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« I am among those who think that science has great beauty.

A scientist in his laboratory is not only a technician: he is also a child
placed before natural phenomena which impress him like a fairy tale.
We should not allow it to be believed that all scientific progress can
be reduced to mechanisms, machines, gearings, even though such
machinery has its own beauty. Neither do I believe that the spirit of
adventure runs any risk of disappearing in our world.
If I see anything vital around me, it is precisely that

spirit of adventure, which seems indestructible
and is akin to curiosity »

Marie Curie - 1933
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RESUME

Les variations de la stecechiométrie des alliages influencent directement l'arrangement et
le lien entre les atomes au sein du réseau cristallin. La distribution précise des éléments
détermine la formation de différentes phases, structures cristallines et joints de grains. Ces
variations structurelles impactent profondément les propriétés d'hydrogénation de 1'alliage,
telles que la cinétique, les processus d'activation et les capacités d'absorption. De méme,
l'ajout d'éléments et la substitution partielle jouent un role crucial pour atteindre les propriétés
désirées sur le terrain. Comprendre 1'effet sur la structure cristalline, la microstructure et les
propriétés d'hydrogénation aide lors de la conception des alliages pour la recherche actuelle
et future.

Considérant que dans la série d'alliages TiCrV, l'alliage TioCrV montre la plus grande
capacité d'absorption d'hydrogene, cette recherche le prend comme base pour évaluer le
comportement de 1'hydrogénation. L'objectif principal de cette recherche est d'investiguer
l'effet de I'ajout du Zr3Fe a l'alliage Ti2CrV primaire dans la composition Ti2CrV + X% ZrsFe
X =0, 2, 4, 6, 8 et 10). Le remplacement partiel du Ti par le Zr dans le rapport
steechiométrique Tir.xZrxCrV (X = 0.5, 1.0, 1.5 et 2.0) a également été étudié comme un
deuxieme systeme. Enfin, un troisiéme systéme a été sélectionné pour étudier les phases
présentes dans l'alliage TiFe + 12 % en poids (ZrV2). Cela implique l'analyse de la
microstructure, de la structure cristalline et des propriétés d'hydrogénation (absorption,
désorption et cinétique) de chacun.

Dans le premier systéme, le comportement de stockage d'hydrogene de Ti2CrV + X %
en poids Zr3Fe, ou X =2, 4, 6, 8 et 10 a été étudié. La synthese de tous les échantillons a été
réalisée par fusion a l'arc, suivie d'une caractérisation utilisant la diffraction des rayons X, la
microscopie ¢lectronique a balayage et la spectroscopie a dispersion d'énergie. L'échantillon
de Ti2CrV pur tel que synthétisé présentait une microstructure monophasée. Cependant,
'ajout de Zr;Fe a conduit a une transformation remarquable, résultant en l'apparition d'une
phase secondaire riche en Zr. Il a été constaté que la premicre hydrogénation est améliorée
avec l'ajout d'au moins 6 % en poids de ZrsFe, évitant tout préchauffage de I'échantillon. Ces
échantillons ont atteint leur capacit¢ maximale en environ 10 minutes a température
ambiante. La capacité maximale enregistrée était de 4,2 % en poids H pour 1'échantillon avec
X =6 % en poids Zr3Fe, tandis que pour X =8 et 10 % en poids Zr3Fe, la capacité enregistrée
¢était de 4,1 % et 4,0 % en poids, respectivement.

Dans la deuxiéme approche, l'effet de la substitution du Ti par le Zr sur la structure
cristalline, la microstructure et le comportement de la premiere hydrogénation de TixZrxCrV
ou X=0.5,1.0, 1.5 et 2.0 a été étudié. Les échantillons ont été synthétisés par fusion a l'arc
et caractérisés par diffraction des rayons X, microscopie électronique a balayage et
spectroscopie a dispersion d'énergie. La capacité d'hydrogénation a été mesurée a 1'aide d'un

A\



appareil Sieverts fait maison. Le Ti2CrV pur cristallise dans une structure cubique centrée
(CC). La substitution du Ti par le Zr conduit a I'apparition de phases secondaires, notamment
une phase Laves C15 pour les échantillons contenant du Ti, et une phase Laves C15 plus une
phase riche en Zr pour I'échantillon X = 2.0. La substitution du Ti par le Zr a augment¢ les
parameétres de la grille dans les deux phases pour tous les échantillons. L'augmentation du
contenu en Zr a rendu la premiere hydrogénation plus rapide, mais a réduit la capacité
d'hydrogene.

Enfin, le troisiéme systéme explore la microstructure, le comportement d'hydrogénation
et les transformations de phase des phases primaires et secondaires au sein d'un alliage TiFe
+ 12 % en poids ZrV2, en analysant deux compositions distinctes précédemment rapportées
: FesaTis0Z13Vs et FessTiaaZroVio. Les échantillons ont été synthétisés par fusion a l'arc et
caractérisés par diffraction des rayons X, microscopie ¢lectronique a balayage et
spectroscopie a dispersion d'énergie. La capacité d'hydrogénation a été¢ mesurée a l'aide d'un
appareil Sieverts fait maison. Il a ét¢ démontré que les deux échantillons présentent
d'excellentes cinétiques, avec une capacité¢ d'absorption de 0,9 % en poids pour I'alliage
FesxTisZr3Vs, et de 2,3 % en poids pour 1'alliage Fe37TiaaZroVio. Les résultats ont montré
que, lorsqu'ils sont fondus séparément, ces alliages ne présentent pas la méme composition
de phase que dans l'alliage parent. Cela signifie que, dans nos conditions de synthése, les
alliages sont dans un état métastable. Ces observations soulignent que, pour les alliages
multié¢léments, la structure cristalline finale d'une composition donnée dépend fortement de
la méthode de synthese.

La these est divisée en six chapitres, chacun abordant des aspects spécifiques du stockage
de 1'hydrogene dans les hydrures métalliques, avec un accent sur les alliages TiCrV. Le
chapitre I est une introduction, fournissant un apercu du stockage de 1'hydrogene dans les
hydrures métalliques, en soulignant I'importance des alliages du systeme TiCrV. Le chapitre
II plonge dans les détails expérimentaux, donnant les techniques employées et offrant une
explication concise de la théorie sous-jacente a chaque méthode. Les chapitres III, IV et V
correspondent a I'é¢tude et aux résultats des premiers, deuxiémes et troisiémes systemes,
respectivement. Enfin, le chapitre VI offre une conclusion générale basée sur les résultats de
la thése et propose des orientations pour la recherche et le développement futurs dans ce
domaine.
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ABSTRACT

Variations in alloy stoichiometry directly influence the arrangement and bonding
between atoms within the crystal lattice. The precise distribution of elements determines the
formation of different phases, crystal structures, and grain boundaries. These structural
variations profoundly impact the alloy's hydrogenation properties, such as kinetics, activation
processes, and absorption capacities. Similarly, the addition of elements and partial
substitution plays a crucial role in achieving desired properties in the field. Understanding
the effect on the crystal structure, microstructure, and hydrogenation properties helps during
alloy design for both the present and future research.

Considering that within the TiCrV alloy series, the Ti>CrV alloy exhibits the highest
hydrogen absorption capacity, this research takes it as a basis to evaluate the behavior of
hydrogenation. The main goal of this research is to investigate the effect on the crystal
structure, microstructure, and first hydrogenation properties of adding ZrsFe into the primary
Ti2CrV alloy in the composition Ti2CrV+ X% ZrsFe (X=0, 2, 4, 6, 8, and 10). The partial
replacement of Ti with Zr, within the stoichiometric ratio Ti>-xZrxCrV (X=0.5, 1.0, 1.5, and
2.0) was also studied as a second system. Finally, a third system was selected to study the
phases present in the TiFe + 12 wt.% (ZrV2) alloy. This involves the analysis of the
microstructure, crystal structure, and hydrogen properties (absorption, desorption, and
kinetics) of each one.

In the first system, the hydrogen storage behavior of Ti2CrV + X wt.% ZrsFe, where X
=2,4, 6, 8, and 10 was investigated. The synthesis of all samples was carried out through
arc-melting, followed by characterization using X-ray diffraction, scanning electron
microscopy, and energy-dispersive spectroscopy. The pure-Ti2CrV as-cast sample presented
a single-phase microstructure. However, the addition of the ZrsFe led to a remarkable
transformation, resulting in the appearance of a Zr-rich secondary phase. It was found that
the first hydrogenation is improved with the addition of at least 6 wt.% of Zrs;Fe, avoiding
any preheating of the sample. These samples achieved their maximum capacity in
approximately 10 minutes at room temperature. The maximum capacity recorded was 4.2
wt.% H for the sample with X=6 wt.% Zr;Fe, while for X=8 and 10 wt.% Zr3Fe, the capacity
recorded was 4.1 wt.% and 4.0 wt.%, respectively.

In the second approach, the effect of the substitution of Ti by Zr on the crystal structure,
microstructure, and first hydrogenation behavior of Ti>xZrxCrV where X= 0.5, 1.0, 1.5, and
2.0 have been investigated. The samples were synthesized by arc-melting and characterized
by X-ray diffraction, scanning electron microscopy, and energy dispersive spectroscopy. The
hydrogenation capacity was measured using a home-made Sieverts apparatus. Pure-Ti.CrV
crystallizes in a body-centered cubic structure (BCC). Substitution of Ti by Zr leads to the
appearance of secondary phases, namely a C15 Laves phase for the Ti-containing samples,
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and a C15 Laves phase plus a Zr-rich phase for the X= 2.0 sample. The substitution of Ti by
Zr increased the lattice parameters in both phases for all samples. Increasing Zr content made
the first hydrogenation faster but reduced the hydrogen capacity.

Finally, the third system delves into the microstructure, hydrogenation behavior, and
phase transformations of primary and secondary phases within a TiFe + 12 wt.% ZrV2 alloy,
analyzing two distinct compositions previously reported: Fes>Ti40Zr3Vs and Fe37Tia4ZroV .
The samples were synthesized by arc melting, and characterized by X-ray diffraction,
scanning electron microscopy, and energy dispersive spectroscopy. The hydrogenation
capacity was measured using a home-made Sieverts apparatus. It was shown that both
samples present excellent kinetics, with an absorption capacity of 0.9 wt.% for the
Fes2Tis0Zr3Vs alloy, and 2.3 wt.% for Fes7Ti44ZroVio alloy. The results showed that, when
melted separately, these alloys did not show the same phase composition as in the parent
alloy. This means that, under our synthesis conditions, the alloys are in a metastable state.
The main finding is that, for multi-element alloys, the final crystal structure of a given
composition is strongly dependent on the synthesis method.

The thesis is divided into six chapters, each addressing specific aspects of hydrogen
storage in metal hydrides, with a focus on TiCrV alloys. Chapter I is an introduction,
providing an overview of hydrogen storage in metal hydrides, emphasizing the significance
of TiCrV-system alloys. Chapter II delves into the experimental details, giving the techniques
employed and offering a concise explanation of the underlying theory behind each method.
Chapters III, IV, and V correspond to the study and results of the first, second and third
systems, respectively. Lastly, Chapter VI offers a general conclusion based on the thesis
findings and proposes directions for future research and development in this field.
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1. CHAPITRE I. ECONOMIE DE L'HYDROGENE

1.1. Contexte de I’Hydrogéne.

L'hydrogéne suscite un intérét depuis de nombreuses années, remontant a 1'époque ou
Jules Verne écrivait dans son livre L’Ile mystérieuse : « Oui, mes amis, je crois que I'eau sera
un jour utilisée comme carburant, que I'hydrogeéne et I'oxygeéne qui la constituent, utilisés
seuls ou ensemble, fourniront une source inépuisable de chaleur et de lumiére, d'une intensité
que le charbon ne peut atteindre ». Depuis lors, des chercheurs et des économistes du monde
entier étudient le potentiel d'une économie de I'hydrogéne comme solution aux problémes
liés a l'utilisation des énergies fossiles. Leur étude repose sur quatre prémisses clés :
I'hydrogene est I'élément le plus abondant dans l'univers ; il a été prouvé qu'il peut alimenter
des moteurs a combustion interne ainsi que des piles a combustible ; la combustion
moléculaire de I'hydrogeéne avec 1'oxygene produit de la chaleur, et leur combinaison dans
une pile a combustible génere a la fois la chaleur et 1’¢lectricité ; enfin, la vapeur d'eau est le
seul sous-produit du processus, ce qui favorise la réduction des émissions polluantes
associées a la combustion des énergies fossiles [1], [2].

L'hydrogéne, en tant que vecteur €nergétique, possede le potentiel de jouer un role
crucial dans la transition vers des systémes énergétiques plus durables. Il sert de vecteur
énergétique intermédiaire, facilitant le transport et le stockage de I'énergie, tandis que le
pétrole, le bois et le gaz naturel sont des sources d'énergie primaires, fournissant directement
I'énergie. Cette distinction est essentielle lorsqu’on exprime le role de ’hydrogeéne dans le
contexte énergétique global. Avec une valeur calorifique entre 120 MJ/kg (valeur calorifique
inférieure - PCI) et 142 MJ/kg (valeur calorifique supérieure - PCS), I'hydrogene a une valeur
calorifique d'environ trois fois supérieure a celle de I'essence et du méthane [3], ce qui en fait
le combustible chimique avec la plus haute valeur calorifique par masse [4]. Le Tableau 1.1
fournit une comparaison des propriétés physiques et chimiques de 1'hydrogene, du méthane
et de l'essence. Contrairement aux combustibles fossiles, I'hydrogéne est une source
d’énergie écologique et non polluante. De plus, ses propriétés physiques et chimiques
uniques en font un choix idéal pour la synthése et le traitement de matériaux tant a 1'échelle
de laboratoire qu’industrielle. Récemment, 1'hydrogéne a également immergé comme une
solution prometteuse pour la production d'énergie et le secteur des transports. [5], [6].
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Tableau 1.1. Propriétés physiques et chimiques de 'hydrogéne, du méthane et de I'essence. Adapté

[7].

