plus léger du tableau périodique, il possède des 

propriétés physiques qui compliquent sa manipulation et son confinement. Les solutions 

développées pour surmonter ces limitations seront explorées dans la section suivante. 

 

1.2 Le stockage de l’hydrogène 

Le stockage efficace de l’hydrogène est essentiel pour assurer son intégration dans le mix 

énergétique. La Figure 3 compare les densités énergétiques gravimétrique et volumétrique de 
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plusieurs vecteurs énergétiques, illustrant les défis liés au stockage de l’hydrogène. 

 

Figure 3 : Comparaison de la densité énergétique gravimétrique et volumétrique de divers carburants selon leur valeur 

calorifique inférieure [12]. 

Bien que l'hydrogène ait une densité énergétique élevée (120 MJ/kg), soit environ trois fois 

supérieure à celle de l’essence ou du gaz naturel, sa faible densité volumétrique à température et 

pression ambiantes (11 m3/kg) impose des volumes conséquents pour stocker une quantité 

équivalente d’énergie [12].  

 Pour surmonter ces contraintes, plusieurs méthodes de stockage ont été développées. Le 

stockage physique par compression ou liquéfaction ainsi que le stockage basé sur des matériaux 

représentent les principales approches. La Figure 4 présente un aperçu des méthodes de stockage 

actuellement utilisées, en fonction de leurs capacités volumétriques. 

. 
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Figure 4 : Stockage physique vs. basé sur les matériaux pour l'hydrogène : Densités et technologies [13]. 

Le choix de la méthode de stockage dépend des contraintes spécifiques à chaque 

application. Dans les systèmes stationnaires, où l’espace et le poids ne sont pas des facteurs 

limitants, la densité gravimétrique est moins critique. En revanche, pour les applications mobiles, 

la légèreté et la compacité sont essentielles, rendant la densité gravimétrique un critère 

déterminant.  

1.2.1 Stockage sous pression  

Le stockage de l'hydrogène sous haute pression est une méthode largement utilisée, 

reposant sur la compression du gaz à température ambiante dans des réservoirs adaptés. Les 

réservoirs en acier supportent jusqu'à 350 bars, tandis que les réservoirs composites de nouvelle 

génération atteignant 700 bars [14]. Cette technologie améliore sa densité volumétrique du 

carburant, facilitant son utilisation, notamment dans le transport.  

Cependant, la compression de l’hydrogène requiert une énergie significative, affectant 

l’efficacité du stockage. Les réservoirs composites, bien que plus légers, restent coûteux et doivent 

répondre à des normes de sécurité strictes.  
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1.2.2 Stockage liquide  

La liquéfaction de l'hydrogène permet d’augmenter sa densité volumétrique en le 

refroidissant à des températures cryogéniques inférieures à 33 K, et  jusqu'à 21.2 K pour un 

stockage à pression atmosphérique [14]. Bien que cette méthode optimise la densité de stockage, 

elle entraîne un coût énergétique élevé pour le refroidissement et le maintien de la température, 

avec des pertes par évaporation. Elle est donc principalement utilisée dans des applications 

spécifiques, comme la propulsion spatiale, où ses avantages justifient ces contraintes. 

1.2.3 Stockage à l'état solide :   

Le stockage de l’hydrogène à l’état solide repose sur son interaction avec un matériau, soit 

par adsorption où l’hydrogène se fixe à la surface via des liaisons faibles (physisorption), où il 

pénètre dans le réseau cristallin du matériau en formant des liaisons chimiques plus fortes 

(chimisorption). La Figure 5 illustre ces deux mécanismes de stockage. 

 

Figure 5 : Représentation de la physisorption et de la chimisorption de l'hydrogène dans un matériau [15]. 

1.2.3.1 Hydrogène adsorbé : 

L'adsorption de l'hydrogène repose sur la fixation des molécules d'H2 à la surface de matériaux 
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nanoporeux par des liaisons de Van der Waals (physisorption). Ce stockage nécessite des 

matériaux à grande surface spécifique et à volume poreux élevé, tels que les charbons activés, les 

MOFs (Metal–Organic Frameworks), les carbones poreux et les nanotubes de carbone [14]. Bien 

que la physisorption soit réversible avec une faible énergie d’activation, son enthalpie d’adsorption 

(1-10 KJ.mol-1) limite les capacités de stockage à température ambiante. Pour améliorer cette 

capacité, l'hydrogène est généralement adsorbé à des températures cryogéniques (77 K). Par 

exemple, sur des matériaux de carbone poreux, une capacité d’environ 5% en masse peut être 

atteinte sous 70 bars [16, 17]. Toutefois, comme le stockage liquide, cette approche requiert des 

températures cryogéniques, augmentant la consommation énergétique et compliquant son 

application. 

1.2.3.2 Hydrogène absorbé : 

Le stockage solide de l'hydrogène dans des hydrures repose sur l'absorption d'hydrogène 

atomique à l'intérieur de matériaux solides, où il forme des liaisons chimiques. Ce processus 

implique la dissociation de l’H2 en atomes d'hydrogène, suivis de leur pénétration et diffusion dans 

la structure cristalline du matériau hôte. Grâce à leur réversibilité, les hydrures agissent comme 

des éponges, absorbant et désorbant l'hydrogène sous des conditions contrôlées de température et 

de pression. Selon leur nature chimique, les hydrures sont classés en métalliques, ioniques, 

covalents ou complexes. 

La Figure 6 classe les matériaux utilisés pour le stockage solide de l'hydrogène en fonction de leur 

capacité gravimétrique et volumétrique, ainsi que de leur température de désorption. Atteindre un 

équilibre entre ces paramètres est essentiel pour répondre aux critères du "Department of Energy" 

(DOE), qui recommande une capacité de stockage de 6.5 % en masse, une température de 

désorption comprise entre 20-120°C et une bonne réversibilité.  
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Figure 6 :Matériaux actuels pour le stockage solide de l'hydrogène, avec une réversibilité indiquée par des points verts (élevée) 

et rouges (limitée) [7]. 

Les sections suivantes détaillent les différents types d’hydrures, en mettant en évidence leurs 

caractéristiques et leurs performances. 

- Les hydrures ioniques :  

Les hydrures ioniques sont des composés formés par la réaction de l’hydrogène avec des 

métaux alcalins ou alcalino-terreux, du calcium au baryum, générant des hydrures binaires (M-H) 

où l’hydrogène agit comme un ion négatif (H-). Ces hydrures présentent des propriétés similaires 

aux halogénures, avec des structures cristallines analogues à celles du chlorure de sodium pour les 

métaux alcalins et du chlorure de baryum pour les alcalino-terreux [18].  

Généralement synthétisés sous haute pression et température, ces hydrures sont utilisés en 

synthèse chimique comme bases et agents réducteurs. Cependant leur haute réactivité, notamment 

avec l'eau, et la chaleur dégagée lors des réactions limitent leur potentiel pour le stockage 

d'hydrogène à grande échelle. Les hydrures de sodium (NaH) et de calcium (CaH2) figurent parmi 
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les plus représentatifs de cette catégorie. À noter que, contrairement aux hydrures purement 

ioniques, l'hydrure de magnésium (MgH2) présente une interaction à la fois ionique et 

partiellement covalente, ce qui le rapproche des hydrures complexes [19].  

- Les hydrures covalents : 

Les hydrures covalents résultent de liaison de l’hydrogène avec des non-métaux par le 

partage d'électrons. Leur faible point de fusion et d'ébullition s’explique par les interactions de 

Van der Waals dominantes. Généralement gazeux ou liquides à température ambiante, leurs 

formes solides sont thermiquement instables, limitant leur usage pour le stockage d'hydrogène. De 

plus, leur synthèse ne découle pas directement d’une réaction avec l’hydrogène gazeux, ce qui 

complique leur utilisation. Le méthane (CH₄) en est un exemple typique, illustrant ces contraintes. 

- Les hydrures complexes :  

Les hydrures complexes se caractérisent par la présence d’anions tels que [AlH4]-  , [BH4]- 

et [NH2]-, stabilisés par des métaux alcalins ou alcalino-terreux, combinant ainsi des interactions 

covalentes et ioniques. Avec des capacités de stockage allant de 7% à 18% massique, ils présentent 

toutefois des limitations, notamment une faible réversibilité et une sensibilité à l'eau. Leur forte 

chaleur d’adsorption (40 et 100 kJ/mol), entraîne des températures de désorption élevées 

(supérieure à 400°C), des cinétiques lentes et des protocoles de synthèse complexes, restreignant 

leur utilisation [20, 21]. L'alanate de sodium (NaAlH4) et le borohydrure de sodium (NaBH4) 

peuvent  stocker respectivement 5.5% et 5.3% massiques d’hydrogène, mais leur faible 

réversibilité et la complexité de leur régénération limitent leur application [22].  

- Hydrures de métaux légers :  

Le MgH2 est un hydrure métallique largement étudié en raison de sa capacité gravimétrique 

élevée de 7.6 %. Toutefois, son utilisation est limitée par une  température de dissociation élevée 
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(300°C à 1 bar),  une oxydation en surface et une diffusion lente de l'hydrogène dans sa phase 

hydrure, des défis nécessitant encore des solutions [23]. 

- Les hydrures métalliques :  

Certains métaux forment spontanément des hydrures métalliques en absorbant l’hydrogène 

gazeux. Les atomes d’hydrogène diffusent dans la structure cristalline du métal et occupent les 

sites interstitiels sans altérer sa structure électronique. Cette interaction, ni strictement ionique ni 

purement covalente, permet aux hydrures de conserver certaines propriétés du métal hôte, telles 

que la conductivité électrique et la malléabilité. 

Lorsque cette absorption est réversible, ces matériaux peuvent stocker et libérer l’hydrogène 

en fonction des conditions de température et de pression, ce qui les rend particulièrement adaptés 

au le stockage de l’hydrogène, notamment dans les applications où la densité volumétrique est un 

facteur clé. Les différentes familles d’hydrure métallique et leurs caractéristiques spécifiques 

seront détaillées dans la section suivante. 