Propriétés Hydrogéne Méthane Essence
Formule chimique H; CH4 - CH»-
PCI (MJ/kg) 120 50.04 44.64
Emissions (kg CO»/ kg de combustible) 0.0 2.75 3.1
Température d’auto-inflammation (°C) 585 540 228-501
Température de flamme (°C) 2045 1875 2200
Limites d’inflammabilité dans I’air (Vo0l%) 4-75 5.3-15 1.0-7.6
Energie minimale d’inflammation (mW s) 0.02 0.29 0.24
Propagation de la flamme dans I’air (m/s) 2.65 0.4 0.4
Coefficient de diffusion dans I’air (cm?/s) 0.61 0.16 0.05

Ces prémisses conduisent a la déduction que I'établissement d'un systéme basé sur
I'hydrogéne en remplacement des combustibles fossiles pourrait fournir une solution
significative aux problémes environnementaux, notamment dans l'industrie, le transport et
les systemes de chauffage, qui contribuent a environ 73.2 % des émissions mondiales de gaz
a effet de serre [8]. Cependant, en tant que vecteur énergétique, I'hydrogeéne présente des
deéfis spécifiques liés a sa production, son stockage et sa distribution.

Comparativement a I'essence, qui nécessite également des étapes complexes comme
l'extraction, le transport et le raffinage du pétrole brut, le cotit de 'hydrogéne est sensiblement
plus élevé. Par exemple, en Californie, ou les prix de I'essence étaient en moyenne de 4.44
USD par gallon en novembre 2024, une voiture a essence avec une efficacité moyenne de 48
km par gallon peut atteindre une autonomie de 450 a 650 km avec un plein, pour un coiit
moyen d’environ 0.09 USD par km [9], [10]. En revanche, le prix du kilogramme
d'hydrogéne dans cette méme région est de 32.94 USD, et un véhicule a hydrogéne avec une
efficacit¢é moyenne de 96 km par kilogramme peut parcourir environ 580 km avec un
réservoir plein (6 kg), ce qui porte le colit moyen a 0.34 USD par km [11]. Cela signifie qu’en
termes de coflit par km, I’hydrogene est actuellement prés de quatre fois plus cher que
I’essence, malgré une efficacité énergétique supérieure. Le colit de I'hydrogene vert dépend
de facteurs comme le prix des électrolyseurs, de 1’¢lectricité et des conditions locales, et pour
étre compétitif, il devra diminuer a des niveaux compris entre 4.5 et 6.5 USD/kg [12]..

En termes de stockage et de transport, 1'essence bénéficie d'une infrastructure bien
établie, ce qui facilite son utilisation a grande échelle. En revanche, I'hydrogéne nécessite des
investissements importants pour développer des infrastructures spécialisées, comme des
réservoirs haute pression, des systémes cryogéniques et des pipelines adaptés, afin de garantir
sa sécurité et son efficacité. De plus, I'économie de I'hydrogeéne repose souvent sur un support
de stockage avant son utilisation finale, sauf dans certains processus industriels spécifiques
ou il est consommé directement aprés sa production.
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Ainsi, bien que I'hydrogene présente des avantages significatifs en termes de réduction
des émissions de gaz a effet de serre et de densité énergétique, il reste actuellement moins
compétitif que 1'essence sur le plan économique, sauf lorsqu'il est soutenu par des subventions
ou des incitations fiscales. Passer d'une économie basée sur les combustibles fossiles a une
économie basée sur I'hydrogeéne implique de surmonter des défis économiques et logistiques
majeurs, mais ouvre également la voie a une transition énergétique durable [6].

Par conséquent, dans le contexte de I'économie de 1'hydrogéne, la production, le
stockage, et le transport restent des ¢léments cruciaux. Au cours des derni¢res décennies,
diverses méthodes ont ¢été¢ étudiées pour développer des systémes sirs, fiables et
économiques. Dans la prochaine section, les technologies de production et de stockage seront
explorées, en mettant en lumicre les progres réalisés pour concrétiser 1'économie de
I'hydrogéne.

1.2. Production d’hydrogéne.

Bien qu’il soit 1'é1ément le plus abondant dans 1'univers, I'hydrogéne moléculaire gazeux
représente moins de 1 % de sa composition, la majorité étant liée chimiquement a d'autres
¢léments dans divers composés tels que l'eau [7]. Par conséquent, I’hydrogene doit étre
produit. Bien qu'il existe différentes méthodes de production d'hydrogéne, le gaz naturel
demeure la principale source, comme le montre la Figure 1.1. Cependant, il est important de
noter qu'en 2021, la production mondiale totale d'hydrogéne s'est élevée a 94 millions de
tonnes (Mt) et a entrainé plus de 900 Mt d'émissions de CO [13].
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Figure 1.1. Production mondiale d'hydrogene en 2020 et 2021. Source : [13].

L'hydrogene peut étre produit par divers procédés, impliquant différentes sources
d’énergie primaires et divers composées contenant de 1’hydrogene. Bien que 1'efficacité et
les émissions de dioxyde de carbone soient des critéres importants lors de la sélection du
processus de production, le colit demeure le principal facteur pour les entreprises de
production d'hydrogene. La méthode la plus couramment utilisée est le reformage a la vapeur
d'hydrocarbures fossiles. La source d'hydrocarbures la plus économique est, en I'occurrence,
les hydrocarbures a chaine courte, principalement le méthane, avec des rendements pouvant
atteindre 80% [14]. Cependant, ce processus nécessite une purification approfondie du gaz
produit et émet du dioxyde de carbone [15].

Un autre processus thermochimique est la gazéification des hydrocarbures, en particulier
du charbon, mais il émet une quantité significative de CO> et nécessite une purification
complexe. Les chercheurs se concentrent désormais sur la gazéification de la biomasse, du
bois et des déchets organiques, qui peut atteindre des rendements allant jusqu'a 55% [15].
Des processus biologiques et photochimiques sont également a 1'étude, notamment la bio-
photosynthese de micro-organismes tels que les algues vertes ou les cyanobactéries.

L'une des méthodes prometteuses pour la production d'hydrogene est I'électrolyse, qui

consiste a utiliser un électrolyseur pour diviser I'eau en ses ¢léments constitutifs a I'aide d'un
potentiel é€lectrique. Ce processus permet d'obtenir une pureté €élevée du produit et peut
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atteindre des rendements allant jusqu'a 85% (sur la base du pouvoir calorifique élevé) avec
certaines versions d'AEL (électrolyseur alcalin) et HTEL (électrolyse haute température)
[15]. L'¢lectrolyse a membrane échangeuse de protons (PEM) peut produire entre 0.5 et 10
Nm?® d'hydrogéne par heure, avec des rendements variant de 50 a 80% en fonction de la taille
de l'installation [15]. Ce processus ne produit aucune émission si I'électricité utilisée provient
de sources renouvelables telles que 1'énergie éolienne ou solaire [14].

Chaque méthode de production de I’hydrogéne est associée a une « couleur » spécifique,
permettant de distinguer les différentes techniques selon le procédé utilisé. Par exemple,
I'hydrogeéne brun est produit a partir du charbon par gazéification. L'hydrogéne gris, qui
représente les trois quarts de la production mondiale d'hydrogene, est produit a partir du gaz
naturel par reformage a la vapeur. Cependant, la gazéification et le reformage a la vapeur de
méthane entrainent tous deux des émissions importantes de CO,. L'hydrogeéne bleu,
¢galement produit a partir de combustibles fossiles, utilise la technologie de capture et de
stockage du carbone (CSC) pour réduire les émissions. Enfin, lorsque le processus est
I'¢lectrolyse et est alimenté par des sources d'énergies renouvelables telles que l'énergie
solaire ou éolienne, I'hydrogeéne produit est appelé « hydrogene vert ». Cette méthode est la
plus respectueuse de I'environnement, car elle ne génere aucune émission directe de CO> lors
de la production.

1.3. Stockage de I'hydrogéne.

Pour déployer 1'économie de 1'hydrogene, il est nécessaire de disposer d'une méthode
stre et efficace pour stocker I'hydrogéne, tant dans des applications mobiles que
stationnaires. Cependant, le stockage de I'hydrogeéne représente 1'un des plus grands défis en
raison de sa faible densité volumétrique a la température et pression ambiantes, ce qui
complique son stockage a haute densit¢ énergétique par unité de volume [16]. En
conséquence, différentes méthodes ont émergé en tant que solutions pour le stockage de
I'hydrogene, pouvant étre largement classifiées en deux catégories : stockage physique et
stockage chimique, comme illustré dans la Figure 1.2.
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Figure 1.2. Méthodes de stockage de 1'hydrogéne. Source : Adapté [17].

L'hydrogene peut étre stocké physiquement sous forme comprimée ou liquide, lesquels
ont été largement utilisés et ont atteint un niveau de développement étendu et consolidé dans
l'industrie de I'hydrogéne. Cependant, pour faire progresser davantage 1'é¢conomie de
I'hydrogene, des méthodes de stockage novatrices basées sur des matériaux sont en cours
d'investigation. Ces méthodes comprennent, entre autres, les hydrures métalliques, les
hydrures complexes, les matériaux microporeux et nanostructurés [18]. Cependant, chaque
méthode de stockage a ses propres avantages et inconvénients, qui dépendent de son
application spécifique et des conditions de fonctionnement. Ces facteurs sont discutés plus
en détail ci-dessous.

1.3.1.Stockage physique.

Le stockage physique de I'hydrogene peut étre réalisé sous forme gazeuse a l'aide de
systemes haute pression (35-70 MPa) et/ou sous forme liquide a l'aide de températures
cryogéniques inférieures au point d'ébullition de I'hydrogeéne a la pression atmosphérique
(-252.8 °C) [16]. Selon la pression et la température de stockage, un systeéme de stockage
peut étre classé davantage comme liquide, cryo-comprimé ou comprimé [19]. Le Tableau 1.2
montre la densité de stockage de I'hydrogeéne pour chacune de ces méthodes, ainsi que la
pression et la température de fonctionnement.
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Tableau 1.2. Méthodes de stockage physique de I'hydrogene [19].

Méthode Densité de stockage (g/L) Pression d’opération et Température
Comprimé 40 70 MPa, 15 °C
Liquide 71 0.1 MPa, -253 °C
Cryo-comprimé 90 35 MPa, -233 °C

Le stockage d'hydrogéne comprimé est largement utilisé dans le secteur du transport,
notamment pour les véhicules a pile a combustible [20]. Les réservoirs de stockage de gaz a
haute pression sont généralement fabriqués a partir de matériaux composites, associant un
revétement (généralement en aluminium, en acier ou en polymere) avec des fibres de carbone
enroulées autour et scellées avec une résine polymeére [21]. Selon sa conception et sa
composition structurelle, ces réservoirs sont catégorisés par 1'American Society of
Mechanical Engineers (ASME) et 1'Organisation internationale de normalisation (ISO) en
quatre types, comme le montre la Figure 1.3. Les réservoirs de type I sont des cylindres
métalliques avec une pression de fonctionnement limitée a 20 MPa, principalement adaptés
aux applications stationnaires ; les réservoirs de type Il sont des cylindres métalliques a paroi
¢épaisse enveloppés de composites en résine de fibre, également adaptés aux applications
stationnaires, avec une plage de pression de fonctionnement similaire a celle du type I ; les
réservoirs de type III présentent un revétement métallique et un enroulement de composite
en résine de fibre ; et les réservoirs de type IV sont doublés de polymére et enveloppés de
composites en résine de fibre, offrant une solution a haute résistance [19]. Actuellement, bien
que les réservoirs de type III et de type IV, caractérisés par un revétement interne et un
composite de fibre de carbone externe, soient utilisés dans certaines applications portables
ou leur légereté est essentielle [22], les industries utilisent en pratique principalement les
réservoirs de type I en raison de leur cott plus faible [23].

Doublure (metal) jorickion Noyau (métal)

doublure-nceud
Typel Typel ll Typew /

Composite (flbres + résine) Composite (fibres + résine)

Doublure (polymeére)

Figure 1.3. Schéma des réservoirs de Type I, Type II, Type III et Type IV. Source : [19]

Pour atteindre une autonomie moyenne de 482 km, comparable a celle d’un véhicule a
essence eéquipé d’un réservoir de 50 litres, un véhicule électrique a pile a combustible (FCEV)
nécessite environ 5 kg d’hydrogéne [24]. A une pression de 70 MPa, cela correspond & un
systéme de stockage d'hydrogeéne occupant environ 200 litres d'espace, soit 3 a 4 fois le
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volume des réservoirs d'essence généralement trouvés dans les voitures actuelles [25]. Ces
réservoirs peuvent fonctionner a des pressions de travail nominales de 35 et 70 MPa [19].
Dans le cas de systémes a réservoir unique, les capacités gravimétriques et volumétriques
sont de 3.9 % en poids et de 23.8 g-hydrogéne/L pour un réservoir conventionnel enroulé
avec des matériaux T700/époxy. Ces capacités s'améliorent a 4.2 % en poids et 24.4 g-
hydrogéne/L lors de 1'utilisation d'un réservoir enroulé avec de la résine T700/lc et une
dimension modifiée. De plus, la capacité gravimétrique augmente a 4.3 % en poids et 24.6
g-hydrogene/L avec une conception de réservoir alternative [26].

Comme on peut l'observer, I'hydrogéne comprimé a une pression standard de 70 MPa a
une capacité volumétrique relativement faible. Passer a des pressions encore plus élevées
pourrait améliorer la capacité volumétrique, mais comprimer I'hydrogeéne a 70 MPa nécessite
une quantité significative d'énergie et souléve des préoccupations pratiques et de sécurité
[21]. De plus, la forme du récipient sous pression n'est pas la plus efficace en termes d'espace
pour les véhicules. Des formes alternatives sont explorées, mais elles sont plus complexes a
fabriquer et entrainent une capacité gravimétrique inférieure pour I'hydrogene.

D'autre part, I'hydrogene liquide est une méthode de stockage attrayante pour de grandes
quantités d'hydrogeéne, surtout en raison de sa densité €levée qui facilite le transport par
camion-citerne, train ou navire. L'utilisation du stockage d'hydrogéne liquide offre une
solution aux limitations de poids et de taille des systémes de stockage comprimés. Cependant,
il nécessite de 1'énergie pour atteindre la basse température de fonctionnement du processus
de liquéfaction, consommant entre 11.9 et 15 kWh par kg d'hydrogéne, et contribue
significativement au colt de liquéfaction de 2.5 a 3.0 USD par kg d'hydrogene [27]. Comme
le montrent certaines études, les colits spécifiques de liquéfaction diminuent généralement
avec l'augmentation de la capacité de 1’usine de liquéfaction; cependant, cela dépend en
grande partie du coft de I'¢lectricité, qui peut varier entre 40 et 120 USD par MWh selon la
localisation géographique et les infrastructures disponibles [27]-[31]. Méme si les réservoirs
de stockage d'hydrogene liquide nécessitent moins d'espace que I'hydrogene comprimé, la
température de fonctionnement exige une isolation thermique coliteuse pour limiter les pertes
dues au phénomene d'évaporation.

Pour répondre aux défis du stockage d'hydrogene liquide, le stockage d'hydrogéne cryo-
comprimé est actuellement en développement en tant que méthode hybride combinant
I'hydrogene comprimé et liquide. Cela implique la compression d'hydrogéne a 30 MPa et son
stockage entre -150 °C et -240 °C. Cette technologie offre les avantages d'une densité plus
¢levée, d'un cott réduit, d'un poids moindre et d'une sécurité accrue par rapport aux autres
méthodes de stockage. Bien que la technologie des systémes de ravitaillement en hydrogene
comprimé a 35 MPa est mature avec une mise en ceuvre mondiale, les systémes de
ravitaillement pour l'hydrogéne liquide et cryo-comprimé restent en développement et
nécessitent encore des essais approfondis. Cela représente un défi supplémentaire pour
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l'intégration généralisée de ces méthodes de stockage, mais leur potentiel pour améliorer
l'efficacité et réduire les colits a long terme les rend particulierement prometteurs dans les
applications futures [32].

1.3.2. Physisorption et Chimisorption.

Il existe deux approches distinctes pour parvenir au stockage de 1'hydrogéne par des
moyens basés sur les matériaux ou a 1'état solide. La premiére implique la physisorption, ou
I'hydrogeéne moléculaire est absorbé a la surface du matériau par des interactions faibles de
Van der Waals. La seconde est la chimisorption, ou la molécule d'hydrogene est dissociée en
atomes d'hydrogene, qui forment ensuite une liaison chimique avec I'atome métallique [19].

L'adsorption de I'hydrogéne, ou physisorption, a été largement étudiée pour divers
matériaux carbonés (tels que les fibres et les nanotubes), les polymeéres poreux, les zéolithes,
les MOFs (Metal Organic Frameworks) - qui sont constitués d'un ligand organique et d'un
métal-, et les COFs (Covalent Organic Frameworks). Cependant, comme les molécules de
gaz d'hydrogéne sont faiblement attachées a la surface de 'adsorbant en raison des forces de
Van der Waals sans former de liaisons chimiques, l'atteinte de densités de stockage
d'hydrogéne significatives nécessite des basses températures (-196 °C) et des pressions
¢levées (1-10 MPa) [33]. De plus, I'enthalpie d'adsorption faible (1-10 kJ/mol) et la taille de
I'hydrogeéne moléculaire limitent la densité volumétrique pouvant étre atteinte, en particulier
lors de l'utilisation de matériaux avec une grande surface spécifique. Par conséquent, cette
technique fait face a plusieurs défis.

La Figure 1.4 illustre une représentation schématique des processus de physisorption
(Figure 1.4a) et de chimisorption (Figure 1.4b-d) de I'hydrogéne. La séquence d'images de
1.4b a 1.4d dépeint les étapes du processus de chimisorption, ou la molécule d'hydrogene
subit une dissociation lors de l'interaction avec la surface du solide. Les atomes d'hydrogene
résultants sont ensuite absorbés a des emplacements aléatoires a l'intérieur du matériau,
formant finalement des liaisons métalliques, covalentes ou ioniques avec les atomes
métalliques, conduisant a la formation d'un composé d'hydrure ou les atomes d'hydrogene
sont positionnés a un emplacement spécifique dans la structure.
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Figure 1.4. Représentation schématique de la physisorption -adsorption (a) et de la chimisorption -
absorption (b—d) de I'hydrogéne. Dans la physisorption (a), les molécules d'hydrogéne s'accumulent
a la surface d'un matériau poreux sans réagir chimiquement avec lui. Dans la chimisorption, les
molécules d'hydrogéne réagissent avec la surface du matériau, se dissocient en atomes (b), se
positionnent aléatoirement dans le matériau hote (c), et forment finalement des liaisons avec les
atomes métalliques pour créer un composé d'hydrure (d), ou les atomes d'hydrogéne adoptent une
disposition réguli¢re. Source : [34].

1.4. Hydrures métalliques.

Les hydrures métalliques sont des matériaux attractifs pour le stockage de I'hydrogene,
en raison de leurs avantages tels que des densités volumétriques plus élevées que les formes
liquides et gazeuses, la sécurité, le faible colt, 1'absence d'émissions toxiques, de bonnes
capacités d'absorption et de désorption [6], [35], [36]. Cependant, leur applicabilité est
limitée en raison de leur faible densité gravimétrique d'hydrogéne, de la cinétique
d'absorption, de la durée de vie des cycles, de la non-réversibilité et des procédures
d'activation. Il est important de mentionner que les applications des hydrures métalliques ne
se limitent pas seulement au stockage de I'hydrogene ; leur utilisation s'étend également au
stockage de chaleur, a la génération d'hydrogene, ou en tant qu'électrode négative dans les
batteries Ni-MH [37].

Selon la nature de la liaison métal-hydrogene, les hydrures métalliques peuvent étre
classés en trois types de base : ionique, covalent et métallique. Dans le premier cas,
I'hydrogene réagit avec les métaux alcalins et alcalino-terreux, acceptant un électron du métal
hote pour former un ion chargé négativement (H") [38]. Les hydrures métalliques covalents
sont des composés formés entre I'hydrogene et les non-métaux, ou les atomes avec des
¢lectronégativités similaires partagent des paires d'électrons [39]. Enfin, les hydrures
métalliques sont formés par des métaux de transition, y compris les séries des terres rares et
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actinides. Dans ce cas, l'hydrogéne agit comme un métal pour former des liaisons
métalliques, résultant en des conductivités thermiques et électriques élevées. Ces matériaux
peuvent étre des composés steechiométriques et non stoechiométriques et peuvent étre formés
soit par réaction directe hydrogene-métal, soit par réaction électrochimique [39].

1.4.1. Thermodynamique des hydrures métalliques.

Lorsqu'il est exposé a I'hydrogeéne, un métal formant des hydrures (M) subit une réaction
exothermique conduisant a la formation d'un hydrure métallique. Cette réaction peut étre
décrite comme suit :

M +3Hy & MHy +Q Equation 1.1

Ou M correspond au métal formant I'hydrure, et O est la chaleur de réaction de la
formation de I'hydrure. Il s'agit d'une réaction réversible sous une pression et une température
spécifique, dépendant de la nature de l'alliage. La réaction de formation de I'hydrure est
exothermique, malgré la grande quantité d'énergie requise pour son activation, tandis que sa
réaction de décomposition est endothermique. La thermodynamique de la formation
d'hydrure métallique peut étre étudiée par des mesures isothermes de la pression de
I'hydrogene en fonction de la concentration d'hydrogene (Isothermes Pression-Composition
-PCI), et le résultat du tracé de Van’t Hoff. La Figure 1.5 illustre un schéma de PCI (a gauche)
et de tracé de Van’t Hoff (a droite).
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Figure 1.5. Isotherme pression-composition (les valeurs sont pour LaNis) et une courbe de Van’t
Hoff (logarithme de la pression d'équilibre ou pression de plateau contre l'inverse de la température).
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Les axes verticaux indiquent la pression d'hydrogéne correspondante ou le potentiel électrochimique
équivalent, et les horizontaux correspondent a la concentration d'hydrogéne. Source : [7].

Les courbes PCI ont trois régions distinctes : phase a, phase o+ 3, et phase . La phase
a est représentée par une faible concentration d'hydrogene, qui augmente progressivement a
mesure que la pression d'hydrogéne monte jusqu'a atteindre une pression de plateau. Comme
la concentration d'hydrogéne dans cette région est relativement faible (H/M < 0.1, ou H et M
sont, respectivement, le nombre d'atomes d'hydrogéne et de métaux dans la cellule unitaire),
les atomes d'hydrogene se dissolvent dans le sous-réseau du métal/alliage, formant la solution
solide de phase a [40]. Deux phases sont présentes dans cette région : la phase métallique o
et le gaz hydrogéne.

Dans la région II, la concentration d'hydrogéne continue d'augmenter a une pression
constante (région de plateau), conduisant a la transformation de la phase a saturée en phase
B (phase d'hydrure) avec un accroissement progressif de la concentration. Pendant 1'équilibre
des phases a et B, les isothermes présentent un plateau plat, dont la longueur détermine la
quantité de stockage d'hydrogene réversible réalisable avec de faibles variations de pression
ou de température. Dans certains cas, une pression d'hydrogene plus élevée peut entrainer
l'apparition de plateaux supplémentaires dans les isothermes, liés a la formation progressive
de nouvelles phases d'hydrure [16]. Cela dépend de la structure cristalline du matériau et des
conditions expérimentales. Cependant, dans la Figure 1.5, un seul plateau est montré,
reflétant la transition principale entre la phase a et la phase p. A ce stade, le systéme a
maintenant trois phases distinctes (la phase o existante, la phase B nouvellement formée, et
le gaz hydrogéne), et deux composants (le métal et I'hydrogéne). Le comportement du plateau
peut étre compris en considérant le degré de liberté du systéme tel que décrit par la reégle de
phase de Gibbs, comme suit :

P+f=C+2 Equation 1.2

Ou P et C sont, respectivement, le nombre de phases et de composants dans un alliage
en conditions d'équilibre a pression constante. Le parametre f représente le nombre de degrés
de liberté thermodynamiques dans le systéme, c'est-a-dire, le nombre de propriétés intensives
indépendantes requises pour définir I'état du systeme pour chaque phase. Ainsi, selon la régle
de phase de Gibbs, dans cette région II (région de plateau), ou coexistent les phases a et f3,
f=1. Par conséquent, dans la région a deux phases, la concentration augmente tandis que la
pression d'hydrogene reste constante. Une fois la phase B pure atteinte, indiquée par la
disparition compléete de la phase a, le systéme possede deux degrés de liberté [41]. Ceci
marque le début de la région III, ou I'hydrogeéne est incorporé dans la solution solide au sein
de la phase f, entrainant une hausse de la pression d'hydrogene avec une augmentation de la
concentration [7].
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La pression d'équilibre est soumise a la température et est associée aux changements
d'enthalpie (H) et d'entropie (S), le premier caractérise la stabilit¢ de la liaison métal-
hydrogene et représente la quantité de chaleur absorbée ou libérée pendant 'hydrogénation;
tandis que le second terme correspond principalement au changement du gaz hydrogene
moléculaire en hydrogéne dissous, donc cela peut étre considéré comme une constante [7].
La pression de plateau en fonction de la température peut étre tracée par la loi de Van’t Hoff
comme le montre la Figure 1.5 (a droite), et suit I'équation :

AS

P Equation 1.3

Pe AH
ln(P—Oq) = E —
Ou P., est la pression dhydrogéne d'équilibre, Py est la pression de référence,
habituellement la pression atmosphérique, 7 est la température et R est la constante des gaz
(8.314 J/K mol). A4S et AH sont, respectivement, I'entropie et 'enthalpie de la transition o —f.
A partir de la pente d'un tracé de In(P.,/Po) versus 1/T il est possible de dériver la valeur de
AH, et a partir de 1'interception avec l'axe vertical, la valeur correspondante de A4S [40]. Les
tracés de Van’t Hoff sont une indication de la stabilité¢ thermique de I'hydrure [42]. La
stabilité thermodynamique peut étre réduite en augmentant la pression de plateau a une
température donnée [16].

1.4.2. Types d'hydrures métalliques.

Les hydrures métalliques sont des hydrures interstitiels dans lesquels les atomes
d'hydrogeéne occupent des sites spécifiques au sein du réseau cristallin métallique. Ces sites
peuvent prendre la forme d'un tétraédre ou d'un octaedre, comme illustré a la Figure 1.6,
composés respectivement de quatre ou six atomes de métal hote. La formation des hydrures
métalliques entraine une expansion du réseau métallique, résultant généralement en une
augmentation de volume au niveau cristallin d'environ 20-30% [43]. La plupart des éléments
ont la capacité de former des hydrures, mais leurs pressions et températures de dissociation
sont souvent inadaptées pour des applications portables, comme les systemes de stockage
dans des véhicules hybrides ou les piles a combustible, qui devraient typiquement se situer
entre 0 et 100 °C et des pressions d'hydrogene de 0.1 a 1 MPa [39]. En revanche, d’autres
applications, comme le stockage thermique dans des systémes de concentrateurs solaires a
haute température, exigent des hydrures capables d’absorber et de désorber a des
températures bien plus élevées, souvent au-dela de 300 °C [44]. Par conséquent, le
développement d'alliages devient nécessaire pour répondre aux exigences spécifiques de
chaque type d'application. Cependant, le systeme alliage-hydrogene est plus complexe par
rapport au systeme métal-hydrogéne en raison de la présence de différentes configurations
chimiques et géométriques des sites interstitiels [39]. De ce fait, des recherches approfondies
ont été¢ menées sur les hydrures intermétalliques.
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Figure 1.6. L'hydrogéne occupe des sites octaédriques ou tétraédriques dans les hydrures interstitiels.
Les sites interstitiels sont marqués par des points bruns. Source : [43].

Tableau 1.3 montre plusieurs types d'hydrures intermétalliques. Dans la plupart des cas,
les composés intermétalliques, notés AxBy, se composent typiquement d'un métal (A) qui
forme facilement des hydrures stables et d'un autre élément (B) qui ne forme pas d'hydrures
stables. Ces intermétalliques peuvent étre catégorisés en fonction de leur steechiométrie, tels
que : ABs (par exemple, LaNis, CaNis), AB: (par exemple, ZrMna, ZrV>), AB (par exemple,
TiFe), et A2B (par exemple, MgoNi) [39]. Les métaux et alliages avec une structure cristalline
cubique centrée (CC) ont des arrangements moins serrés par rapport aux structures cubiques
a faces centrées (CFC) et hexagonales compactes (HC). Parmi les hydrures métalliques, les
alliages CC démontrent la plus haute capacité réversible de stockage d'hydrogéne, atteignant
environ 3 % en poids a la température ambiante [43].

Tableau 1.3. Composés intermétalliques et leurs propriétés de stockage de I'hydrogene [43].

Type d'hydrure xﬁgi Hydrure Structure ;{;;grﬂg;‘:e T °C (0.1 MPa)
Elémentaire Pd PdHos Fm3m 0.57 -
AB 5 LaNis LaNi5H6 P6/mm 1.40 12
AB, TiMn; s TiMn, sHa s P6/mm 1.90 -21
A:B Mg;Ni MgNiHs  P6mm 3.62 255
AB FeTi FeTiH, Pm3m 1.90 -8
CC TiV, TiV,H, cC 2.6 -
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1.4.3.Le systéme Ti-Cr-V et l'alliage Ti>CrV.