1.3 Les principaux types d’hydrures métalliques  

La figure 7 présente le tableau périodique, distinguant les éléments capables de former des 

hydrures (A, en rouge), de ceux qui ne le peuvent pas (B, en bleu). L'enthalpie de formation des 

hydrures y est également indiquée.  

Les éléments métalliques de type A, tels que les terres rares, le magnésium, le vanadium et 

le titane, réagissent spontanément avec l'hydrogène pour former des hydrures 

thermodynamiquement stables, qui ne se décomposent qu’à haute température. À l'inverse, les 

métaux de transition 3d (type B), comme le chrome, le manganèse, le fer, le cobalt et le nickel, ont 

une faible affinité pour l'hydrogène, formant des hydrures instables dans les conditions standard 

de pression et de température. 
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Figure 7 : Éléments formateurs et non formateurs d'hydrures dans le tableau périodique des éléments [24].. 

❖ Les composés intermétalliques 

Les composés intermétalliques de type ABn, combinant un métal à forte affinité pour 

l'hydrogène et autre à faible affinité, possèdent généralement des propriétés intermédiaires en 

matière de stockage d'hydrogène [25]. Conformément au modèle de Miedema sur la stabilité 

inversée [26], plus un intermétallique est stable, plus son hydrure correspondant est instable, et 

inversement. Ces matériaux offrent ainsi un compromis entre capacités de stockage élevées et 

conditions de fonctionnement à température et pression ambiantes. Ils sont largement étudiés pour 

des applications autant mobiles que stationnaires. Les principales structures sont AB5, AB2 et AB, 

dont la composition peut être ajustée pour optimiser des paramètres comme la cinétique 

d’activation, la capacité réversible, la pression d’équilibre et résistance aux contaminations ainsi 

que le cout [27]. 
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- AB5 : 

Les hydrures de type AB5, sont constitués d’un élément A, généralement un lanthanide ou 

un Mischmetal (Mm, un mélange de terres rares) et d’un élément B, principalement du nickel, 

pouvant être allié à d’autres métaux, comme le cobalt, l’aluminium, le manganèse, le fer, le cuivre, 

et le titane. Ils offrent une activation facile dès la première hydrogénation, sans nécessiter de 

traitement thermique préalable, et présentent une excellente réversibilité ainsi qu’une bonne 

capacité de cyclage [28-30]. L’alliage LaNi5 est l’exemple le plus représentatif de cette famille, 

fonctionnant à température et pression ambiantes. Il est largement utilisé dans les batteries Nickel-

Métal Hydrure (Ni-MH), en raison de son coût de production relativement bas et de sa fiabilité 

[31].Toutefois, sa capacité gravimétrique (1.5 % massique), le rend inadapté aux applications 

nécessitant un stockage d'hydrogène de haute densité, comme l’automobile.  

- AB2 : 

Les hydrures de type AB2 forment une large famille d’alliages où l’élément A (Ti, Zr, Hf) 

est associé à un élément B (V, Cr, Mn, Fe). Cette flexibilité compositionnelle permet d’ajuster 

leurs propriétés de désorption. La plupart cristallisent dans des phases de Laves, adoptant une 

structure hexagonale (C14, MgZn2) qui est majoritaire, double hexagonal (C36, MgNi2) ou 

cubique (C15, MgCu2). Avec une capacité de stockage réversible avoisinant 1.8 % massique, ces 

hydrures sont comparables aux AB5, tout en étant plus économiques que les alliages à base de 

LaNi5 [32, 33]. Néanmoins, leur stabilité excessive à température ambiante et leur sensibilité aux 

impuretés, notamment pour les alliages riches en titane, limitent leur efficacité [34]. La présence 

de traces d'eau ou d'oxygène peut entrainer la formation d’une couche d'oxyde ou d'hydroxyde, 

inhibant leur réactivité avec l'hydrogène [35]. 
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- AB : 

Les hydrures de type AB, tel que le fer-titane (TiFe), ont été étudiés dès les années 1970, 

notamment par Reilly, pour leur potentiel  dans le stockage d'hydrogène [36]. Ces alliages, incluant 

le TiFe, le ZrNi et le TiV, présentent de bonnes propriétés thermodynamiques et une capacité 

d'absorption, atteignant jusqu'à 1.9 % massique. Cependant, leur adoption est entravée par 

plusieurs défis. L'alliage TiFe, par exemple, requiert une activation spécifique impliquant plusieurs 

cycles à plus de 50°C sous 40 bars d’hydrogène pour améliorer sa cinétique de première 

hydrogénation. De plus, sa sensibilité à l'air favorise la formation de films d'oxyde, réduisant la 

vitesse d'hydrogénation et la capacité réversible [37, 38]. Surmonter ces limitations est essentiel 

pour faire des hydrures AB une option viable pour l’industrie [39]. 

❖ Hydrures de solutions solides cubiques centrées (CC)  

  Les alliages de solutions solides de structure cubique centrée CC offrent une grande 

flexibilité de compositions, car ils ne sont pas limités par une stœchiométrique fixe, permettant la 

dissolution en quantités variables au sein de l'alliage [40].  

Cette thèse se focalise sur les hydrures Ti-V, notamment les systèmes Ti-V-Cr et Ti-V-Mn, 

pour leur fort potentiel en stockage d'hydrogène. Leur structure CC offre plus de sites interstitiels 

que les structures cubiques à faces centrées (CFC) ou hexagonales compactes (HC). Ces alliages 

forment généralement deux types d'hydrures : un monohydrure très stable et un dihydrure 

principalement responsable de la capacité réversible. Leur capacité maximale varie entre 3 et 4 % 

massique d'hydrogène, tandis que leur capacité réversible atteint environ 2.4 % [41-44]. Cependant 

la présence d'une couche d'oxyde en surface complique leur première hydrogénation, ralentissant 

leur activation. Une analyse plus approfondie de leur évolution, depuis leur découverte jusqu’aux 

avancées récentes, sera abordée dans la section 1.6.  
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1.4 Processus d’hydrogénation /déshydrogénation des hydrures métalliques 

La formation d’un hydrure métallique est un processus exothermique. Un tel processus de 

réaction réversible peut être décrit de la façon suivante : 

𝑀 + 
𝑥

2
𝐻2 ↔ 𝑀𝐻𝑥 + 𝑄                                                        (1) 

Où M est un métal, une solution solide ou un composé intermétallique, MHx est l'hydrure et x est 

le ratio d'atomes d'hydrogène par atomes de métal (H/M) et Q est la chaleur de la réaction ou 

l’énergie thermique libérée. 

L'interaction de l'hydrogène avec les matériaux se déroule en plusieurs étapes, illustrées dans la 

Figure 8 (a) : 

1. Adsorption physique des molécules d'hydrogène sur la surface du matériau. 

2. Dissociation des molécules d'hydrogène en atomes et chimisorption sur la surface. 

3. Pénétration de surface par les atomes d'hydrogène. 

4. Diffusion d'hydrogène dans le métal, formant une solution solide (phase alpha). 

5. Nucléation et formation d'un hydrure riche en hydrogène (phase beta). 
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Figure 8 : Les différentes étapes de la réaction pour les processus d'absorption (a) et de désorption (b) d'hydrogène par une 
particule de poudre métal ou d'hydrure [45]. 

 
  La déshydrogénation, représentée sur la Figure 8 (b), constitue le processus inverse de 

l'hydrogénation, où, sous des conditions spécifiques de température et de pression, les hydrures se 

décomposent. Durant ce processus, les atomes d'hydrogène diffusent à la surface de l'alliage, où 

ils se recombinent pour former des molécules d'hydrogène.  

La Figure 9 présente le diagramme du potentiel de Lennard-Jones, qui illustre les 

différentes barrières énergétiques rencontrées par l'hydrogène au cours des processus d'absorption 

présentés ci-dessus. Chaque étape du processus, depuis la physisorption jusqu'à la nucléation et la 

croissance de l'hydrure, est associée à un seuil énergétique distinct, caractérisé par différents types 

d'énergie : Ephys pour la physisorption, Edis pour la dissociation, Echem pour la chimisorption, Epen 

pour la pénétration dans la sous-surface, Edif pour la diffusion dans la matrice, et Enuc pour la 

nucléation et la croissance de l'hydrure.  
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Figure 9: Séquence des barrières énergétiques pour l'hydrogène dans le processus d'absorption dans les hydrures métalliques 

[7]. 

1.4.1 Mécanisme d’activation   

L'activation, ou la première absorption d'hydrogène par un matériau, est une étape cruciale 

dont la durée peut varier de quelques minutes à plusieurs heures, selon la nature de l'échantillon 

étudié. Typiquement, la surface des alliages métalliques est revêtue d'une couche d'oxyde, dont 

l'épaisseur et les propriétés dépendent étroitement du procédé de synthèse utilisé. Cette couche 

d'oxyde agit comme une barrière limitant la pénétration de l’hydrogène dans le métal, nécessitant 

ainsi des conditions spécifiques de haute température et de haute pression lors de la première 

hydrogénation pour initier efficacement l’absorption. 

Le diagramme de Lennard-Jones (Figure 10) illustre les différentes étapes de ce processus 

en montrant l’évolution de l'énergie potentielle des atomes et des molécules d'hydrogène au contact 

d’une surface métallique.  

-Approche initiale : L'hydrogène moléculaire est attiré par des forces de Van der Waals 
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faibles (0 à 20 kJ/mol), se rapprochant progressivement de la surface métallique (point 1).  

- Dissociation de la molécule H2 : À mesure que la distance diminue, l'augmentation de 

l'énergie potentielle due aux forces répulsives mène à un point critique où l'énergie de dissociation 

de l'hydrogène (218 kJ/mol) devient plus favorable. Si la dissociation nécessite une énergie 

supplémentaire pour être surmontée (point 2), une barrière d’activation est présente. En revanche, 

si l’intersection avec l’état gazeux se situe à énergie proche de zéro (point 3), la dissociation est 

spontanée. 