Le systéme a base de Ti-V forme des alliages de solutions solides cubiques centrées trés
prometteurs pour les applications pratiques de stockage d'hydrogeéne en raison de leur plus
grande capacité de stockage d'hydrogeéne [45], ainsi que d'une réactivité remarquablement
rapide avec I'hydrogene. Le titane peut atteindre une teneur maximale en hydrogene de 3.78
% en poids, tandis que le vanadium peut absorber jusqu'a 5.94 % en poids d'hydrogene. 1l est
largement reconnu que Ti et V peuvent former des solutions solides a divers ratios, et ces
solutions solides montrent un comportement réactif a 1'hydrogéne sans subir de
décomposition [46]. Cependant, ces alliages ont été associés a certaines limitations notables,
y compris une tres faible capacité de désorption et un processus d'activation complexe. Afin
d'améliorer la performance globale de ces alliages, les chercheurs ont étudié 1'impact de
l'incorporation d'un autre élément tels que Cr, Mn et Fe [47]. Dans ce contexte, les composés
Ti-V forment la base d'alliages tels que Ti-V-Fe, Ti-V-Mn et Ti-V-Cr, qui ont une structure
cubique centrée (CC) et présentent généralement une haute capacité de stockage d'hydrogene
gravimétrique (3.8 % en poids') [48].

Les alliages Ti-V-Cr sont un sous-ensemble spécifique du systeme Ti-V-X, ou le chrome
est le troisieme élément d'alliage. Le systéme a base de TiVCr a été largement étudié [49]—
[52], et est considéré comme trés prometteur pour le stockage d'hydrogene, en raison de sa
structure cubique centrée, qui permet sa diffusion dans des conditions de température et de
pression modérées [53]. De méme, il présente une capacité de stockage supérieure par rapport
aux systemes traditionnels comme ABx (X=1, 2, 5) [54]. Cependant, le systeme d'alliage Ti—
Cr-V est généralement difficile a activer, montre un long temps d'incubation pendant la
premiere hydrogénation, et sa capacité réversible est relativement pauvre a température
ambiante en raison de la faible pression de désorption de la phase monohydrure [55].

Kabutomori et collab., ont trouvé que la capacité d'absorption-désorption d'hydrogene
de l'alliage CC TiCrV (Ti33Cr33V33) diminue d'environ 70% apres 1000 cycles par rapport a
sa capacité initiale. Cette diminution est principalement attribuée au désordre résultant du
cyclage. De plus, cet alliage (Ti33Cr33Vs3) présente une excellente résistance a la
pulvérisation par rapport a d'autres composés intermétalliques [56]. Cho ef collab., ont étudié
différentes compositions du systeme Ti-Cr-V, identifiant que les capacités de stockage
d'hydrogéne des alliages dépendent fortement du rapport de composition Ti/Cr, avec les
valeurs maximales observées a un rapport Ti/Cr d'environ 0.75. Ils ont également trouvé que
les paramétres de maille augmentaient linéairement avec 1'augmentation du rapport Ti/Cr
[57].

' Cette capacité maximale de 3.8 % en poids est une référence générale obtenue pour certaines
compositions spécifiques et dans des conditions optimales. Tous les alliages a structure cubique centrée (CC)
ne permettent pas systématiquement d'atteindre cette valeur, car elle dépend de la composition de l'alliage, des
conditions expérimentales et des méthodes d’activation employées.
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De méme, le systéme TiCrV a été étudi¢ dans d'autres ratios steechiométriques tels que
Ti0.22+3)Cr(0.28+1.5%) V(0.5-2.5%) oi 0<X<0.12 [58]. Les résultats ont indiqué qu'en controlant les
paramétres de maille dans une certaine plage (3.02 - 3.04 A), les capacités de stockage
d'hydrogéne des alliages dépassaient 3% en masse, et les capacités de stockage d'hydrogeéne
réversibles étaient également relativement élevées. L'alliage Tio.32Cro.43Vo.25 a montré un taux
d'absorption d'hydrogéne notablement rapide, avec plus de 95% de I'hydrogene absorbé dans
les 10 premicres minutes [58].

Des recherches ultérieures ont €té menées sur l'effet de la substitution partielle de
certains des éléments principaux par des métaux tels que Zr, Fe, Ni ou Nb. L'étude de Basak
et collab. a démontré que la substitution du Cr par le Fe facilite le processus d'activation. Ils
ont trouvé que la composition Tio.sVo.4Feo.2Cro. peut absorber I'hydrogéne sans aucune action
préalable ou traitement thermique. Cependant, la substitution du Cr réduit la capacité
d'absorption d'hydrogene [59]. Dixit et Huot ont démontré que Zr7Nijo est un meilleur additif
comparé au Zr, pour les alliages TixV70-xCr3o (X=10 a 50) [60], [61]. Cet additif permet une
activation a température ambiante, présentant une cinétique améliorée par rapport aux
alliages avec des additifs de Zr. De plus, les auteurs soulignent une capacité d'absorption
d'hydrogéne accrue pour les compositions avec une teneur plus élevée en Ti [60]. De méme,
les investigations se concentrant sur les alliages a base de Ti-Cr-V ont montré que 1'ajout ou
la substitution partielle d'éléments tels que Zr peut considérablement améliorer les processus
d'activation. Cela pourrait étre attribué a la coexistence d'une phase secondaire avec la
matrice CC, qui facilite la dissociation de 'hydrogéne, améliorant la cinétique de la réaction
[62]-[64].

Parmi la série d'alliages Ti-Cr-V, Ti2CrV présente la plus haute capacité d'absorption
d'hydrogéne a température ambiante, récemment rapportée a 4.37 % en poids par Kumar et
collab. [52], et 4.1 % en poids par Hu et collab. [65]. Cependant, la capacité de stockage
réversible de cette composition est limitée, et son processus d'activation nécessite des
températures aussi €levées que 400 °C. Pour améliorer les propriétés de stockage d'hydrogene
de l'alliage, il est important d'explorer 1'ajout ou la substitution partielle avec des ¢léments
tels que Zr, Fe, ou des intermétalliques comme Zr3Fe afin d'améliorer sa performance. Dans
le présent travail, la sélection des ¢léments de substitution et des ajouts dans le systéme
Ti2CrV a été guidée par des propriétés spécifiques identifiées dans la littérature scientifique.
Par exemple, I'utilisation du zirconium (Zr) se justifie par sa capacité a stabiliser les phases
secondaires et a ¢largir les parametres de maille, ce qui facilite la dissociation de I’hydrogéne
et améliore la cinétique d’activation [66]. De méme, le composé intermétallique ZrsFe,
capable d'absorber jusqu'a 2 % en poids d’hydrogene sous basse pression a température
ambiante, présente un intérét particulier [67]. L’étude de I’effet de 1’ajout de petites quantités
de ZrsFe dans I’alliage Ti2CrV permet d’évaluer son influence sur la premiere hydrogénation,
tout en maintenant les performances globales du systéme principal. Le Tableau 1.4 présente
un apergu des différents alliages a base de TiCrV, et de leurs capacités de stockage
d'hydrogene et structures cristallines.
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Tableau 1.4. Capacités d'absorption d'hydrogéne et structures cristallines de différents alliages de
base TiCrV.

Structure Capacité
Alliage cristalline d'absorption de H Température (K) Référence
(% en poids de H)

Ti16Cr34Vso CcC 2.24%* 293 [68]
Ti25CrsoVas - 3.35 273 [68]
Tio.8V0.05Cro.15 CcC 3.7 - [69]
TiosVo.1Cro. CcC 3.79 - [69]
Ti0.8V0.13Cro.07 cc 3.6 - [69]

a-HC
Tio7Vo0.1Cro2 C—C 3.51 - [69]

C15- TiCr,

Tio7Vo.15Cro.15 CcC 3.81 - [69]
Ti0.7V0.2Cro.1 CcC 3.5 - [69]
Ti10VeoCrzo + 4% ZrNijo (];(Cj: 1.0 TA [61]
Ti20V50Cr3o + 4% Zr7Nijo (?TFCC 3.0 TA [61]
Ti30V40Cr3o + 4% ZrNijo (?I,FC? 3.2 TA [61]
Ti40V30CI‘30 + 4% ZI‘7Ni1o CTFCC 3.4 TA [61]
Tis0V20Cr3o + 4% Zr7Nijo CEC 3.6 TA [61]

. CEC
TisoV20Crso + 4% Zr 1 3.7 TA [70]

. CcC

T1o_162r0,05Cr0,22V0,57 3.55/2.14* 303 [57]

CroZr
T116Cr34VaoFe CcC 1.91* 293 [68]
Ti16Cr30VsoNbs CcC 2.21% 303 [68]

Ti,CrV CcC 4.37 TA _ DA

4.1 [65]

*Capacité réversible d'hydrogeéne (en % en poids H).

1.5. Objectif et structure de la thése.

L'objectif principal de cette recherche est d'étudier 1'effet sur la structure cristalline, la
microstructure et les propriétés de premiere hydrogénation de l'ajout du composé
intermétallique Zr3Fe dans l'alliage primaire Ti2CrV dans la composition Ti2CrV+ X% Zr3Fe
(X=0, 2, 4, 6, 8, and 10). Le remplacement partiel du Ti par le Zr dans le rapport
steechiométrique Ti-xZrxCrV (X=0.5, 1.0, 1.5, and 2.0) a également été étudié.
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La thése est divisée en six chapitres, chacun abordant des aspects spécifiques du stockage
de 1'hydrogeéne dans les hydrures métalliques, avec un accent sur les alliages TiCrV. Le
chapitre I est une introduction, fournissant un apercu du stockage de I'hydrogéne dans les
hydrures métalliques, en soulignant 1'importance des alliages du systéme TiCrV. Le chapitre
II plonge dans les détails expérimentaux, donnant les techniques employées et offrant une
explication concise de la théorie sous-jacente a chaque méthode. Le chapitre III correspond
a Particle intitulé « Effet de I'ajout de ZrsFe sur le comportement de stockage d'hydrogéne
des alliages Ti2CrV » qui a été publié dans le Journal « Heliyon ». Le chapitre IV est I’article
« Effets de la substitution de Ti par Zr, sur la microstructure et les propriétés de stockage
d'hydrogeéne de l'alliage Ti>CrV » publié dans « Heliyon ». Le chapitre V correspond a
I’article « Microstructure et propriétés de premicre hydrogénation des compositions de
phases primaires et secondaires dans l'alliage TiFe + 12 % en poids (ZrV2) » qui a été publié
dans « ChemEngineering ». Enfin, le chapitre VI offre une conclusion générale basée sur les
résultats de la thése et propose des directions pour la recherche future et le développement
dans ce domaine.
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2. CHAPITRE II. MATERIAUX ET METHODES

2.1. Steechiométrie des alliages.

Les variations de la steechiométrie des alliages influencent directement l'arrangement
atomique dans le réseau cristallin. La distribution précise des éléments détermine la
formation de différentes phases, structures cristallines, et joints de grains. Ces variations
structurelles ont un impact profond sur les propriétés d'hydrogénation de 1'alliage, telles que
la cinétique, les processus d'activation et les capacités d'absorption. De méme, l'ajout
d'¢léments et la substitution partielle jouent un réle crucial dans l'obtention des propriétés
optimisées, telles qu'une plus haute capacité d'absorption, une cinétique plus rapide et une
stabilité sous conditions de cyclage, nécessaires pour des applications pratiques. Comprendre
l'effet sur la structure cristalline, la microstructure et les propriétés d'hydrogénation aide a
faire des choix éclairés lors de la conception d'alliages pour les recherches présentes et
futures.

Considérant que, dans la série d'alliages TiCrV, l'alliage Ti2CrV montre la plus haute
capacité d'absorption d'hydrogene, cette recherche le prend comme base pour évaluer le
comportement de I'hydrogénation. A cet égard, la présente investigation englobe trois
systémes, décrits ci-dessous :

2.1.1.Systéme 1 : Ti2CrV + X% Zr3Fe (X=0, 2, 4, 6, 8, et 10).

L'objectif principal de la premicre investigation était d'étudier 1'influence de I'ajout
intermétallique de Zr3Fe sur la premiere hydrogénation du TioCrV pur, dans la composition
T12CrV + X% ZrsFe (X=0, 2, 4, 6, 8, et 10). Pour cela, 'alliage T12CrV pur a été initialement
hydrogéné pour établir un point de référence. Ensuite, nous avons introduit des pourcentages
variables de l'intermétallique ZrsFe et étudié leur effet sur la structure cristalline, la
microstructure et le comportement a 1'hydrogénation.

L'ajout de composés intermétalliques Zr-Fe a 1'alliage principal est envisagé comme une
stratégie prometteuse pour améliorer les propriétés de stockage d'hydrogene,
particulierement en termes de cinétique et de capacité de stockage d'hydrogeéne [53]. En
conséquence, ce systeme particulier a attiré une attention considérable et fait actuellement
l'objet de recherches approfondies [67], [71]-[74]. Spécifiquement, le Zr3Fe, avec sa capacité
d'absorption de 2 % en poids a température ambiante sous basse pression, émerge comme un
candidat prometteur pour les applications d'hydrogene stationnaires [67]. De plus, le Zr;Fe
devrait offrir une phase complémentaire a la matrice CC de TioCrV. La coexistence de cette
phase secondaire avec la matrice faciliterait le processus de dissociation de I'hydrogene,
conduisant a 1'amélioration de la premiere hydrogénation, également appelée activation.
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2.1.2.Systéme 2 : Ti2xZrxCrV (X= 0.5, 1.0, 1.5, et 2.0)
Le deuxiéme systéme a été sélectionné pour comprendre 1'effet de la substitution du Ti

par le Zr sur la structure cristalline, la microstructure et la premiére hydrogénation dans les
alliages de composition Ti>-xZrxCrV (X= 0.5, 1.0, 1.5, and 2.0).

La substitution partielle du Ti par le Zr dans les alliages TioCrV est un choix stratégique
pour améliorer les propriétés d'hydrogénation sur la base de plusieurs considérations. En
général, lorsqu'un élément est substitué¢ par un autre, les propriétés de stockage d'hydrogene
de l'alliage peuvent subir des variations. Cela pourrait étre dii a la formation de phases
secondaires qui coexistent aux cotés de la phase principale [64], [75]. De plus, comme le Zr
est dans le méme groupe que le Ti, mais posséde un rayon atomique plus grand, la
substitution partielle du Ti par le Zr entraine souvent une expansion des parametres du réseau
[76].

Des études précédentes ont rapporté que la substitution du Ti par des ¢léments comme
le Fe, Co, Ni [54], et Mo [65], peut améliorer la cinétique et la thermodynamique du
processus de désorption. Cependant, ces substitutions conduisent généralement a une
diminution progressive de la capacité de stockage d'hydrogene. Notamment, I'impact de la
substitution du Ti par le Zr dans l'alliage Ti2CrV n'a pas été documenté dans la littérature
existante. Dans I'ensemble, la substitution du Ti par le Zr dans les alliages Ti>CrV est un
choix délibéré pour capitaliser sur les propriétés favorables du Zr en matiére de stockage
d'hydrogeéne et sa capacité a influencer la structure cristalline et la cinétique de I'alliage.

2.1.3.Systéme 3 : Phases primaires et secondaires de TiFe + 12 % en poids (ZrV>).

Le troisieéme systéme a été sélectionné pour €tudier les phases présentes dans l'alliage
TiFe + 12 % en poids (ZrV2). Cela implique l'analyse de la microstructure, de la structure
cristalline et des propriétés d'hydrogéne (absorption, désorption et cinétique) de chacune.

Récemment, Peng et collab. ont découvert que 1'ajout de X % en poids de ZrV: (X= 2,
4, 8, and 12) améliore la premicre hydrogénation de l'alliage TiFe, avec une capacité de
stockage d'hydrogene maximale d'environ 1.6 % en poids pour X= 12 [77]. L'alliage a été
identifi¢é comme un systéme multiphase avec une phase principale de structure TiFe et une
phase secondaire de structure Fe;Ti (phase de Laves C14), qui augmente linéairement avec
la quantité d'additif. Par conséquent, il est envisageable que I'amélioration de la cinétique de
la premiere hydrogénation soit associée a la présence d'une phase secondaire qui agit comme
une voie d'acces pour I'hydrogéne [77]-[81]. Cependant, une diminution significative de la
réversibilité de 'alliage avec 1'augmentation de la phase secondaire a également été identifiée.
Ainsi, la relation entre les structures de phase devrait étre étudiée plus avant, pour
comprendre l'influence de chaque phase sur la capacité d'absorption et de désorption de
I'hydrogene, le processus d'activation et la cinétique de la réaction.

Par conséquent, la phase primaire et secondaire de TiFe + 12 % en poids de ZrV; a été
¢étudiée. La phase principale (TiFe) a été rapportée avec une composition de FesyTi40Z13Vs,
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et la phase secondaire (phase de Laves C14) avec une composition de Fes37Ti144Z1oVio [77].
Les compositions ont été synthétisées séparément, et la structure cristalline, la
microstructure, la premiére hydrogénation et le comportement cyclique ont été analysés pour
chaque phase.

2.2. Eléments et Synthése - La Fusion par Arc.
Les ¢léments utilisés dans la présente recherche ont été achetés chez Alfa Aesar® et ont
¢été utilisés sans purification supplémentaire. Ils sont listés au Tableau 2.1.

Tableau 2.1. Description de la matiére premicre.

Elément Pureté Description
Ti 99.95% Eponge, 3-19 mm
Cr 99.0% Piéces, irrégulicres
v 99.7% Pieces, irrégulicres
Zr 99.5% Eponge, 0.84-25.4 mm
Fe 99.98% Granules, 1-2 mm

Les matériaux ont été synthétisés dans un four a arc électrique a 1'échelle de laboratoire.
Cet appareil se compose d'une chambre de fusion, ou le matériau a fondre est placé, dun
systéme de refroidissement continu, et de deux électrodes, a savoir un creuset en cuivre
(agissant comme anode) et une électrode en tungsténe (cathode). Pour assurer 'homogénéité,
chaque pastille a été retournée et refondue quatre fois. Avant chaque fusion, la chambre a été
mise sous vide a l'aide d'une pompe Varian IDP-3 jusqu'a ce que le manomeétre atteigne
environ -30 inHg, puis remplie d'argon, un gaz inerte, pour limiter la contamination par
d'oxygene. Ce processus de mise sous vide et de remplissage avec de 'argon, appelé cycle
de purges, a été répété trois fois avant chaque fusion ou refusion. Cette méthode de synthese
a été choisie pour deux raisons principales : sa ressemblance avec un processus industriel et
sa reproductibilité dans d'autres études de recherche.

2.3. Caractérisation des matériaux.

La caractérisation des matériaux a été réalisée a l'aide de différentes techniques. Pour
étudier la morphologie des échantillons, un Microscope Electronique & Balayage (MEB) a
été utilisé. La composition chimique des alliages a été déterminée a partir de la Spectroscopie
de Dispersion d'Energie (EDX). Pour étudier la structure cristalline des alliages, une mesure
de diffraction des rayons X (XRD) a été réalisée. Les patrons XRD ont été analysés par la
méthode de Rietveld en utilisant le logiciel TOPAS pour déterminer I'abondance des phases,
le paramétre de maille, la microdéformation et la taille des cristallites des alliages [82].
Ensuite, chacune de ces techniques sera détaillée.
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2.3.1.Microscopie Electronique a Balayage (MEB) et Spectroscopie Dispersive en
Rayons X (EDX).

La Microscopie Electronique a Balayage (MEB) est une technique utilisée pour analyser
la microstructure des matériaux et obtenir des images haute résolution des surfaces des
échantillons. Cette technique puissante repose sur l'interaction entre un faisceau d'électrons
trés énergétiques et I'échantillon a analyser, générant divers signaux qui fournissent des
informations précieuses telles que la morphologie de surface, la topographie et la
composition chimique. Pour cette étude, les analyses ont été réalisées a I'aide d'un microscope
¢lectronique a balayage Hitachi SU3500 opéré a 20 kV, équipé d'un spectrométre de rayons
X a dispersion d'énergie (EDX) de marque Oxford Instrument, modele MaxN50. Une
représentation schématique d'un microscope €lectronique a balayage est présentée dans la

Figure 2.1.
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Figure 2.1. Représentation schématique d'un microscope électronique a balayage (MEB) [16].
Un microscope ¢€lectronique a balayage (MEB) est principalement constitué d'un canon

a ¢lectrons qui émet un faisceau d'électrons hautement focalisé. Les canons a électrons
peuvent étre classés en deux types : thermoionique et a émission de champ [83]. Le canon a
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¢lectrons le plus simple utilise un fil de tungsténe chauffé pour produire des électrons. En
contraste, les types plus colteux utilisent soit des cristaux chauffés comme I'hexaborure de
lanthane (LaB6) ou le tungsténe, soit ils utilisent un potentiel électrique élevé pour extraire
les ¢électrons de ces cristaux sans les chauffer. La Figure 2.2 montre une représentation
schématique de trois types de filaments : a) un fil de tungsténe (W), b) un ensemble cristallin
d'hexaborure de lanthane (LaB6), et ¢) un cristal de tungsténe (pour les canons a émission de
champ : FEGs) [84].

Electrode
| v E ?
K /J W fllament LaBg
(b) (C)

V Ou U Ou

Figure 2.2. Représentation schématique de trois types de filaments [84].

Les ¢électrons générés sont accélérés et focalisés par une série de lentilles
¢lectromagnétiques. Ces lentilles comprennent des lentilles condensatrices et des lentilles
objectives qui aident a contrdler la taille et la forme du faisceau d'électrons en ajustant
'ouverture et les champs magnétiques des lentilles. Lorsque les électrons entrent en collision
avec les atomes de l'échantillon, différents types de signaux sont générés, fournissant des
informations sur la topographie et la composition chimique de 1'échantillon. Ces signaux
incluent des électrons secondaires, des électrons rétrodiffusés, des électrons Auger, la
cathodoluminescence, et des rayons X caractéristiques. La Figure 2.3 illustre certaines de ces
interactions.
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Figure 2.3. Représentation schématique des interactions qui se produisent en raison du faisceau
d'électrons incident avec la surface [16].

Lorsqu'il y a contact entre les électrons et 1'échantillon, les électrons seront déviés.
Lorsque le faisceau d'électrons incident dévie de sa trajectoire et qu'il y a une perte d'énergie,
cela est connu sous le nom de diffusion inélastique [85]. Les €lectrons secondaires sont des
produits d'interactions inélastiques. Ils possédent moins d'énergie que les électrons du
faisceau original et sont collectés par un détecteur spécialis€ dans le MEB. La quantité
d'électrons secondaires collectés dépend de la topographie et de la composition de
I'échantillon. Ce type d'interaction fournit des informations sur la forme et la texture de la
surface de 1'échantillon.

D'autre part, les électrons rétrodiffusés sont ceux qui entrent en collision avec les atomes
de 1'échantillon et rebondissent dans différentes directions sans aucune perte d'énergie. Par
conséquent, cette interaction est de type élastique et permet au faisceau de pénétrer plus
profondément dans I'échantillon analysé que les électrons secondaires. Le nuage d'électrons
de I'échantillon analysé influencera la profondeur d'interaction des électrons rétrodiffusés
[86]. La quantité et 1'énergie de ce type d'interaction fournissent des informations sur la
composition chimique de 1'échantillon. De plus, les ¢éléments plus lourds, en raison de leurs
noyaux plus grands, sont plus susceptibles de dévier les électrons et de générer une plus
grande quantité d'électrons rétrodiffusés. Dans l'image MEB, les zones avec des signaux
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d'¢lectrons rétrodiffusés plus élevés apparaissent plus lumineuses. Cela permet d'obtenir des
images qui montrent un contraste chimique et une abondance, fournissant des informations
sur la distribution des phases, ainsi que la distribution des ¢léments 1égers et lourds dans
1'échantillon et les joints de grains.

Une autre interaction courante est 1'émission de rayons X caractéristiques. Cela se
produit lorsque le faisceau d'électrons incident a suffisamment d'énergie pour déloger des
¢lectrons des atomes de 1'échantillon. Lorsque cela se produit, les électrons délogés laissent
derriére eux des trous dans le nuage électronique de I'atome. D'autres électrons de niveaux
d'énergie plus élevés peuvent tomber dans ce trou et libérer de I'énergie sous forme de rayons
X caractéristiques. Ces rayons X sont collectés par un détecteur de rayons X a dispersion
d'énergie (EDX). L'énergie des rayons X ¢émis dépend des éléments présents dans
I'échantillon, fournissant des informations sur sa composition ¢lémentaire.

2.3.2. Diffraction des Rayons X (XRD).

La diffraction des rayons X (X-Ray Diffraction XRD) est une technique utilisée pour
étudier la structure cristalline des matériaux, ce qui inclut l'identification des phases, la
détermination des paramétres de maille, la taille des cristallites et la microdéformation. Le
motif de diffraction est produit par l'interférence constructive de rayons X monochromatiques
lorsqu'ils se réfléchissent sur des plans diffractants. Les conditions d'interférence constructive
sont données par la loi de Bragg [87]:

niA = 2dy; sin @ Equation 2.1

Ou dhu est la distance entre les plans atomiques du matériel avec les indices de Miller 74,
k, et I, 0 est I'angle entre le faisceau de rayons X incident et la surface de I'échantillon, n est
un entier représentant l'ordre de réflexion, et A e st la longueur d'onde des rayons X utilisés.
La Figure 2.4 montre une représentation schématique de l'interaction entre le faisceau
incident et 1'échantillon, illustrant deux ondes qui sont en phase et rencontrent les plans de
tous les atomes dans 1'échantillon, avec ces plans séparés par une distance dnw. Lorsque les
ondes frappent le cristal, elles subissent un angle réfléchi €gal a 1'angle incident 6. Pour que
les deux ondes restent en phase apres réflexion, la longueur du chemin CBD doit étre un
multiple entier (n) de longueurs d'onde (1), c'est-a-dire, ni. Cela donne la loi de Bragg.
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Figure 2.4. Représentation schématique de I'Equation de Bragg [88].
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Un détecteur enregistre l'intensité du faisceau réfléchi en fonction de I'angle de
diffraction. Un goniométre permet la rotation couplée de I'échantillon et du détecteur.
L'analyse quantitative des motifs de diffraction est effectuée en utilisant la technique
d’affinement de Rietveld, qui est une méthode des moindres carrés itérative qui compare un
motif de diffraction expérimental a un motif théorique [89]. Pendant le processus
d’affinement de Rietveld, les paramétres structurels du modéle sont vari¢s, minimisant la
différence entre le motif de diffraction calculé a partir du modele et le motif de diffraction
mesuré expérimentalement. Une fois que la structure cristalline a été identifiée et que le
processus d’affinement terminé, les parametres cristallographiques, tels que les parameétres
de maille, la taille des cristallites, la microdéformation et 1'abondance des phases sont
déterminés.

Dans la présente recherche, la technique de diffraction des rayons X a été réalisée en
utilisant un diffractometre « Bruker D8 Focus » avec un tube a rayons X a anode de cuivre,
opéré a 40 kV et 40 mA. La radiation utilisée était Cu Ka avec une longueur d'onde de A=
0.15406 nm. Le diffractometre est une configuration de Bragg-Brentano (0-26), ou le
faisceau incident forme un angle 0 avec la surface de I'échantillon et le détecteur est
positionné a 20 par rapport au faisceau incident.

2.3.3. Appareil de type Sieverts.

Dans la quantification de la quantit¢ d'hydrogéne absorbée ou adsorbée par un
¢échantillon spécifique, deux types généraux de techniques sont couramment utilisés :
gravimétrique et volumétrique. La technique gravimétrique détermine la quantité
d'hydrogéne absorbée par I'échantillon en mesurant les changements de sa masse, tandis que
la technique volumétrique mesure le changement de pression de 'hydrogéne dans un volume
fixe en contact direct avec 1'échantillon [90]. Les techniques gravimétriques nécessitent
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l'utilisation d'une microbalance de haute précision capable de mesurer les changements de
masse de I'échantillon de microgrammes a milligrammes [91]. Cependant, elles présentent
des limitations associées aux effets de la pression du gaz et aux vibrations mécaniques, qui
peuvent entrainer des mesures inexactes [92].

D'autre part, la technique volumétrique semble étre plus efficace et fiable pour quantifier
la quantité d'hydrogéne qui peut étre absorbée ou désorbée par un échantillon, bien qu'elle
présente également des sources potentielles d'erreur. Par exemple, des variations de
température ou des fuites dans le systéme peuvent affecter la précision des mesures, et un
calibrage précis du volume de l'appareil est indispensable pour obtenir des résultats fiables.
Dans cette ¢tude, environ 1000 mg de matériau ont été utilisés. De plus, le systéme a été
validé avec l'utilisation de standards comme le LaNis pour vérifier la répétabilité et la
précision des courbes d'absorption, assurant ainsi la fiabilité des données obtenues. Cette
technique est réalisée a 1'aide d'un dispositif de type Sieverts, ou l'absorption d'hydrogeéne
entraine une diminution de la pression observée, tandis que la désorption entraine une
augmentation. La Figure 2.5 présente un schéma de I’interface réelle utilisée dans cette étude.
Le contrdle du systeme est assuré via le logiciel Labview, et I’interface montre les différentes
valves (en rouge), un réservoir de compensation (connecté a la valve V Ballast), ainsi que les
indicateurs de pression et de température.