-Adsorption et diffusion : Une fois dissociés, les atomes d'hydrogène se fixent à la surface 

du métal dans un état de faible énergie (point 4, chimisorption), avant de diffuser à travers les sites 

interstitiels du réseau métallique, qui peuvent être de types tétraédrique ou octaédrique. 

 

Figure 10: Diagramme en une dimension d'énergie potentielle  des molécules d'hydrogène (H₂) et des atomes d'hydrogène (H) en 

fonction de leur distance par rapport à la surface métallique [25]. 

. 

1.4.2 Les sites d’hydrogénation 

Les hydrures métalliques se cristallisent généralement dans trois structures principales : 
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cubique à faces centrées (CFC), hexagonal compact (HC), et cubique centrée (CC) [46]. L'insertion 

d'hydrogène dans ces structures peut entraîner une modification de la structure cristalline, réduisant 

souvent la symétrie et provoquant une augmentation significative du volume de la maille cristalline 

(environ 2 à 3 A³ par atome d'hydrogène), soit une augmentation volumique de 20 à 30 % [47].  

Dans ces réseaux cristallins, l'hydrogène occupe deux types de sites interstitiels : les sites 

octaédriques (O) et les sites tétraédriques (T), comme illustrés dans la Figure 11. Pour une insertion 

optimale de l'hydrogène dans ces sites interstitiels, il est impératif de satisfaire à deux exigences 

fondamentales. Tout d'abord, la distance minimale entre deux atomes d'hydrogène doit être 

supérieure à 2.1 Å pour éviter la répulsion électrostatique entre eux [48]. Deuxièmement, la taille 

du site interstitiel doit être adéquate, nécessitant un rayon minimum de 0.4 Å pour accommoder 

l'atome d'hydrogène [49]. La capacité d'absorption maximale de l'hydrogène dépend, par 

conséquent, du nombre, de la taille et de la distribution de ces sites interstitiels, comme détaillée 

dans le Tableau 1. 
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Figure 11: Sites interstitiels d'occupation de l'hydrogène (octaédriques et tétraédriques) dans les structures CFC, HC et CC 

[47].. 

Tableau 1   Taille et nombre de sites interstitiels (N) par atome métallique (M) dans les structures CFC,HC et CC [50]. 

Structure CFC et HC 
(c/a=1.633) 

CC 

Site 

N/M 

Taille 

O 

1 

0.414 

T 

2 

0.255 

O T 

3  6 

0.155 0.291 

 

1.5 Thermodynamique des hydrures métalliques 

Les propriétés thermodynamiques des hydrures métalliques sont essentielles pour évaluer 

leur performance en tant que matériaux de stockage d'hydrogène. Elles sont généralement 

caractérisées par des courbes Pression-Composition-Température (PCT), obtenues en mesurant la 
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pression d’équilibre en fonction de la concentration d’hydrogène à température constante. 

1.5.1 Comportement idéal  

Dans un système idéal, l’isotherme PCT d'un hydrure métallique suit le profil illustré à la 

Figure 12. Cette courbe présente un plateau caractéristique correspondant à l’équilibre entre la 

phase de solution solide (α) et la phase hydrure (β). La longueur de ce plateau est un paramètre 

clé, définissant la quantité d'hydrogène (CH) pouvant être stockée et libérée de manière réversible 

avec une faible variation de pression. Les différentes régions de cette courbe seront examinées en 

détail dans la suite. (H/M est le rapport hydrogène sur métal). 

 

Figure 12 : Diagramme isotherme pression-composition illustrant les trois zones d'absorption d'un hydrure [24].. 

L’hydrogène en solution solide dans le métal (phase α)   

À faible concentration (H/M0.1), l'hydrogène se dissout dans la structure cristalline du 

métal, formant une solution solide α où les atomes d'hydrogène occupent aléatoirement les sites 

interstitiels sans modifier la structure du métal. La quantité d'hydrogène que la phase α peut 

accueillir est toutefois limitée. Selon la règle de phase de Gibbs : 

F = C – P + 2                                  (2) 

Où C est le nombre de composants du système et P est le nombre de phases en équilibre, F 
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représente le nombre de variables intensives pouvant être modifiées indépendamment à 

température constante. 

Dans le cas de la phase α (métal + hydrogène gazeux), on a C = 2 et P = 2, donnant F = 2. 

Cela signifie qu'à température donnée, la concentration d’hydrogène augmente avec la pression, 

suivant une montée rapide de l’isotherme de solubilité. 

La formation de la phase hydrure (phase α+β) :  

Lorsque la concentration en hydrogène augmente (H/M>0.1), les interactions H-H deviennent 

importantes. Une fois la solubilité maximale atteinte, une nouvelle phase β, riche en hydrogène, 

commence à se former. Le système contient alors trois phases (α, β, et l’hydrogène gazeux) et de 

deux composants, d’où F = 1. Ainsi à température constante, la transformation α → β se produit à 

une pression d’équilibre fixe, définissant un plateau de pression sur l’isotherme. 

L’hydrogène en solution solide dans l’hydrure (phase β) :  

Lorsque la phase α n’est plus présente, la phase hydrure β continue d’absorber 

d’hydrogène, mais avec une augmentation de concentration très limitée malgré une hausse de la 

pression. Le système retrouve F = 2, ce qui signifie que l’hydrogène entre en solution solide dans 

la phase β.  

La pression d'équilibre de l'hydrogène est fonction de la température, comme illustré dans 

la Figure 13 (i). Une hausse de température entraîne une augmentation de la pression de plateau et 

un raccourcissement de ce dernier jusqu'à la température critique Tc, où la transition α → β devient 

continue. 
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Figure 13 : Une courbe PCT typique et idéal (i) avec la loi de Van’t Hoff associée (ii) [51]. 

À partir des courbes PCT obtenus à différentes températures, il est possible d’établir un 

diagramme de Van ‘t Hoff (Figure 13 (ii)), un outil essentiel pour comparer la stabilité thermique 

des hydrures. Ce diagramme exploite la dépendance entre température, pression et composition 

pour déterminer les paramètres thermodynamiques de formation d'un hydrure, notamment 

l'enthalpie (ΔH) et d'entropie (ΔS), via l’équation de Van't Hoff : 

                                                          𝑃𝑒𝑞 = 𝑃°. 𝑒(
∆𝐻

𝑅𝑇
−

∆𝑆

𝑅
)                                                                (3) 

Où P° est la pression atmosphérique, R la constante des gaz parfaits, T la température en kelvin, 

Peq la pression d’hydrogène à l’équilibre, et ∆H et ∆S sont respectivement l'enthalpie et l'entropie 

de la transition (α→ β). 

Le tracé du logarithme de la pression d'équilibre en fonction de 1/T produit une droite dont 

la pente et l'ordonnée à l'origine permettent de déterminer ΔH et ΔS. L’entropie de transition ΔS 

reste quasi constante pour la plupart des hydrures métalliques (130 J/molH2K), ce qui fait de ΔH 

le paramètre déterminant pour le stockage de l'hydrogène. Il reflète l'affinité du matériau pour 

l'hydrogène, variant selon la force de la liaison M-H, et doit idéalement se situe entre -20 et -30 
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kJ/molH2 pour une absorption réversible à température ambiante [14]. La gestion thermique du 

réservoir repose sur cette valeur d’enthalpie, puisque la chaleur libérée lors de l’absorption est 

équivalente à celle nécessaire à la désorption. 

La Figure 14 illustre l'ajustement de la pression d'équilibre des hydrures en fonction des 

exigences d’application. Par exemple, une pression d'équilibre standard de 1 bar à température 

ambiante sert de référence, mais certaines applications, comme les piles à combustible de type 

PEM, requièrent une pression supérieure à 5 bars, pour un fonctionnement optimal [52]. En 

supposant ΔS constant, la relation de Van’t Hoff indique qu’une pression d’équilibre de 5 bars 

impose une enthalpie de formation entre 27 et 41 kJ/mol H2 pour une plage de température de -

40°C à 80°C. Cette analyse est cruciale pour adapter la pression d'équilibre des hydrures 

métalliques aux besoins de chaque application. 

 

Figure 14: Traces calculées de Van't Hoff illustrant l'étendue des enthalpies qui produisent une pression d'équilibre de 5 bar en 

supposant une entropie constante  [52]. 
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1.5.2 Comportement réel  

Les courbes PCT mesurés diffèrent du modèle  théorique idéal (Figure 15) [53]. 

Contrairement à un plateau parfaitement horizontal, une pente apparaît souvent, indiquant une 

distribution hétérogène de l'hydrogène dans la phase hydrure. Cette inclinaison résulte de la 

diversité énergétique des sites interstitiels, qui se remplissent progressivement, des plus accessibles 

aux plus énergétiques, entraînant ainsi une variation continue de la pression. 

Un autre phénomène clé est l'hystérésis, marquée par une différence entre les courbes 

d'absorption et de désorption [54]. Ce décalage est causé par les contraintes mécaniques et les 

déformations du réseau cristallin induites par l'insertion et de l’extraction de l'hydrogène. 

L'hystérésis traduit donc une énergie supplémentaire nécessaire pour accommoder ces 

transformations, se manifestant par une pression d'équilibre d'absorption plus élevée que celle de 

désorption.  

Le traitement thermique, notamment le recuit, joue également un rôle. Un matériau 

homogénéisé par recuit présente un plateau d’absorption plus stable et moins incliné qu’un 

matériau brut, améliorant ainsi son comportement thermodynamique.  

 Ces paramètres influencent directement la capacité de stockage réversible des hydrures, 

généralement exprimée en % massique ou en rapport H/M, selon l’application.  
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Figure 15: Schéma des courbes isothermes d’absorption et de désorption présentant une hystérésis et une inclinaison du plateau 

[40]. 