Dosage 1 VM
Hydrogeéne
. T de la chambre [°C]
Hydrogéne
Pression absolue [kPa] 35.1
100.1 U | T. Four[°C]
20.5
Event Ballast V
Evacuation T L] Basse pression
101,501
Pression absolue basse [kPa]
Vide

Pompea
- et

Figure 2.5. Représentation schématique de ’interface du logiciel Labview.

La quantité d'hydrogéne absorbée par 1'échantillon est calculée en utilisant la loi des gaz
réels :

B, C D , .
PV = nRT(1 + st tEt =) Equation 2.2

Ou P est la pression, V est le volume, n est le nombre de moles d'hydrogene, R est la
constante universelle des gaz et T est la température. Les termes B, C, et D sont des

Page | 39



coefficients viraux représentant des corrections pour tenir compte des écarts par rapport au
comportement idéal des gaz. Dans de nombreuses applications pratiques, les coefficients
viraux d'ordre supérieur peuvent étre ignorés, et 1'équation se simplifie en :

PV = nRT(1+) Equation 2.3

Pour déterminer la quantité d'hydrogeéne absorbée ou désorbée, il est nécessaire d'utiliser
la pression différentielle, comme suit :

APV
n= 5
RT(1+})

Equation 2.4

D'autre part, la quantit¢ d'hydrogene absorbée (en pourcentage de masse) peut étre
calculée en utilisant 1'équation suivante :

masse H

wt.% H absrobé = Equation 2.5

(masse échantillon + masse H)

Enfin, pour obtenir une isotherme compléte, 1'étape suivante utiliserait les valeurs de An
et Pr comme point de départ. La procédure standard pour mesurer les courbes PCI suit
généralement les étapes suivantes :

e Augmentation progressive de la pression : La pression d’hydrogeéne dans le
systéme est augmentée par paliers incrémentaux, typiquement a partir de 10 kPa
jusqu’a une pression maximale (par exemple 2000 kPa), tout en maintenant une
température constante.

e Temps d'équilibre : A chaque palier de pression, un temps d’attente est respecté
pour permettre a I’échantillon d’atteindre un équilibre thermodynamique.

e Mesure de I’hydrogene absorbé : Une fois 1'équilibre atteint a un palier donné, la
quantit¢ d'hydrogene absorbée ou désorbée est calculée en fonction de la
variation de pression dans le systeme.

e Ré¢épétition des €tapes : La pression est ensuite augmentée au palier suivant, et le
processus est répété jusqu’a atteindre la pression maximale définie pour
I’expérience.

Répéter la procédure a différentes pressions et températures résultera en la mesure d'une
isotherme d'absorption compléte [90]. Dans cette recherche, les échantillons synthétisés ont
été écrasés a l'aide d'un mortier et d'un pilon en acier trempé dans une boite a gants sous une
atmosphere d'argon. La poudre obtenue a été pesée (environ 600 mg) et placée dans le porte-
¢chantillon. La premiere procédure d'hydrogénation (activation) pour tous les échantillons a
été réalisée sous une pression d'hydrogene de 2000 kPa a température ambiante (TA).
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3. CHAPITRE 3. SYSTEME 1 : EFFET DE L'AJOUT DE Zr3:Fe SUR LE
COMPORTEMENT DE STOCKAGE D'HYDROGENE DES ALLIAGES
Ti2CrV

Le contenu présenté dans ce chapitre se concentre sur les résultats du premier systéme
étudié dans la recherche actuelle, qui est l'ajout de ZrsFe a I'alliage TioCrV. Ces premicres
observations nous ont fourni une meilleure compréhension de l'effet sur la premicre
hydrogénation ou activation du systéme mentionné lorsque divers pourcentages de Zr3Fe (2
%, 4 %, 6 %, 8 % et 10 %) sont ajoutés. Les résultats a présenter dans les sections suivantes
de ce chapitre incluent 1'évolution de la morphologie des échantillons a mesure que Zrs3Fe est
ajouté dans différentes proportions, les courbes de premicre hydrogénation de tous les
échantillons et les analyses par diffraction des rayons X.

3.1. Contenu de ’article 1.

Les résultats présentés ci-apres correspondent au texte intégral de l'article publié dans le
journal « Heliyon » : Bellon Monsalve, D., Ulate-Kolitsky, E., Martinez-Amariz, A.-D., &
Huot, J. (2023). Effect of ZrsFe addition on hydrogen storage behaviour of Ti.CrV alloys.
Heliyon, 9(12), €22537. https://doi.org/10.1016/j.heliyon.2023.e22537.
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ABSTRACT

In this work, the hydrogen storage behavior of TioCrV + X wt.% ZrsFe, where X = 2, 4,
6, 8 and 10 was investigated. The synthesis of all samples was carried out through arc-
melting, followed by comprehensive characterization using X-ray diffraction, scanning
electron microscopy, and energy-dispersive spectroscopy. The pure-TioCrV as-cast sample
presented a single-phase microstructure. However, the addition of the Zri;Fe led to a
remarkable transformation, resulting in the appearance of a Zr-rich secondary phase. It was
found that the first hydrogenation is improved with the addition of at least 6 wt.% of ZrsFe,
avoiding any preheating of the sample. These samples achieved their maximum capacity in
approximately 10 minutes at room temperature. The maximum capacity recorded was 4.2
wt.% H for the sample with X=6 wt.% ZrsFe, while for X=8 and 10 wt.% Zr3Fe, the capacity
recorded was 4.1 wt.% and 4.0 wt.%, respectively.

KEYWORDS
Hydrogen storage, Metal hydrides, TiCrV system, Crystal structure, X-ray diffraction.

INTRODUCTION

In the last decade, there has been a growing interest towards the hydrogen economy as a
promising option to decarbonize a wide range of sectors, as well as to diversify the energy
matrix and to strengthen countries’ energy security [1]. However, its storage remains the
main barrier to its wide utilization. Several approaches to store hydrogen safely and with
acceptable rates of absorption and desorption have been investigated, among which physical
storage and chemical storage stand out [2]-[4].

Metal hydrides are considered appealing materials for hydrogen storage owing to their
high volumetric density, safety, no toxicity emission, along with their effective uptake and
release capacities [5]-[7]. However, some of the most common barriers to their application
are related to low gravimetric hydrogen density, limited cyclability, non-reversibility, high
cost, and complex activation processes. Several alloys have been studied, and different

2 Corresponding author: daniela.bellon@ugtr.ca; dan.bellon@mail.udes.edu.co
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methods have been developed to overcome those drawbacks, such as microstructural lattice
defects creation [8], [9], alloying substitution [10], [11], or use of additives [12]-[14].

Ti-V-based system forms body-centered cubic solid solution alloys, which show great
potential for real-world hydrogen storage applications due to their relatively good hydrogen
storage capacity as well as a remarkably rapid reactivity with hydrogen [15]. Both Ti and V
have the individual ability to readily absorb significant amounts of hydrogen. Titanium can
attain its highest hydrogen content of 3.78 wt.%, while vanadium can uptake as much as 5.94
wt.% H [16]. It is widely recognized that Ti and V are capable of forming solid solutions at
various ratios, and these solutions exhibit hydrogen-reactive behavior without undergoing
disproportionation [16]. However, these alloys have been associated with certain noticeable
limitations, including a limited release capacity and a complex first-hydrogenation process.
To enhance the effectiveness of these alloys, researchers have investigated the impact of
incorporating another element such as Cr, Mn, and Fe [17]. In this regard, Ti-V compounds
form the basis of alloys such as Ti-V-Fe, Ti-V-Mn, and Ti-V-Cr, which have a body-centered
cubic structure and typically exhibit a high gravimetric hydrogen storage capacity (3.8 wt.%)
[18]-[21].

Ti-V-Cr alloys are a specific subset within the Ti-V-X system, where chromium is the
third alloying element. Extensive research has been conducted on the TiVCr-based system
[22]-[25], and is regarded as extremely favorable for hydrogen storage because of its crystal
structure (BCC), which enables hydrogen diffusion at relatively modest operational
conditions (temperature and pressure) [26]. Additionally, it offers a superior storage capacity
in comparison to conventional systems such as ABx (X=1, 2, 5) [27]. This makes the alloys
of this system interesting candidates for hydrogen storage applications [14], [28]. However,
their ability to reversibly store hydrogen is diminished, primarily as a result of the
monohydride's low plateau pressure. Additionally, long incubation times have been reported
during their first hydrogenation [29]-[31].

Within the Ti-Cr-V alloy series, Ti2CrV has the highest hydrogen absorption capacity
[32]. Kumar et al., and more recently Huazhou et al. reported the maximum absorption
capacity of Ti,CrV of more than 4.1 wt.% at room temperature [25], [33]. Nevertheless, the
capacity for reversible storage remains limited. Also, the activation process requires
temperatures of 400 °C [33]. Other studies have analyzed the cyclability of the alloy and
reported enhancements in hydrogen storage behavior through the addition of elements like
Mo, Fe, Co, and Ni [14-16].

Zr-Fe intermetallic compounds have been shown to improve the hydrogen storage
properties such as kinetics and hydrogen storage capacity, when added to the main alloy [26].
As aresult, this system is the focus of comprehensive research [34]-[38]. In the case of Zr3Fe,
it has an absorption capacity of 2.0 wt.% at room temperature and low pressure, it could be
considered a suitable option for stationary hydrogen-based applications [34].

Page | 43



In the present work, the effect on the crystal structure, microstructure and first
hydrogenation behavior of the addition of Zr3Fe to the Ti2CrV alloy was studied. Specifically,
compositions Ti2CrV + X wt.% Zr3Fe (X=0, 2, 4, 6, 8 and 10) were investigated.

EXPERIMENTAL DETAILS

All the elements Ti (99.95%), Cr (99%), V (99.7%), Zr (99.5%), and Fe (99.99%) were
purchased from Alpha Aesar®. All materials were mixed in the specified quantities and
subsequently synthesized through arc-melting in an argon atmosphere to prevent oxidation.
During the melting process, each pellet underwent four consecutive turnovers and remelting
to achieve homogeneity.

The material characterization was carried out using different techniques. To study the
morphology of the samples, Scanning Electron Microscope (SEM) was carried out in a
Hitachi VP-SEM SU1510 in the backscattering mode (BSE). To probe the chemical
composition of the samples the Energy Dispersive Spectroscopy (EDS) was used (Oxford
Instrument X-Max 20 mm? column). To investigate the sample’s crystal structure, X-ray
diffraction (XRD) measurements were conducted using a D8 Focus Bruker X-ray powder
diffractometer with Cu Ka radiation. The XRD patterns were then subjected to analysis
through the Rietveld method, employing TOPAS software to identify phase composition,
lattice parameters, microstrain, and crystallite size of the alloys [39].

The hydrogen sorption and desorption behavior were studied using a homemade Sievert-
type apparatus. The synthesized samples were manually crushed within an argon-filled glove
box, employing a hardened mortar and pestle. It should be noted that there was no specific
control over the particle size after the crushing step. The first hydrogenation (activation)
procedure for all samples was done under 2000 kPa of hydrogen pressure at room
temperature (RT). Pure-Ti2CrV, that did not activate at room temperature, underwent an
activation heat treatment at 400 °C under dynamic vacuum for one hour.

RESULTS AND DISCUSSION
Morphology

Figure 1(a-f) shows the backscattered electron images obtained by SEM of the as-cast
samples. Figure 1(a) shows the pure-Ti2CrV alloy, the microstructure is uniform but there is
some change of grey shade. Figures 1(b-f) show the presence of regions with different shades
of grey and also bright regions when Zr;Fe is added. As the amount of Zr;Fe rises, the relative
surface area of the bright region increases as it can be observed for the x= 6, §, and 10 wt.%
compositions. Table 1 shows the overall chemical composition of the samples measured by
EDS and is compared to the nominal composition. The recorded values for most samples are
close to the nominal compositions.
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100 um

Figure 6. Backscattered electrons image of (a) TioCrV, (b) TioCrV + 2% ZrsFe, (c) Ti.CrV +
4% ZrsFe, (c) Ti2CrV + 6% ZrsFe, (e) TioCrV + 8% ZrsFe, (f) TioCrV + 10% ZrsFe.
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Table 2. Chemical composition, in at. %, of the samples EDS analysis (uncertainty is 0.2 for

Chemical composition (at. %)

Aty Ti v Cr Zr Fe
TiCrV Nominal value 50.0 25.0 25.0 - -
2 Measured value 53.1 25.3 21.5 - .
. Nominal value 49 4 24.7 24.7 0.9 0.3
0
ToCrv+2% ZoFe  \roasured value 512 24.6 22.0 18 0.4
. Nominal value 48.8 24 .4 24 .4 1.8 0.6
0
ToCrV+ 4% ZeFe  \roosuredvalue 506 23.3 23.1 2.1 0.8
. Nominal value 482 241 241 2.6 0.9
0
CHCIY == 7% Zilie Measured value ~ 49.1  23.5 233 3.0 1.0
. Nominal value 47.7 23.8 23.8 3.5 1.2
0
ToCrV+ 8% Zeke  \rosured value 477 24.1 224 44 13
. Nominal value 471 23.6 23.6 43 1.4
0,
ToCrv+10% ZnFe  \foacured value  47.0 233 228 52 1.7

Table 2 displays the chemical composition of each area as determined by EDS. The
relative amount of each region was calculated by image analysis, The overall composition of
the matrix region is essentially the same for all alloys. On the other hand, the composition of
the bright region is Zr-rich and varies between samples. The bright region for X= 2 and 4
wt.% has a similar composition ~25 at. % Zr, 14 at. % Cr, 12 at. % V and 46 at. % Ti.
Similarly, the compositions of the bright region for X= 6, 8, and 10 wt.% samples are very
close: ~14 at. % Zr, 25 at. % Cr, 17 at. % V, 41 at. % Ti and 2 at. % Fe.

Table 3. Chemical composition, in at. % of the matrix and bright region from EDS analysis

(uncertainty is £0.2 for all values).
Chemical composition (at. %)

Alloy Region Area (%) . v Cr Zr Fe

THCEV Matrix 100 53.1 253 215 = -
TACIV IR pnlivin 2 asy 137 1 237 o
THCIV G Z0R pliion 4 a4 114 133 274 o
MO MeiRe Brigﬁit;;;on 5 2 11 256 13k 24
TACIV A Z0Re pnliiion 13 aze 173 27 140 24
THCVAMOZORe g 33 31 1m0 237 1z 30

Effect of Zr3Fe on first hydrogenation

Figure 2(a) shows the activation curves at room temperature and 2000 kPa for the
different samples from 0 to 10 wt.% of ZrsFe. After 24 hours, the X= 2 and 4 wt.% samples
did not absorb hydrogen while the 6, 8 and 10 wt.% samples showed good first hydrogenation
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kinetics. The maximum capacity achieved was 4.2 wt.% for X=6, although this composition
exhibits slower kinetics than X=8 and 10, the full hydrogenation is still reached within 10
minutes. A hydrogen absorption capacity of 4.1 wt.% and 4.0 wt.% was registered for X=8
and 10, respectively. It can be correlated with how the absorption capacity slightly decreases
as the amount of Zrs:Fe increases. Nevertheless, we see that the addition of at least 6% of
Zr3Fe is required to improve the first hydrogenation kinetics and therefore avoid the-heat
treatment step at high temperature before activation.

The activation curve of the composition with 10 wt.% Zrs;Fe has two distinct steps: one
between 2.8 and 3 wt.%, the other between 3.65 and 3.85 wt.%. A similar behaviour is seen
for the 6 wt.% ZrsFe but at different capacities and is practically inexistent for 8 wt.% ZrsFe
(see Figure 2(b)).

7.0

45 420 ]
—B—X=10% Zr,Fe | 105 _ o)
40 _gmx= 5% 71 Fe ./‘.m : - *
351 X= 6% Zr,Fe 3.904 sulls
—%—X= 4% Zr,Fe 3.75 /
3.09 —w—X=2% Zr,Fe —
B . 3.60
3 25] —ETX=0% 9
: © 3.454
Z 2.0 2
m T 3304
1.5 4 3.15
1.0 3.00
—=B=X= 10% Z1;Fe
054 2.85 —==X= 8% Zr,Fe
0.0 premm— L G 2.70 ] / X=6%ZrFe
T T T i v v T i T T T T T T T T T
1 2 3 4 5 6 7 8910 25 30 35 40 45 50 355 60 65
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(a) (b)

Figure 7. TioCrV +X% ZrsFe (X=0, 2, 4, 6, 8, and 10) (a) activation at 2000 kPa H pressure and
RT, without heating, (b) Detailed look at the change of slope in hydrogenated samples.

Effect of heat treatment

As the sample without Zr3Fe could not activate at RT, we investigated the effect of a
prior heat treatment. Figure 3 shows the activation at room temperature of a TioCrV sample
after a heat treatment at 400 °C for one hour under vacuum. When the sample is heated before
hydrogenation, the absorption is complete in less than one hour.
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Figure 8. The Ti,CrV first hydrogenation at 2000 kPa of hydrogen pressure and RT with and
without heating.

Crystal structure

Figure 4 shows the XRD patterns of as-cast samples. All as-cast samples present a single-
phase BCC structure. However, the SEM/EDX investigation shows the presence of two
distinct regions: grey and bright. This is particularly troublesome for the 10% Zr;Fe pattern
which has 23% of the bright phase by area. From the EDX analysis, it is evident that the
bright phase is zirconium-rich. Zirconium has a much bigger atomic radius than the other
atoms and thus, the formation of a Laves phase is possible. However, the amount of
zirconium is too small to reach the AB> stoichiometry. Therefore, a BCC structure is adopted
instead. To confirm this, we computed the average atomic radius for the grey and bright
regions for all compositions. The results are shown in Table 3. From this table it is possible
to see that the average atomic radius for the grey region is almost the same, for all
compositions. For the bright region, there is a general trend of decreasing average atomic
radius with increasing Zr3Fe addition. The maximum difference of average atomic radius is
about 4%. Therefore, it could be expected that, if the bright region also has a BCC structure,
then the lattice parameter will differ by only 4% compared to the BCC of the grey region.
However, such a difference in the lattice parameter means a difference of almost two degrees
for the (1 1 0) peak at around 41° and a difference of almost 4° for the (2 2 0) peak at around
88°. Clearly, this is not what is seen in the diffraction patterns of Figure 4. Therefore, further
analysis such as synchrotron diffraction is planned to provide deeper insights into the
structural differences observed.
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Figure 9. XRD patterns of as-cast samples Ti.CrV + X% Zr;Fe (X=0, 2, 4, 6, 8, 10). Diffraction
peaks: black for Ti,CrV, pink for ZrsFe.

Table 4. Average atomic radii (in A) of samples in as-cast state.

Region X=0 X=2 X=4 X=6 X=8 X=10
Grey region 1.404 1.406 1.404 1.400 1.403 1.403
Bright region - 1.451 1.468 1.421 1.426 1.419

The crystallographic parameters of the samples in their as-cast state are presented in
Table 4. All samples have comparable “a” lattice parameter and microstrain. The crystallite
size is roughly constant up to x = 6 wt.%. When the proportion of Zr;Fe further increases the
crystallite size decreases.

Table S. Crystallographic parameters of the as-cast samples. The number in parentheses is the

uncertainty on the last significant digit.

Alloy Rwp a(A) V (A%)  Crystallite size (nm)  Microstrain (%)
Ti,CrV 4.27  3.1190 (7) 30.34(2) 17.4 (1) 0.27 (1)
Ti,CrV + 2% Zr;Fe 399  3.1216(6) 30.42(2) 16.4 (8) 0.21 (8)
Ti,CrV + 4% Zr;Fe 493  3.1190(7) 30.34 (2 18.8 (1) 0.23 (9)
Ti,CrV + 6% ZrsFe 221  3.1236 (4) 3048 (1) 16.0 (4) 0.25 4
Ti,CrV + 8% ZrsFe 277  3.1286(5) 30.62 (1) 104 (2) 0.24 (7)
TiCrV + 10% ZrsFe . 2.84  3.1246 (5)  30.51 (2) 8.0 (2) 0.12 (1)

Figure 5 shows the XRD patterns of the samples after hydrogenation at room
temperature. The samples with X=0, 2, and 4 wt.% that did not activate showed only a BCC
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structure. The 6, 8, and 10 wt.% Zr;Fe samples all presented FCC structures after activation.
It is a widely recognized fact that the hydrided form of a BCC alloy becomes FCC. Therefore,
the emergence of the FCC phase can be directly attributed to the existence of the BCC phase
in the as-cast condition. Table 5 shows the crystallographic parameters after activation. We
see that, for the samples that did not absorb hydrogen, the BCC lattice parameters are
practically the same as in the as-cast state. The microstrains are also the same. This means
that hydrogen did not even enter in a solid solution for these compositions. For the alloys that

did absorb hydrogen, we see that the crystallite size is slightly smaller, while there is an
increase in the microstrain.

& BCC Y FCC
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K R *
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Intensity (a.u.)
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Figure 10. XRD patterns of hydrogenated samples Ti.CrV + X% Zr;Fe (X=0, 2, 4, 6, 8, 10).

Table 6. Crystallographic parameters of the activated samples. The number in parentheses is

the uncertainty on the last significant digit.

Alloy Rwp  Phase a(A) V (A3 gg:té} i:lt)e Mlcz((;:;tram
Ti,CrV 6.29 BCC  3.1190 (1) 30.34 (3) 12.7 (8) 0.22 (1)
TL,CrV + 2% ZrFe  6.03  BCC__ 3.1221(8) 3043 (2) _ 14.1(8) 0.22 (1)
Ti,CrV + 4% ZrsFe 631 BCC  3.1247(1) 3051 (3)  143(1) 0.28 (1)
Ti,CrV + 6% ZsFe 579 FCC  4364(2)  83.09(1)  11.6(1) 038 (2)
Ti,CrV + 8% ZsFe 554 FCC 4366 (3)  83.23(2) 8.3 (3) 0.46 (2)
TLCIV + 10% ZsFe . 586 FCC 4368 (3)  8334(2)  8.0(7) 0.40 (3)
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CONCLUSIONS

The effect of Zr;Fe addition on first hydrogenation kinetics (activation) of Ti2CrV alloy
was investigated. Samples with less than 6 wt.% ZrsFe did not activate at room temperature
but, for higher proportion of ZrsFe the alloys fully absorbed in less than 10 minutes. All
samples were single-phase BCC despite showing regions with distinct chemical
compositions mainly differing by the zirconium content. A fast first hydrogenation could also
be achieved by heat treating the sample at high temperature under vacuum.

DATA AVAILABILITY STATEMENT
Data included and referenced in article. Additional data will be available on request.
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4. CHAPITRE 4. SYSTEME 2 : EFFETS DE LA SUBSTITUTION DU Ti PAR Zr
SUR LA MICROSTRUCTURE ET LES PROPRIETES DE STOCKAGE
D'HYDROGENE DE L'ALLIAGE Ti>xCrV

Ce chapitre se concentre sur les résultats du deuxieme systéme étudié¢ dans la recherche
actuelle, qui est la substitution du Ti par Zr dans l'alliage Ti>CrV. Ces premicres observations
nous ont fourni une meilleure compréhension de 1'effet de la substitution du Ti par Zr sur la
structure cristalline, la microstructure et la premicre hydrogénation ou activation du systéme
mentionné. La steechiométrie des alliages étudiés était Ti»-xZrxCrV ou X=0.5, 1.0, 1.5, et 2.0.

4.1. Contenu de Particle 2.

Les résultats présentés dans les sections suivantes de ce chapitre correspondent au texte
intégral de l'article publié¢ dans le journal « Heliyon ». : Bellon Monsalve, D., Ulate-Kolitsky,
E., Martinez-Amariz, A.-D., & Huot, J. (2024). Effects of Ti substitution by Zr, on the
microstructure and hydrogen storage properties of Ti»xZrxCrV (x = 0.5, 1, 1.5, 2) Alloys.
Heliyon. https://doi.org/10.1016/j.heliyon.2024.e35739
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ABSTRACT

The effect of the substitution of Ti by Zr on the crystal structure, microstructure, and
first hydrogenation behavior of Ti»xZrxCrV where X= 0.5, 1.0, 1.5, and 2.0 have been
investigated. The samples were synthesized by arc-melting and characterized by X-ray
diffraction, scanning electron microscopy, and energy-dispersive spectroscopy. The
hydrogenation capacity was measured using a home-made Sieverts apparatus. Pure-Ti2CrV
crystallizes in a body-centered cubic structure (BCC). Substitution of Ti by Zr leads to the
appearance of a secondary phase, namely a C15 Laves phase for the Ti-containing samples,
and C15 Laves phase plus a Zr-rich phase for the X= 2.0 sample. The substitution of Ti by
Zr increased the lattice parameters in both phases for all samples. Increasing Zr content made
the first hydrogenation faster but reduced the hydrogen capacity.

KEYWORDS
Hydrogen storage, Metal hydrides, TiCrV system, Ti Substitution, X-ray diffraction.

INTRODUCTION

Present energy supply systems are undergoing a radical transition because of the need to
reduce greenhouse gas emissions and mitigate their impact on climate change. For this
reason, there is a worldwide effort to find cleaner energy sources and decarbonize the energy
sector. Hydrogen as an energy vector could be part of the solutions. However, although large-
scale deployment of the hydrogen economy has become a priority, it still presents major
challenges associated with its cost, storage, and delivery, especially for applications in the
transport sector [1], [2].

In the specific case of hydrogen storage, there is considerable efforts on developing a
safe system that can compete with existing energy storage systems. Hydrogen storage in a
solid-state medium 1is considered to be a safe and effective means to achieve hydrogen
deployment [3]. Different classes of alloys have been studied, such as AB>, AB3, and ABs-
type, which have good performance at moderate temperatures. However, their gravimetric
density is low [4]-[8]. Other systems such as light metal hydrides (boron hydrides, aluminum

3 Corresponding author: daniela.bellon@ugtr.ca; dan.bellon@mail.udes.edu.co (D. Bellon).
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hydrides, metal-organic framework materials) showed a better gravimetric density, but poor
cyclability and desorption at moderate temperatures, which represents a barrier for their use
in practical applications [3], [9]-[12].

Ti-Cr-V series alloys have shown great potential for use as practical hydrogen storage
materials, given by their good performance at moderate temperatures and pressures [13],
[14]. However, several authors have reported a long incubation time during the first
hydrogenation for those alloys, as well as a low plateau pressure of the monohydride which
impacts the reversible capacity [15], [16]. Among these Ti-Cr-V series alloys, the Ti»CrV
alloy has the highest hydrogen absorption capacity at room temperature (4.37 wt.% [17] and
4.1 wt.% [3], [18]). However, its activation process is difficult, as it requires to be heated to
temperatures of 400 °C before the first hydrogenation. Likewise, the low plateau pressure of
the alloy makes its use difficult for practical applications [3], [17].

To overcome these drawbacks, several authors have studied substitutions of Ti or V
atoms. Typically, partial substitution of Ti, Cr, or V by elements such as Zr, Mn, or Fe results
in variations on the hydrogen storage properties of the alloys, mainly due to the formation of
Laves phases [19]-[22]. Similarly, because Zr is in the same group as Ti in the periodic table,
but has a larger atomic radius, the partial substitution of Ti by Zr usually leads to an increase
in the lattice parameters [22]. Some authors reported an improvement in the kinetics and
thermodynamics of the desorption process when Ti is substituted by Fe, Co, Ni [23], and Mo
[3], but a progressive loss in the hydrogen storage capacity. However, to our knowledge, the
effect of Ti substitution by Zr in Ti2CrV alloy has not been reported in the literature. In this
paper, we present the crystal structure, microstructure, and first hydrogenation behavior of
Ti2xZrxCrV (X=0.5, 1.0, 1.5, and 2) alloys.

EXPERIMENTAL DETAILS

The synthesis of all samples was done by arc-melting under argon atmosphere. All the
elements Ti (99.95%), Cr (99%), V (99.7%), and Zr (99.5%) were purchased from Alpha
Aesar and used without further purification. During the synthesis process, each pellet was
turned over and remelted four times to ensure homogeneity.