1.6 Du Vanadium vers les alliages de solution solide CC  

L'évolution des alliages légers à base de vanadium vers des systèmes ternaires et quaternaires 

marque une avancée majeure dans le domaine du stockage d'hydrogène. Ces alliages, dont les 

propriétés cinétiques et thermodynamiques peuvent être ajustées, ouvrent la voie à des solutions 

plus performantes et économiquement viables. Cette section propose une revue des alliages 

cubiques centrés (CC) à base de vanadium, en mettant l'accent sur les stratégies développées pour 

surmonter les défis liés à la première hydrogénation et améliorer la déstabilisation des phases 

d’hydrure, un aspect clé pour leur utilisation pratique. 

Les alliages en solution solide à base Pd, Ti, Zr, Nb et V sont connus pour former des 

hydrures réversibles. Toutefois, les conditions permettant cette réversibilité sont souvent éloignées 

des conditions ambiantes idéales (1 - 10 bars, 0 - 100 °C). Comme l'illustre la Figure 16, parmi ces 
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hydrures élémentaires, seul le vanadium présente des conditions proches des exigences pratiques 

de stockage d'hydrogène. Cette caractéristique en fait un candidat privilégié pour cette étude, 

justifiant ainsi son choix comme matériau pour l’optimisation des alliages étudiés. 

 

Figure 16 : Courbes de Van't Hoff des hydrures binaires avec cadre délimitant les conditions de 1 à 100 atm et de 0 à 100 °C, 
d'après Sandrock et coll.[24]. 

1.6.1 Étude des phases d'hydrure dans le système vanadium-hydrogène 

 Depuis les années 1960, le vanadium a fait l'objet d'études approfondies, notamment par 

Maeland et ses collaborateurs [55, 56], ainsi que par Reilly et coll. [57]. Ces travaux ont mis en 

évidence sa capacité à absorber une quantité significative d'hydrogène à température ambiante, 

atteignant un ratio H/M = 2, soit environ 4% massiques. Toutefois, la présence de deux plateaux 

dans sa courbe PCT constitue un désavantage pour la réversibilité du stockage. De plus, la surface 

du vanadium est souvent recouverte d'une couche d’oxyde passivante (principalement V₂O₅), 

limitant l’interaction avec l’hydrogène. Cette couche, d’une épaisseur estimée entre 1.5 et 2.5 nm, 

se forme sous l’effet de l’exposition à l’oxygène ou à l’humidité ambiante [58]. 

 Les travaux de Maeland ont été déterminants pour caractériser les différentes phases 

d'hydrure du vanadium [56]. Grâce à la diffraction des rayons X in situ, trois phases cristallines 
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distinctes ont été identifiées:  

▪ Phase α (CC) pour H/M < 0.5,  

▪ Phase β (pseudo-CFC) pour H/M ≈ 1, 

▪ Phase γ (CFC) pour H/M ≈ 2.  

Dans la phase β, l'hydrogène occupe des sites octaédriques, tandis que dans la phase γ, il se loge 

dans des sites tétraédriques.  

 Papathanassopoulos et coll. [59] ont précisé les conditions de formation et de 

décomposition  des hydrures de vanadium. Leur étude a révélé que le monohydrure VH apparaît 

avec un plateau de basse pression à 0.1 Pa à 353 K, tandis que le dihydrure VH2 se forme à 105 Pa 

à 263 K. 

 Par ailleurs, Kumar et coll. [60] ont étudié la déshydrogénation progressive du vanadium,  

mettant en évidence une séquence de libération d’hydrogène (Figure 17), où VH2 (phase γ) se 

transforme en V2H (phase β), puis en VH (phase α), avant d'atteindre l’état métallique. Les 

températures de transition ont également été déterminées  [61], avec 336 K pour la phase γ → β, 

592 K pour la phase β → α et  749 K pour la phase α → V métallique, comme illustrée en Figure 

18. Ces résultats montrent que la phase β est thermiquement plus stable, nécessitant des 

températures plus élevées pour la désorption de l’hydrogène. 
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Figure 17 :Schéma de la courbe PCT pour le métal Vanadium [60]. 

 

Figure 18 : Analyse thermogravimétrique des dihydrures de vanadium. La courbe thermogravimétrique indique la séquence de 

désorption de l'hydrogène à partir de VH2 [61].  

L’analyse des plateaux de désorption, illustrée en Figure 19, met en évidence une capacité 

réversible limitée du vanadium sous des conditions ambiantes. Le dihydrure VH2, bien qu’il soit 

la phase dominante dans l’absorption réversible, ne permet qu’une capacité d’environ 1 H/M soit 

la moitié de la capacité maximale du vanadium. De plus, les pressions d'équilibre observées, 
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avoisinant 1 MPa à température ambiante, traduisant une stabilité modérée, favorisant la libération 

d'hydrogène. Ces résultats soulignent le potentiel limité du vanadium pour le stockage 

d'hydrogène, tout en mettant en évidence la nécessité d’optimiser sa capacité réversible et sa 

stabilité pour une application pratique. 

 

Figure 19 : Courbes PCT du système monohydrure-dihydrure de Vanadium [62]. 

1.6.2 Effet d’élément d’addition : stabilité et coûts 

L'ajout de métaux de transition au vanadium, un métal relativement onéreux, est une 

stratégie efficace pour améliorer la stabilité de ses hydrures tout en réduisant son prix. Yukawa et 

coll. [63]  ont  étudié cette approche en alliant le vanadium pur avec 1% et 5% d'un élément de 

transition M ( Figure 20). Cette addition modifie la pression de plateau de la phase γ, influençant 

ainsi sa stabilité. Une baisse de cette pression indique une stabilité accrue, due soit à un rayon 

atomique plus grand, soit à une électronégativité plus faible de l'élément ajouté. 
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Figure 20 : Courbes PCT mesurés à 313 K lors de la désorption d'hydrogène des alliages V-1 % mol M, où M représente (a) des 

métaux de transition 3d, (b) des métaux de transition 4d, (c) des métaux de transition 5d et (d) autres métaux [63]. 

Dans des travaux subséquents, Yukawa et coll. ont analysé l'effet des éléments 3d sur la 

stabilité des phases β des hydrures de vanadium à très basse pression [64]. À l'aide d'une technique 

électrochimique, ils ont tracé les courbes PCT d’alliages, tels que V-10Ti, V-6Cr, V-6Mn, V-6Fe, 

V-6Co et V-6Ni. Les résultats, illustrés en Figure 21, indiquent que les éléments situés à droite du 

vanadium dans le tableau périodique déstabilisent les hydrures β1+β2, tandis que ceux à gauche 

favorisent leur stabilité.  
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Figure 21:  Équilibre des phases β1 et β2 à basse pression et à 343 K [64]. 

Bien que l’ajout d’éléments de transition puisse déstabiliser les phases β, il entraîne 

également une augmentation de la pente des plateaux d'équilibre, ce qui peut être un inconvénient. 

Un matériau de stockage optimal doit libérer une quantité significative d'hydrogène à une pression 

bien définie plutôt que sur une large plage de pressions. Or, les phases à basse pression, dont les 

équilibres se situent autour de quelques centaines de Pa à température ambiante, ne sont pas idéales 

pour une réversibilité efficace à basse température. C’est pourquoi, dans les études antérieures 

comme récentes, la capacité de stockage des alliages CC à base de vanadium est principalement 

attribuée à la phase γ. 

1.6.3 Avancées dans les alliages légers Ti-V pour le stockage d'hydrogène : synergie, 

composition et éléments d'alliage 

La synergie entre le vanadium et le titane joue un rôle clé dans les alliages Ti-V, qui forment 

une solution solide à structure cubique centrée (CC) sur l’ensemble du diagramme de phase binaire 

Ti-V (Figure 22). Cette particularité leur confère des propriétés de stockage d'hydrogène 
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supérieures en termes de capacité qu’en stabilité par rapport au vanadium pur [65]. Pour l'hydrure 

de vanadium pur (VH2), l'enthalpie de décomposition est de -40.17 kJ/mol H2, tandis que l'ajout 

de titane augmente cette valeur à -48.12 kJ/mol H2 pour l'hydrure Ti-VH2 [66]. Néanmoins, ces 

alliages présentent des cinétiques lentes et une stabilité cyclique limitée, nécessitant une 

optimisation de leur composition. 

 

Figure 22 : Diagramme de phases Ti-V [67]. 

Challet et coll. [68] ont étudié l’impact de l'ajout d'un troisième élément d'alliage (M = Mn, 

Fe, Co ou Ni) dans les alliages de (Ti0.355V0.645)100-xMx. Ils ont constaté que l’introduction de 

l'élément M réduit le volume cellulaire, augmentant ainsi la pression de plateau d'équilibre. 

L’alliage le plus prometteur (Ti0.355V0.645)86Fe14, a montré une capacité réversible de 2 % massique 

à température ambiante et pression atmosphérique, atteignant 2.9 % à 473 K. De plus, Nomura et 

Akiba [43] ont observé que l'alliage Ti-V-Fe maintient une capacité stable après 50 cycles, le 

Ti43.5V49Fe7.5 offrant une  capacité réversible optimale de 2.4 % massique. 

 Tsukahara [69] a identifié une corrélation entre le paramètre de maille et la capacité de 

stockage d'hydrogène des alliages V-Ti-Cr. Lorsque ce paramètre dépasse 0,301 nm, l'alliage tend 
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à former une phase γ de structure CFC, similaire à celle du vanadium pur, ce qui maximise la 

capacité d’absorption d'hydrogène. En revanche, les alliages dont le paramètre de maille est 

inférieur à 0.301 nm, présentent une capacité réduite. L’alliage V₆₀Ti₁₅Cr₂₅ s’est distingué en 

atteignant une capacité réversible de 2.62 % massique. 

Cho et coll. [41] ont exploré l'effet du ratio Ti/Cr dans les alliages Ti–Cr–V à 303 K. Leur 

étude a confirmé que tous les alliages conservent une structure CC, indépendamment de leur 

composition. Cependant, ils ont observé que les capacités maximales et réversibles d’hydrogène 

dépendent fortement du ratio Ti/Cr, atteignant 2.4% massique pour un ratio optimal de 0,75. En 

parallèle, les paramètres de maille augmentaient linéairement avec le ratio Ti/Cr, soulignant 

l’influence des rayons atomiques des éléments sur la structure cristalline. 

Cette thèse s’intéresse particulièrement à l’effet du rapport Cr/Mn sur la structure 

cristalline, la microstructure et les propriétés d’hydrogénation des alliages Ti-V-Mn-Cr, afin 

d’évaluer l’impact de cette substitution sur leur performance en stockage d’hydrogène. 

1.6.4 Optimisation de l'activation et de la sorption d'hydrogène dans les alliages      

Ti-V  

▪ Le rôle clé d'une seconde phase 

L’activation, ou première hydrogénation, est une étape cruciale et complexe pour les 

alliages à base de Ti-V. Traditionnellement, ces alliages nécessitent des conditions de haute 

pression et température pour être activés, une approche peu pratique que les chercheurs tentent 

d’optimiser. De plus, un traitement thermique entre 500°C et 1700°C est souvent requis pour 

éliminer la couche d'oxyde en surface, facilitant ainsi son hydrogénation [70, 71]. 

 Dans ce contexte, Maeland et coll. [72] ont montré que les alliages de métaux du groupe V 
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réagissent plus rapidement avec l'hydrogène à température ambiante lorsqu'ils sont combinés avec 

des éléments dont le rayon atomique est au moins 5% inférieur à celui de l'élément principal. Cette 

amélioration est attribuée aux contraintes induites dans la structure métallique par ces petits 

atomes, favorisant ainsi l'absorption d'hydrogène. 

Poursuivant cette exploration, Libowitz et Maeland [73] ont mis en évidence que l'ajout 

d'éléments 3d tels que Cr, Mn, Fe, Co et Ni améliore la cinétique de la première hydrogénation 

des alliages Ti-V. Même en faible quantité, ces métaux facilitent la dissociation de l'hydrogène 

moléculaire et réduisent la barrière énergétique nécessaire à son passage à travers la surface de 

l'alliage.  

En parallèle, la composition des alliages, leur méthode de synthèse et leur historique 

thermique influencent également la formation d'une seconde phase [74]. Iba et Akiba [75] ont été 

les premiers à démontrer l’effet bénéfique d'une phase secondaire de type Laves C14 sur les 

capacités de stockage d'hydrogène de l'alliage Ti-V-Mn. Leur étude a révélé que cette phase C14 

intégrée à la matrice cubique centrée, améliore significativement les propriétés d’absorption 

d'hydrogène.  

Miraglia et coll.[76] ont ensuite étudié l'impact du dopage avec 4% de Zr7Ni10 dans l'alliage 

Ti-V-Cr. Ils ont constaté que la formation de phases intergranulaires riches en Zr et Ni favorisait 

la sorption d'hydrogène, permettant une meilleure réactivité sans nécessiter un traitement 

thermique préalable.  

Des recherches ultérieures ont approfondi l’influence du Ni et du Zr comme additifs dans 

les alliages CC Ti-V-Cr. Parmi ces éléments, le Zr s’est révélé le plus efficace pour améliorer la 

première hydrogénation [77, 78]. La présence d'une phase secondaire riche en Zr facilite la 

diffusion de l'hydrogène dans la phase CC, optimisant ainsi l’hydrogénation dès le premier cycle.  
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Dans cette thèse, les alliages Ti30V60Mn(10-x)Crx sont dopés avec 4 % massique de Zr pour 

exploiter cet effet. L’étude examine également l’impact du remplacement du Zr par le Hf, une 

impureté naturelle du Zr aux propriétés atomiques similaires, afin de distinguer l’influence du 

rayon atomique et de la chimie de l’élément sur les mécanismes d’hydrogénation. 

▪ Impact de la teneur en vanadium sur la phase C14 

Dans les alliages en solution solide CC, la présence d’une phase secondaire de type Laves 

favorise la diffusion et l'absorption de l'hydrogène, bien qu’elle puisse entraîner une diminution de 

la capacité de stockage. L'étude de Tominaga et coll. [79] a mis en évidence l’impact significatif 

de la teneur en vanadium et de la phase de Laves sur la capacité réversible de stockage d'hydrogène 

dans les alliages Ti-(0–35) at%V–Cr. Ils ont démontré que la proportion de vanadium influence 

fortement la structure de phase de ces alliages. Avec plus de 15 % atomique de vanadium, une 

phase CC unique se forme, offrant une capacité réversible d'environ 2.4 % massique d'hydrogène. 

Inversement, avec moins de 10 % atomique de vanadium, une phase de Laves apparaît, réduisant 

la capacité de stockage à environ 1.8 % massique. 

Par ailleurs, Mouri et Iba [80] ont étudié les propriétés de stockage d'hydrogène des alliages 

Ti1VxMn2−x (x = 1.4 -0.6). Ils ont observé que les surfaces fraîchement exposées des phases de 

Laves facilitent l'activation. Toutefois, ils ont également constaté que l'augmentation de la teneur 

en Mn, tout en réduisant proportionnellement celle en vanadium, entraîne la disparition complète 

de la phase CC, réduisant ainsi la capacité maximale d'hydrogène de l'alliage.  

Dans cette thèse, le choix de l'alliage Ti30V60M10, (M = Cr, Mn, Fe, Co, Ni) repose sur les 

propriétés avantageuses des alliages riches en vanadium pour le stockage d'hydrogène, malgré son 

coût élevé. 
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1.6.5 Compensation Entropie-Enthalpie  

La variation de la composition chimique d'un alliage entraîne un changement de l'enthalpie 

de formation de l'hydrure. En revanche, l'entropie est généralement considérée comme peu variable 

d'une composition à l'autre, car la majorité du changement entropique provient de l'hydrogène 

gazeux. 

L'observation d'une variation linéaire simultanée de ΔH et ΔS suggère l'existence d'un effet 

de compensation entropie-enthalpie (EEC) [81]. En traçant ΔH en fonction de ΔS, une relation 

linéaire entre ces deux paramètres thermodynamiques est mise en évidence. La pente de cette 

droite définit une température de compensation Tc = dΔH/dΔS, à laquelle tous les alliages du 

système présentent la même pression d'équilibre. 

L’EEC est un phénomène observé dans divers domaines, notamment en chimie (ex. 

adsorption de molécules sur des matériaux microporeux) [82, 83] et en biologie (interactions 

ligand-récepteur des protéines) [84, 85]. Pour les systèmes de stockage d'hydrogène, cet effet a été 

mis en évidence dans des hydrures tels que MSi / α-MSiH3 (M = K, Rb, Cs) [83], Mg-Ti [86] et 

Pd-H [87]. 

Dans le cas des hydrures métalliques à base de Ti-V, l’existence de l'EEC n'avait pas été 

explicitement identifiée jusqu'à des études récentes sur des alliages tels que Ti52V12Cr36 et 

Ti42V21Cr37 [88, 89]. Ces travaux ont révélé une corrélation linéaire entre les variations d'enthalpie 

et d'entropie lors des modifications de composition, suggérant ainsi la présence de l'EEC dans ces 

systèmes. 

Plusieurs théories ont été avancées pour expliquer ce phénomène, notamment la règle de 

Meyer-Neldel (où relation isocinétique), qui suggère une corrélation entre le facteur pré-

exponentiel et l'énergie d'activation dans une série de réactions [90-92]. Cependant, la validité de 
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l'EEC reste débattue, certains chercheurs considérant qu'il pourrait s'agir d'un artefact dû à des 

facteurs interdépendants ou à des erreurs expérimentales. 

Pour clarifier cette question, Griessen et Dam ont développé la méthode "Combined K-

CQF" [93]. Cette méthode permet de quantifier à la fois le degré de coalescence des lignes 

expérimentales de Van't Hoff (ou Arrhenius) et de vérifier si la compensation entropie-enthalpie 

est d'origine non statistique à un niveau de confiance donné (CL%).  

Dans cette thèse, nous adoptons cette approche pour examiner l’EEC dans les alliages Ti-

V-Mn-Cr, afin de distinguer une corrélation statistique d’une véritable relation physique sous-

jacente.  

1.6.6 Synthèse de la littérature : 

Bien que les alliages à base Ti-V offrent un fort potentiel pour le stockage d'hydrogène, 

l'amélioration de leur activation et la gestion de leurs phases demeurent des enjeux cruciaux. 

L'ajout stratégique d'éléments de transition et l'exploitation de phases secondaires constituent des 

leviers prometteurs pour optimiser ces matériaux. Par ailleurs, la compréhension des relations 

thermodynamiques entre l'enthalpie et l'entropie dans les hydrures métalliques joue un rôle clé 

dans la stabilité et la réversibilité du stockage. Une compréhension approfondie de cette relation 

permettrait d'optimiser la conception des alliages afin de maximiser la capacité de stockage 

d'hydrogène tout en réduisant les exigences énergétiques liées à l'hydrogénation et la 

déshydrogénation. 

1.7 Objectifs et méthodologie  

L'objectif général de cette thèse est d’approfondir la compréhension des hydrures 

métalliques basés sur le système Ti30V60M10, où (M = Cr, Mn, Fe, Co, Ni). Pour ce faire, diverses 

techniques de caractérisation ont été utilisées : 
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▪ La diffraction des rayons X pour déterminer la structure cristalline des alliages,  

▪  La microscopie électronique à balayage pour analyser leur microstructure, 

▪  La titration d'hydrogène type Sievert pour étudier leur propriété de sorption et leurs 

paramètres thermodynamiques. 

Les objectifs spécifiques de cette recherche sont : 

1. Étudier l'impact de la substitution partielle du Mn par le Cr dans les alliages Ti30V60Mn(10-x)Crx 

(x = 0, 3.3, 6.6, 10), en analysant les modifications structurales et morphologiques induites par 

différentes proportions de Cr/Mn. Leur influence sur les propriétés d'absorption d'hydrogène 

sera examinée ainsi que l’effet du dopage par 4% de Zr/Hf, élément clé dans l’amélioration de 

l’activation et des performances d’absorption. 

2. Explorer l'effet de substitutions sur les courbes PCT et les paramètres thermodynamiques dans 

les alliages Ti-V-Mn-Cr. Cette partie de la recherche se concentre sur l'analyse des relations 

entre l'enthalpie et l'entropie pour révéler les mécanismes thermodynamiques régissant les 

propriétés de ces alliages, en particulier l'effet de compensation entropie-enthalpie (EEC). 

3. Évaluer la substitution totale du Mn par d'autres éléments de transition dans les alliages 

Ti30V60M10 (M = Fe, Co, Ni) en étudiant leur structure cristalline et leur microstructure, ainsi 

que leurs propriétés d'absorption d'hydrogène des alliages afin de déterminer leur potentiel 

pour des applications pratiques. L'étude portera également sur l'influence d’un traitement 

thermique à 300°C sous vide dynamique sur la cinétique de la première hydrogénation des 

alliages dopés avec 4% de Zr, dans le but d’améliorer l'absorption d'hydrogène à température 

ambiante. 
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1.8 Organisation de la thèse 

Cette thèse est structurée sous forme d'une compilation d'articles scientifiques, chacun 

apportant une contribution spécifique à l’étude des alliages CC à base de Ti-V.  

Les deux premiers chapitres posent le cadre théorique et méthodologique de la recherche. : 

• Le chapitre 1 : présente un état de l’art sur l’hydrogène comme vecteur énergétique et les 

hydrures métalliques comme solution de stockage, avec une revue détaillée des alliages Ti-

V. 

• Chapitre 2 : Décris la méthodologie de synthèse des alliages et les techniques de 

caractérisation utilisées. 

Les trois chapitres suivants sont consacrés aux articles scientifiques issus de cette recherche :  

• Chapitre 3: Hydrogenation properties of BCC alloy Ti30V60Mn (10-x) Crx, (x = 0, 3.3, 6.6, 

10) doped with 4wt % of Zr, publié dans MDPI Metals. 

• Chapitre 4: Entropy-enthalpy compensation in Ti-V-Mn-Cr BCC alloys used as hydrogen 

Storage materials, publié dans MDPI Inorganics. 

• Chapitre 5:  Microstructure and first hydrogenation properties of Ti30V60M10 + 4 wt.% Zr 

(M = Fe, Co, and Ni), publié dans International Journal of Hydrogen Energy. 

Chaque chapitre débute par un résumé de l'article, suivi du texte complet soumis pour publication. 

Enfin, le chapitre 6 synthétise les conclusions de cette recherche et propose des 

perspectives pour de futurs travaux. 
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Chapitre 2. Dispositifs expérimentaux 
 

2.1 Synthèse des matériaux 

La synthèse des alliages Ti-V-M (M = Mn, Cr, Fe, Co, et Ni) a été réalisée à l'aide d'un four 

à arc électrique, un choix stratégique pour notre étude en raison de sa précision et de sa capacité à 

reproduire des résultats fiables. L'ensemble du dispositif, illustré dans la Figure 23, est conçu pour 

fonctionner sous une atmosphère inerte, condition essentielle pour maintenir la pureté des alliages. 

Une atmosphère d'argon a été utilisée systématiquement afin d'éviter toute contamination. 

Le four à arc électrique est composé de plusieurs éléments clés, dont une chambre de fusion 

conçue pour résister aux températures élevées nécessaires à la fusion des métaux. La soudeuse 

Miller, modèle Dynasty 300s, génère l'arc électrique indispensable à ce procédé. 

 

 

Figure 23 : Photographie du four à arc et soudeuse. 
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Le processus de synthèse débute avec le placement des éléments à fusionner dans un 

creuset en cuivre, constamment refroidi par un flux d'eau pour éviter toute surchauffe excessive. 

L'énergie thermique requise pour la fusion est produite par l'arc électrique établi entre une 

électrode de tungstène servant de cathode et le creuset jouant le rôle d’anode (Figue 24). En raison 

des points de fusion élevés des composants, un courant de 50 ampères et une tension de 38 volts 

sont appliqués pour assurer une fusion complète des pastilles pesant 3 grammes. 

 

 

Figure 24 : Photographies du creuset (a), de la pointe en tungstène (b), et de l’enceinte du four à arc (c). 

Afin de garantir une homogénéité optimale des alliages, chaque pastille est fondue trois 

fois, avec un retournement systématique entre chaque fusion, assurant ainsi une répartition 

uniforme des éléments.  

Tableau 2  Éléments pour la synthèse d'alliages en four à arc électrique (fournisseur : Alfa Aesar). 

Élément Pureté Forme Point de fusion (C°) 
Ti 99% Éponges 1668 
V 99.7% Pièces 1910 

Mn 99.9% Pièces 1246 
Cr 99.9% Pièces 1907 
Fe 99.98% Pièces 1538 
Co 99.99% Morceaux 1495 
Ni 99.98% Pièces 1455 
Zr 99.95% Éponges 1855 

 



 

42  

2.2 Caractérisation des matériaux 

2.2.1 Étude des capacités de sorption d’hydrogène via le dispositif Sievert 

Dans cette étude, les analyses comprennent des mesures thermodynamiques et cinétiques, 

réalisées à l’aide d’un appareil de titration de type Sievert, conçu et fabriqué par nos équipes. Cet 

appareil repose sur des méthodes volumétriques pour évaluer la capacité d’absorption et désorption 

de l’hydrogène. 

- Préparation des échantillons :  

  Après la synthèse, les échantillons sont transférés dans une boîte à gants sous atmosphère 

d'argon.  Ils sont ensuite réduits en poudre à l’aide d’un mortier en acier inoxydable, afin de créer 

une surface importante et non oxydée favorable à l'hydrogénation. La poudre obtenue est pesée 

puis placée dans un réacteur intégré à un porte-échantillon, muni d'une vanne manuelle permettant 

de sceller l'échantillon sous une atmosphère inerte. Une fois l’échantillon positionné sur l'appareil 

de type Sievert, la vanne manuelle est ouverte après avoir soigneusement éliminé l’air résiduel du 

système. 

- Appareillage et méthodologies : 

L'appareil de type Sievert se compose de deux parties principales, une partie électronique 

et une partie de tuyauterie. La partie électronique inclut un système de contrôle et d'acquisition de 

données relié à un ordinateur pour l’enregistrement et le traitement des mesures. La partie de 

tuyauterie, illustrée dans la Figure 25, comprend une entrée pour l'hydrogène, une sortie 

d'évacuation, une connexion à une pompe sous vide ainsi qu'un côté de référence et un côté 

échantillon séparés par une jauge de pression différentielle. Cette configuration sophistiquée 

permet de détecter les variations de pression lors de l'absorption (diminution de la pression) ou de 

la désorption (augmentation de la pression) d'hydrogène par l'échantillon. Grâce à cette jauge, il 
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est possible d'enregistrer les moindres différences de pression et d'observer le comportement de 

l'alliage en temps réel. Étant donné que l'appareil maintient un volume constant, toute variation de 

pression est directement corrélée à la quantité d'hydrogène absorbée ou libérée par l’échantillon. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Pour calculer précisément cette quantité d'hydrogène, nous nous appuyons sur l'équation des gaz 

réels, formulée comme : 

 P𝑉𝑚 = RT (1 +  
𝐵

𝑉𝑚
 +  

𝐶

𝑉𝑚
2  +

𝐷

𝑉𝑚
3  + . . . )           (4) 

Où P est la pression du gaz, Vm le volume molaire (Vm =V/n, avec le V le volume du 

réservoir de l’appareil et n le nombre de moles de gaz), R est la constante universelle des gaz 

parfaits et T la température du système. Les termes B(T), C(T), et D(T) correspondent 

respectivement au coefficient du viriel de second, troisième et quatrième ordre.  

Dans nos expériences, les pressions utilisées varient entre 0.1 bar et 20 bars, une plage où 

Figure 25 : Interface du logiciel représentant la partie tuyauterie d'un appareil de sorption d’hydrogène de type 

Sievert. 
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le comportement du gaz s’approche de celui d'un gaz parfait. Par conséquent, nous pouvons 

simplifier l’équation des gaz réels en ne conservant que le terme de second ordre B, ce qui donne : 

                                             𝑃𝑉𝑚 = RT + 𝑃𝐵              (5) 

En isolant Vm, nous obtenons : 

𝑉𝑚 =
𝑅𝑇

𝑃
+ 𝐵                                                                 (6) 

 Ainsi, la quantité de moles d'atomes d'hydrogène absorbée par l'alliage peut être calculée 

et déterminée directement à partir des variations de pression enregistrées : 

                𝑛 =  2 {
∆𝑃 𝑉

[𝑅𝑇+(𝐵
𝑉𝑚

⁄ )]
}                     (7) 

 Le facteur 2 provient du fait que l'équation d'état du gaz est établie pour le dihydrogène (H2). Cette 

mesure permet d’évaluer la capacité d’absorption des échantillons en exprimant la quantité 

d’hydrogène stockée sous forme de pourcentage massique : 

% 𝑚𝑎𝑠𝑠𝑖𝑞𝑢𝑒 𝑎𝑏𝑠𝑜𝑟𝑏é =  
𝑚𝑎𝑠𝑠𝑒 𝐻

𝑚𝑎𝑠𝑠𝑒 (𝑎𝑙𝑙𝑖𝑎𝑔𝑒+𝐻)
                         (8) 

 

- Partie expérimentale :  

  Cette étude a porté sur deux catégories d'alliages : les alliages Ti30V60Mn(10-x)Crx (x = 0, 

3.3, 6.6, 10) et les alliages Ti30V60M10 (M = Ni, Co, Fe), tous dopés avec 4 % massique de 

zirconium (Zr) afin de faciliter leur activation. 

L’activation des alliages Ti-V-Mn-Cr a été réalisée à température ambiante sous 20 bars 

d’hydrogène. Avant cette étape, les échantillons ont été soumis à un vide dynamique à 25°C 

pendant 15 minutes afin d’éliminer les gaz résiduels. 

 Les alliages Ti-V-M (M = Ni, Co, Fe) ont été activés dans les mêmes conditions, mais leur 

activation s’est révélée plus lente. Pour pallier cette limitation, un traitement thermique a été 
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appliqué. Les échantillons ont été chauffés sous vide dynamique à 300°C pendant deux heures, 

puis refroidis à température ambiante avant d’être exposés à une pression de 20 bars d’hydrogène. 

L’influence de ce prétraitement thermique sur la cinétique d’absorption sera examinée dans le 

chapitre 5. 

 Les courbes PCT en désorption ont été mesurées uniquement sur les alliages Ti-V-Mn-Cr, 

qui constituent la composition de départ de cette thèse. Leur enregistrement a nécessité des 

températures supérieures à l’ambiante en raison de la grande stabilité des hydrures formés. Une 

hystérèse notable entre l'absorption et la désorption a également été observée, empêchant 

l’obtention simultanée des deux plateaux sur un même cycle, une contrainte liée aux limites 

l’équipement. 

Le protocole expérimental pour ces mesures a consisté à hydrogéner les échantillons à 

température ambiante sous une pression de 20 bars d'hydrogène. La température a ensuite été 

progressivement augmentée jusqu'à atteindre la valeur cible pour l’enregistrement des isothermes 

de désorption, tout en maintenant l'échantillon sous pression afin d’éviter toute désorption 

prématurée. Une fois la température cible atteinte, les isothermes ont été obtenues en réduisant 

graduellement la pression, avec un temps d'équilibre de 300 secondes entre chaque point de mesure 

et un ΔP de 20 à 30 kPa selon l'échantillon. Pour réaliser des mesures PCT à une nouvelle 

température, l’échantillon a d’abord été soumis à un vide dynamique à 300°C pendant 2 heures 

pour désorber complètement l'hydrogène retenu.  

2.2.2 Diffraction des rayons X 

La diffraction des rayons X sur poudre est une méthode couramment utilisée pour identifier 

et caractériser les phases cristallines dans des matériaux polycristallins. Cette technique repose sur 

l’interface constructive des rayons X monochromatiques, dont la longueur d’onde est de l’ordre 
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des distances interatomiques dans le réseau cristallin. Lorsqu’un faisceau de rayons X frappe un 

cristal, une interférence constructive se produit si la loi de Bragg est respectée : 

            2𝑑ℎ𝑘𝑙 sin 𝜃ℎ𝑘𝑙 = 𝑛𝜆                                       (9)               

Où dhkl est la distance interréticulaire, θhkl l'angle d'incidence, n nombre entier correspondant à 

l'ordre de la diffraction, et λ la longueur d'onde du rayonnement. Un schéma illustrant ce 

phénomène est présenté dans la Figure 26. 

 

Figure 26 : Schéma illustrant la loi de Bragg et les directions des interférences constructives. 

Dans notre étude, nous avons utilisé un diffractomètre Bruker D8 Focus, équipé d'un tube 

à rayons X à anticathode de cuivre, fonctionnant en mode  Bragg-Brentano de type θ-2θ.. Dans 

cette configuration, l'échantillon et le détecteur sont mobiles, tandis que la source de rayons X 

reste fixe (Figure 27). Les hydrures obtenus étant stables à l'air, la préparation des échantillons a 
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été réalisée sans nécessiter d’isolation sous argon. 

 

Figure 27 : Représentation de la configuration Bragg-Brentano θ-2θ. 

L’affinement des diffractogrammes a été effectué à l’aide du logiciel TOPAS [94]. En 

utilisant la méthode de Rietveld [95]. Cette méthode permet d’ajuster un modèle théorique aux 

données expérimentales en optimisant les paramètres cristallins, tels que nos échantillons, y 

compris les paramètres de maille, les tailles des cristallites et les microdéformations. 

L'objectif de l’affinement Rietveld est de réduire au maximum la différence entre le patron 

de diffraction expérimental et le modèle théorique. L’erreur entre les intensités mesurées (yexp) et 

calculées (ycalc) est évaluée par la relation [96] : 

                                              𝜒2 = ∑ 𝜔𝑖 [(𝑦𝑒𝑥𝑝)
𝑖

− (𝑦𝑐𝑎𝑙𝑐)𝑖]
2

𝑖                     (10)   

 Où ωi est la pondération assignée à chaque intensité mesurée. L'intensité calculée des pics de 

diffraction est donnée par : 

     (𝑦𝑐𝑎𝑙𝑐)𝑖 =  𝑦𝑏𝑖 ∑ 𝑆Φ ∑ 𝐽ℎ𝑘𝑙ℎ𝑘𝑙Φ . 𝐿ℎ𝑘𝑙 . |𝐹ℎ𝑘𝑙|2. Ωℎ𝑘𝑙           (11) 

Dans cette équation, 𝑆Φ est le facteur d’échelle permettant d’estimer les proportions 

massiques des différentes phases. 𝐽hkl la multiplicité de la réflexion hkl, 𝐿hkl  le facteur de 

polarisation de Lorentz, et 𝐹hkl le facteur de structure pour la réflexion hkl. Enfin, Ωhkl représente 
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la fonction de profil qui ajuste l'intensité en fonction de l'angle de diffraction. 

Lorsque l'affinement atteint une convergence optimale, il permet d’extraire avec précision 

les paramètres cristallins (a, b, c, α, β, γ), les positions atomiques (x, y et z), les taux d'occupation 

des sites et les facteurs d'agitation thermique isotropes. Pour les échantillons multiphasés, cette 

technique permet également de déterminer les pourcentages massiques de chaque phase présente. 

2.2.3 Microscopie électronique 

La microscopie électronique à balayage (MEB) est une technique clé pour analyser la 

morphologie, la distribution des phases et de la composition chimique des matériaux. Elle repose 

sur l’interaction d’un faisceau d’électrons avec l’échantillon, générant plusieurs types de signaux 

qui fournissent des informations complémentaires sur sa structure interne et sa composition. Un 

schéma du principe de cette technique est présenté dans la Figure 28. 

 

 

. 

Figure 28 : Schéma d'un microscope électronique à balayage 
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Lorsque le faisceau d’électrons interagit avec l'échantillon, il peut être diffusé 

élastiquement ou inélastiquement, produisant différents types de signaux, comme illustré à la 

Figure 29. Les électrons secondaires (SE), issus des couches superficielles, sont responsables de 

la formation d’images à haute résolution, révélant la topologie fine de l’échantillon. En parallèle, 

les électrons rétrodiffusés (BSE), issus de diffusions élastiques, fournissent des informations sur 

la distribution atomique.  

 

Figure 29 : Interactions électron-matière : les différents types de signaux générés [97]. 

Les éléments plus lourds rétrodiffusent davantage d’électrons et apparaissent plus 

lumineux, tandis que les éléments plus légers sont plus sombres. Ce contraste est particulièrement 

visible dans les images MEB, comme montre la figure 30, où les zones riches en cuivre 

apparaissent plus claires que celles riches en aluminium. 
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Figure 30 : a) Image MEB d'un échantillon Al/Cu, b) et c) Illustration simplifiée de l'interaction du faisceau d'électrons avec 

l'aluminium et le cuivre. Les atomes de cuivre (Z plus élevé) rétrodiffusent plus d'électrons vers le détecteur que les atomes 

d'aluminium [97]. 

En complément de l’imagerie MEB, la spectrométrie à dispersion d'énergie (EDS ou EDX) 

a été utilisée pour identifier et quantifier les éléments présents dans l'échantillon. Cette technique 

repose sur l’analyse des rayons X caractéristiques émis après l’interaction du faisceau d’électrons 

avec le matériau, permettant une analyse chimique qualitative et quantitative ainsi qu’une 

cartographie élémentaire de la distribution des éléments. 

Dans notre étude, un microscope JEOL JSM-5500 a été utilisé pour analyser les échantillons. 

Les images ont été prises à des grossissements allant de 250x à 5000x, après une préparation 

comprenant une encapsulation dans de l'époxy et un polissage afin d’obtenir une surface lisse. 
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Chapitre 3. Microstructure et premières propriétés 

d'hydrogénation de Ti30V60Mn(10-x)Crx (x = 0, 3.3, 6.6, 10) + 

4% massique de Zr 
3.1 Résumé de l’article 1 publié dans MDPI Metals 

C. Kefi and J. Huot, "Microstructure and First Hydrogenation Properties of Ti30V60Mn(10−x)Crx + 4 wt.% 
Zr," Metals, 2023. [https://doi.org/10.3390/met13061119] 

Dans ce premier article, nous rapportons l'effet de la variation du rapport Cr/Mn sur la 

microstructure, la structure cristalline et la première hydrogénation des alliages quaternaires 

Ti30V60Mn(10-x)Crx (x = 0, 3.3, 6.6, 10) + 4 % massique de Zr. Nous avons également examiné 

l'effet du remplacement du Zr par le Hf en tant qu'additif.  

Les alliages préparés par fusion à l’arc présentent une matrice de composition très proche de 

la composition nominale avec une structure cristalline cubique centrée (CC) et des régions riches 

en Zr ou Hf. La structure cristalline de ces régions n'a pas pu être identifiée, mais est censée être 

CC. Le paramètre de maille de la phase CC diminue à mesure que le rapport Cr/Mn augmente (x 

augmente), ce qui est dû à la réduction du rayon atomique moyen. La première hydrogénation à 

température ambiante sous 2 MPa d'hydrogène se déroule rapidement sans aucun temps 

d'incubation. Nous avons constaté que, parmi les quatre alliages étudiés, l'alliage Ti30V60Mn3.3Cr6.6 

+ 4 % massique de Zr présente la cinétique la plus rapide et la plus grande capacité d'absorption 

d'hydrogène, atteignant 3.8 % en poids. Pour cette composition, le remplacement du Zr par le Hf 

a ralenti la première hydrogénation et réduit la capacité à 3.4 % en poids. Aucune activation n'a 

été observée pour le même alliage sans additifs, ce qui indique que la présence d'une région riche 

en Zr (ou Hf) est cruciale pour une hydrogénation rapide dès la première fois. 
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3.2 Article 1 
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Chapitre 4. Compensation entropie-enthalpie dans les 

alliages Ti-V-Mn-Cr CC utilisés comme matériaux de 

stockage de l'hydrogène 
4.1 Résumé de l’article 2 publié dans MDPI Inorganics  

C. Kefi and J. Huot, "Entropy-Enthalpy Compensation in Ti-V-Mn-Cr CC Alloys," Inorganics, 2023. 
[https://www.mdpi.com/2304-6740/11/12/479] 
 

Dans ce deuxième article, nous avons poursuivi l'examen des propriétés thermodynamiques 

des alliages Ti30V60Mn(10−x)Crx (x = 0, 3.3, 6.6 et 10) + 4 % massique de Zr, nous appuyant sur 

nos travaux antérieurs concernant la microstructure, la structure cristalline et les propriétés 

d'absorption d'hydrogène de ces matériaux.  

Nous avons démontré que les isothermes PCT varient considérablement selon la 

composition.  Précisément, l’augmentation du rapport Cr/Mn engendre la diminution du paramètre 

de maille qui a pour principal effet d’augmenter la pression d’équilibre de la déshydrogénation du 

dihydrure ℽ, et par conséquent, diminuer l’enthalpie du système. Les capacités réversibles de ces 

alliages, mesurées par PCT et situées entre 1.4 et 1.6 % en poids, indiquent que la réaction du 

dihydride est principalement réversible, sans rendre compte de la capacité de désorption du 

monohydrure à très basse pression. Les analyses par les tracés de Van’t Hoff ont permis de 

déterminer les valeurs de l'enthalpie (∆Hdes) et de l'entropie de désorption (∆Sdes). Un graphique 

entropie contre enthalpie révèle une droite illustrant une compensation enthalpie-entropie. Cette 

compensation se manifeste à une température de 499.93 K, cohérente avec la convergence des 

tracés de Van’t Hoff autour de 500 K. Cette observation est cruciale, car elle signifie que toutes 

les compositions atteignent la même pression d'équilibre à cette température. Le caractère non 

statistique de cette compensation a été confirmé avec un degré de confiance de plus de 95 % grâce 

au test combiné K-CQF développé par Griessen et Dam. 

https://www.mdpi.com/2304-6740/11/12/479
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4.2 Article 2 
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Chapitre 5. Microstructure et premières propriétés 

d'hydrogénation de Ti30V60M10 + 4% massique de Zr 

(M=Fe, Co, and Ni) 
 

5.1 Résumé de l'article 3 publié dans International Journal of Hydrogen Energy. 

Ce troisième article examine l'effet de la substitution complète du manganèse par d'autres 

éléments de transition 3d (Fe, Co, Ni) dans les alliages Ti30V60M10 sur la microstructure, la 

structure cristalline et la première hydrogénation. Nos observations montrent que, malgré l'ajout 

de Zr qui a facilité l'activation rapide dans les alliages Ti-V-Mn-Cr, les nouvelles compositions 

Ti30V60M10 présentent une activation très lente à température ambiante sous 20 bars de pression 

d'hydrogène. Pour remédier à cette lenteur, nous avons mis en place un traitement de préactivation 

consistant en un chauffage sous vide dynamique à 300°C, visant à dégazéifier les échantillons et à 

améliorer l'absorption d'hydrogène. 

Nous avons testé les alliages à l’état brut de coulée ainsi qu’après traitement thermique. À 

l’état tel que coulé, tous les alliages présentaient une microstructure biphasée constituée d'une 

matrice cubique centrée (CC) et d'une phase secondaire brillante C14 riche en Zr et en atomes de 

M. La structure CC s'est transformée en une phase principale cubique à faces centrée (CFC) lors 

de l'hydrogénation, tandis que la phase C14 a également absorbé de l'hydrogène, mais a conservé 

sa structure. Nous avons observé que le traitement thermique a réduit les temps d'incubation et 

amélioré la cinétique d'hydrogénation pour toutes les compositions.  
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5.2 Article 3 
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Chapitre 6. Conclusions et perspectives 
 

Cette thèse a exploré l’effet de la substitution du manganèse par d’autres éléments de transition 

dans les alliages CC Ti-V, tout en maintenant un ratio Ti/V constant à 30/60. L’étude a porté sur 

l’influence du Cr, du Fe, du Co et du Ni sur la structure cristalline, la microstructure et les 

propriétés d’hydrogénation, ainsi que sur l’impact d’additifs, comme le Zr et le Hf et de traitements 

thermiques.  

Première partie : Substitution partielle du Mn par le Cr 

L’ajout progressif de Cr dans les alliages Ti30V60Mn(10-x)Crx a entraîné une réduction du 

paramètre de maille sans altérer significativement la capacité d’absorption d’hydrogène (3.4 % - 

3.8 % massique). L’ajout de 4 % de Zr a permis une activation rapide à température ambiante, 

tandis que son remplacement par Hf a conduit à une activation plus lente et une capacité réduite. 

Les alliages sans dopants n’ont pas montré d’activation spontanée, confirmant le rôle essentiel du 

Zr. 

Deuxième partie : Analyse thermodynamique 

             L’augmentation du ratio Cr/Mn a entraîné une élévation de la pression d’équilibre de 

désorption et une diminution de l’enthalpie de désorption (∆Hdes) de -50(2) kJ/mol H2 pour 

Ti30V60Mn10 à -43(2) kJ/mol H2 pour Ti30V60Cr10, traduisant une déstabilisation de la phase 

dihydrure. Une compensation entropie-enthalpie a été observée avec une température de 

compensation à 499.93 K, validée par la méthode "Combined K-CQF", excluant une origine 

purement statistique. 
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Troisième partie : Substitution complète du Mn par des éléments 3d 

L'étude de la substitution complète du Mn par Fe, Co et Ni dans les alliages Ti30V60M10 a 

révélé une structure biphasée à l’état brut, avec une matrice CC et une phase secondaire C14 

enrichie en Zr et en M. Lors de l'hydrogénation sous 20 bars à température ambiante, la phase CC 

s'est transformée en une phase CFC, tandis que la phase C14, a conservé sa structure tout en 

absorbant de l'hydrogène. Malgré l'ajout de 4 % massique de Zr, l’activation initiale est restée 

lente. Un traitement thermique à 573 K sous vide dynamique a toutefois amélioré la cinétique 

d'hydrogénation et réduit les temps d'incubation. La désorption de l'hydrogène à 300°C sous vide 

dynamique est restée incomplète, soulignant la nécessité d’études approfondies sur les mécanismes 

thermodynamiques. 

 

❖ La principale conclusion de cette thèse réside dans l'identification et la validation d'une 

compensation entropie-enthalpie (EEC) au sein des alliages CC du système Ti30V60Mn(10-x)Crx 

(x=0, 3.3, 6.6, 10). Cette découverte constitue une première dans l'étude des matériaux de stockage 

d'hydrogène à base de Ti-V.  

Dans ce système, nous avons observé une relation linéaire entre l'enthalpie et l'entropie, 

mais cette linéarité n'était pas reflétée dans la relation entre l'enthalpie et la composition en chrome. 

Cela suggère que la compensation entropie-enthalpie pourrait ne pas être directement liée à la 

variation de composition. Pour approfondir cette question, nous proposons d'explorer les alliages 

Ti(30+x)V(60-x)Mn10 (x= 10, 20, 30) pour voir si une compensation similaire se produit et si la 

linéarité entre l'entropie et l'enthalpie persiste, indépendamment des changements de composition, 

notamment l'augmentation du ratio Ti/V. Cette recherche pourrait clarifier si les phénomènes de 

compensation observés sont spécifiques à certains systèmes. 
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Nous avons étudié les alliages de type CC Ti30V60Mn(10-x)Crx (x=0, 3.3, 6.6, 10), qui 

comportent quatre éléments principaux. Ces alliages se rapprochent d’une nouvelle classe de 

matériaux appelés alliages à haute entropie (AHE). Les AHE se distinguent par la présence d’au 

moins cinq éléments principaux en proportions atomiques similaires (entre 5% et 35%), leur 

confèrent une entropie de configuration élevée, souvent supérieure ou égale à 1.5R, où R est la 

constante des gaz parfaits R. [98].  

Dans nos alliages Ti30V60Mn(10-x)Crx,, nous avons calculé une entropie de configuration de 

0.96R, ce qui est en dessous du seuil de AHE. Ce calcul a été réalisé à partir de la formule classique 

de l’entropie de configuration : 

∆𝑆𝑐𝑜𝑛𝑓𝑖𝑔 = −𝑅 ∑ 𝑥𝑖 ln(𝑥𝑖)

𝑛

𝑖=1

 

Où xi représente la fraction molaire de chaque élément dans l’alliage.  

Une piste prometteuse pour augmenter l’entropie de configuration de ces alliages est d’ajouter un 

cinquième élément de transition. Cette transition vers les AHE est intéressante, car les AHE sont 

connus pour leurs propriétés mécaniques exceptionnelles, leur stabilité thermique élevée, leur 

grande résistance à la corrosion, et ainsi que leur aptitude à absorber et désorber l’hydrogène, avec 

des capacités pouvant atteindre 2.5% en masse dans des conditions modérées de température et de 

pression [99, 100]. 

En explorant ces compositions, nous pouvons déterminer si le phénomène de compensation 

entropie-enthalpie observé persiste dans les AHE. Cette découverte présenterait un intérêt 

fondamental, car elle offrirait un certain pouvoir prédictif sur l’évolution de l’enthalpie et de 

l’entropie lorsque la composition des alliages est modifiée. Cela permettrait de concevoir des AHE 
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de manière plus rationnelle, en optimisant leurs propriétés thermodynamiques pour des 

applications spécifiques, notamment dans le stockage d’hydrogène.  
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