The morphology and microstructure of the samples were analyzed using a Scanning
Electron Microscope (SEM) on a Hitachi SU3500 apparatus equipped with an EDX -Energy
Dispersive X-ray Spectrometer (Oxford instrument model Max™*?). The relative abundance
of each region was calculated from backscattered micrographs by using ImageJ® software
[24]. To study the crystal structure of the samples, X-ray diffraction (XRD) was carried out
on a D8 Focus Bruker X-ray powder diffractometer with Cu Ka radiation. The XRD patterns
were analyzed by the Rietveld method using TOPAS software to determine the phase
abundance, lattice parameter, microstrain, and crystallites size of the samples [25].
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Finally, the hydrogenation and dehydrogenation measurements were done using a
homemade Sievert-type apparatus. The first hydrogenation (activation) study of the samples
was done at room temperature and a hydrogen pressure of 2000 kPa. The dehydrogenation
was done under dynamic vacuum by pumping at 450 °C for one hour.

RESULTS AND DISCUSSION
Morphology

Figure 1(a-d) shows the backscattered electron images of the as-cast samples obtained
by SEM. All samples show regions of different shades (dark, bright, and gray) in the
backscattered micrographs. The EDX chemical analysis of these regions showed that the
shade variation is due to the difference in chemical composition. Table 1 shows the overall
chemical composition of the samples measured by EDX and is compared to the nominal
composition. The measured values for the samples are close to the nominal compositions,
confirming the accuracy and consistency of sample preparation.

100 um

O

100 pm 1 I 100 pm

(c) (d)
Figure 11. Backscattered electron image of (a) Ti;5ZrosCrV (b) TiZrCrV, (¢) Tio.sZrsCrV and,
(d) Zr,CrV.
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Table 7. Chemical composition, in at. % of the samples EDX analysis (uncertainty is +0.2 for

Chemical composition (at. %)

Alloy Ti \ Cr Zr
TZsCV 09 venmedvaue 30 250 s 12
TIZICHV (X-10 PR N
T ZrsCrV (X-1.9) Venvelee b ma A i
ZeCrV (2.0) e A

Table 2 shows the chemical composition of each region as measured by EDX and the
relative area as calculated by image analysis. It is apparent that the ratio between the amount
of dark and bright regions changes throughout all samples. We see that the chemical
compositions of the dark and bright phases drastically change from one alloy to another.

Table 8. Chemical composition, in at. % of the dark and bright regions determined by EDX

. Relative Chemical composition (at. %)

Alloy Region Area (%) Ti \Y Cr Zr
Tz OV 09 pRY G 3o sie asi 54
TiZtCrV (X=1.0) et % 25 00 122 5
ToZnsCVOCLS St 3o 50 ko aia e
Zuow (20) et 36 = h o

Crystal structure of as-cast alloys

The XRD patterns of as-cast samples are shown in Figure 2. We observed that all the as-
cast samples presented a two-phase structure, which correlates with the SEM results. The
samples with X= 0.5, 1.0 and 1.5, have a structure composed of a BCC phase and a C15
Laves phase (space group Fd-3m, MgCuz prototype), while the sample with X=2.0 shows a
C15 Laves phase (space group Fd-3m, MgCu, prototype) along with an additional hexagonal
phase (Zr-rich phase). The best fit of this hexagonal phase was given by a close pack structure
(space group P63/mmc, Mg-prototype). Although this hexagonal phase may resemble the
C14 Laves phase in terms of its space group, detailed Rietveld analysis indicates distinct
differences in Bragg peaks positions and lattice parameters, suggesting it is a completely
different phase. This distinction is crucial because the expected C14 phase (MgZn; prototype)
was not observed in our samples, which adds a novel insight to the phase stability in these
ternary alloys. The presence of this hexagonal phase raises multiple questions. First, Cr and
V atoms have an atomic radius much smaller than Zr atom. Therefore, a close pack model
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where all atoms are on the same lattice point does not match the closed pack hypothesis.
Second, to our knowledge, there are no ternary Zr-Cr-V alloys that have a stoichiometry close
to the one given in Table 2. Thirdly, the binary phase diagrams Cr-Zr and V-Zr show that the

solubility of Cr and V in the hexagonal Zr phase is very small. Therefore, we may expect that
this phase could be metastable.

4 Zr-rich # BCC * C15
o Jee ¥
P RN N e e
- ZIn,CrV
*
-~ » *4\ A *A & Kk FK
3 % TigsZr, sCrV
ey * %
g e *» N & & K Tk @
— % TiZrCrV
*
o KRR
i, §Zr, CrV
T T T T T T T T T T T T T
30 40 50 60 70 80 90 100
26

Figure 12. X-ray diffraction patterns of as-cast samples Ti»«ZrxCrV (X=0.5, 1.0, 1.5, and 2).

Going back to the presence of C15 phase in these alloys, it is known that substitution of
Ti by elements like Zr can lead to the formation of a secondary Laves phase, that coexist with
the BCC phase [21], [26]. Typically, in these alloys, Zr and Ti are on the A sites, while the
B site is occupied by transition elements from groups 5, 6, 7, and 8 [19]. The correlation
between each region (bright or dark) and its corresponding phase in each sample was
established by considering the data obtained from X-ray analysis, density measurements of
individual phases, and the abundances determined from Imagel. The EDX analysis revealed
that the bright phase in the samples is zirconium-rich. Zr has a bigger atomic radius than the
other atoms and thus, the formation of a Laves phase is possible. Considering the chemical
composition of each region in the SEM micrographs, it was found that for X=0.5 and 1.0 the
bright region corresponded to the C15 Laves phase, whereas the dark region is the BCC
phase. For X = 1.5 sample, the dark region corresponded to the C15 Laves phase, while the
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bright region could be associated to the BCC phase. For the X= 2.0 sample, the dark region
is the C15 Laves phase, and the bright region the Zr-rich phase.

It is interesting to note the composition of Laves phases in the X=0.5 and 1.0. While
conventional understanding suggests that Zr and Ti occupy the A site, our results indicate
that Ti should also occupy the B site alongside V and Cr. One possible explanation for this
could be based on the composition-dependent site preference that can occur in ternary
systems when an element has an intermediate size between the size of A elements and B
elements [27]. This was observed by Bououdina et al., in the study of Zr-Ti-Ni, where Zr
exclusively occupies the A sites and Ni was only observed on the B sites, while Ti was found
on both the A and B sites [28]. Similar behaviour was reported by Grytsiv ef al., in the Ti-
Ni-Al system [29]. Further examples have been reported by Zinkevich and Mattern in the Fe-
Mo-Zr system [30], by Joubert ef al., in the Fe-Nb-Zr system [31], and by Chu and Pope in
the Hf-Nb-V system [32]. However, further in-depth analysis is required to conclusively
confirm that it is the case in the alloys reported here.

The crystallographic parameters of the as-cast alloys are summarized in Table 3. As the
proportion of Zr increases, the “a” lattice parameters and volume of the C15 phase increase
in all alloys. Partial substitution of Ti by Zr lead to enlargement of lattice parameters. This
behaviour was also observed by Zhou ef al., when studying the partial substitution of Ti by
Zr in Ti1xZrxMnji.1Cro7Vo2 (X = 0.05-0.1) alloys [22], and by Oesterreicher & Bittner in
Tii-xZrxMn2 (X=0.2,0.4, 0.6, 0.8, 1.0) alloys [33].

In reference to the lattice parameters presented for the Zr-rich crystal structure, it is
plausible that this corresponds to a metastable hcp-Zr phase oversaturated with Cr and V.
However, a direct comparison with pure Zr is challenging due to the significant variability in
reported lattice parameters. For instance, Pérez et al. reported lattice parameters of a =3.216
A and ¢ =5.154 A [34], while Kissling reported values of a=3.2439 A and ¢ = 5.203 A [35].
This variability encompasses both smaller and larger parameters than those measured in our
study, making a definitive comparison difficult.

Table 9. Crystallographic parameters of the as-cast samples. The number in parentheses is the

uncertainty on the last significant digit.

Phase Crystallite size ~Microstrain

Alloy Phase abundance a(A) c(A) V (A3 ystattte size ¢ ;s a
(Wt.%) (nm) ( 0)

TiisZrosCrv__BCC  542)  3.130 ) 30.67 (5) 40 @) 0.54 (6)
(X=0.5) CI5  46()  7279(3) 385.7 (5) 22 (3) 0.27 (1)
TiZrCrv  BCC _ 15.6(7) _ 3.3249 (3) 3676(3) 1270 034 2)
(X=1.0)  CI5  844(7)  7.309(1) 3005(2)  16.2(5) 0.09 (8)
TiosZrsCrV__BCC  17.2(7) _ 3.4864 (9) 4238 (3) 24 (5) 035 (2)
(X=15) CI5 8287  7.330(1) 30392) 16.5(5) 0.11 (7)
ZnCrV | Zrrich  27.8(6) 32397 (4)  5.166(1)  46.96 (2) 20 (1) 0.16 (9)
(X=2.0) CI5 728(6) 73268 (5) 39335(8)  22.0 (4) 0.01 (2)
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First Hydrogenation

Figure 3 shows, for all samples, the first hydrogenation, also called activation, at room
temperature and 2000 kPa. As shown in earlier work, the first hydrogenation of pure-Ti2CrV
is essentially impossible to perform without prior heat treatment [17], [18]. However, for
substituted alloys , we measured an incubation time of a few minutes for X = 0.5, after which
the hydrogenation is fast. For X > 0.5, there is no incubation time. The maximum hydrogen
absorption capacity recorded was 3.5 wt.% for the X=0.5 alloy. We also observed that the Ti
substitution by Zr leads to a decrease in the hydrogen absorption capacity, but not linearly.

4.0

3.5 1

1.0 4 —%— Ti, ;Zr, CrV
TiZrCrV
0.5 1 —@— Ti, Zr, CrV

0.0 - # I -l IJ —B—7Zr,CrV

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Time (min)
Figure 13. Ti;xZrCrV (X=0.5, 1.0, 1.5, and 2) activation under 2000 kPa of hydrogen pressure and
at room temperature.

Crystal structure of hydrogenated alloys

The XRD patterns of the activated samples at room temperature are shown in Figure 4.
From this figure, we see that for X =0.5 two phases are present: FCC and C15. For all other
patterns, only C15 phase is present. This is in sharp contrast with the as-cast patterns where
BCC and C15 phases were present. Table 4 presents the crystallographic parameters of the
hydrogenated samples. An increase in the lattice parameter and volume values is observed
for all phases, indicating the expansion of the crystal lattice due to hydrogen absorption.
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Figure 14. X-ray diffraction patterns of activated samples Ti»xZrCrV (X= 0.5, 1.0, 1.5, and 2).

Table 10. Crystallographic parameters of the activated samples. The number in parentheses is the

uncertainty on the last significant digit.

Phase . . .
Al Phase abundance a(A) V (A% Crystallite size Mlcrgstraln
oo (nm) (%)

. _ FCC 50(4) 4376 (4) 83.8(3) 6(2) 0.9 (1)
Ti15ZrosCrV (X=0.5) Cl15 50(4) 7.720 (5)  460.1(8) 12 (1) 0.13(3)
TiZrCrV (X= 1.0) Cl15 100 7.798 2) 474.1 (4 26 (2) 0.14 (1)
TigsZr15CrV (X=1.5) Cl15 100 7.829(2) 4799 (3) 26 (2) 0.129 (8)
Zr,CrV (X=2.0) Cl15 100 7.830(2)  480.0(3) 26 (2) 0.09 (1)

The most obvious feature of Figure 4 is that, except for X = 0.5, all patterns are single
phase C15. This indicates that, upon hydrogenation, the BCC phase transformed to a C15
phase. Compared to the as-cast C15 phases, the C15 phases of hydride samples have bigger
lattice parameters. This increase could be due to two factors: The change in the overall
stoichiometry of the C15 phase and also the presence of hydrogen in the interstitial sites of
the structure. The crystallite size values are also bigger in the hydride samples than in the as-
cast one. These increases of crystallite size may be related to the bigger lattice parameter.

Using the X = 0.5 patterns, we could estimate the hydrogen capacity of each phase. It is
well accepted that the fully hydride BCC adopts an FCC structure with a hydrogen to metal
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(H/M) of two. As the amount of BCC phase in the as-cast alloy (54 + 2 wt.%) overlaps the
amount of FCC phase in the hydride alloy (50 £+ 4 wt.%) within the experimental error, we
are confident that, for this alloy, the BCC phase did not transform to a C15 phase.

To support our assumption of H/M=2.0, we compared our data with theoretical values
reported by Padurets et al. for Tio.315Vo.5Cro.185 and its hydride form Tio315Vo.5Cro.185sH1.8 [36].
The reported volumes are divided by the number of formula units (f.u.) to obtain the volume
per f.u., as shown in Table 5. The difference in volume per f.u. for the theoretical data is 5.31
A3, which corresponds to a hydrogen volume of 2.95 A? in the FCC phase when assuming
an H/M ratio of 1.80. Applying the same methodology to our data, the difference in volume
per fu. is 5.62 A3, resulting in an H/M ratio of approximately 1.905, which is very close to
H/M=2.0. However, considering that the hydrogen volume could range between 2 A3 and 3
A3, assuming a hydrogen volume of 2.81 A results in an H/M ratio of exactly 2.0, confirming
our assumption.

Table 11. Calculation of Volume per Formula Unit and Hydrogen Content.
V  Formula V/if.u. AV/fu Hydrogen

AIELE (A% Units(fu)  (AY)  .(A) IM YR
Theoretical Data
BCC Ti0_315Vo_5CI‘0‘185 29.12 2 14.56
FCC Tio315Vo.5Cro.1s5Hi.s 79.51 4 19.87 I 1 228
Our Data
BCC (As-cast) 30.67 2 15.33 5.62 1.90 .05
FCC (Hydrogenated) 83.8 4 20.95 ’ 5 '

Considering the molecular mass of the BCC phase and an H/M = 2, we could calculate
that the FCC phase absorbs 3.8 wt.% of hydrogen. Considering that this phase proportion in
the alloy 1s 50%, it means that the FCC phase contributes to 1.9 wt.% of the total absorption.
As the total capacity of this alloy is 3.5 wt.%, we could conclude that the C15 phase
contributes to 1.6 wt.% of absorption. Therefore, the intrinsic capacity of the C15 phase is
3.2 wt.%.

The drastic reduction of the capacity for the alloys X = 1. 1.5 and 2 is difficult to
understand. Part of the decrease is due to the heavier stoichiometry when Ti is replaced by
Zr. Comparing the C15 unit cell mass of the X = 0.5 and X = 2, we could estimate that the
capacity should be reduced by about 13 %, i.e., the theoretical capacity is reduced from 3.2
wt.% to about 2.7 wt.%. But the measured capacity is lower than this value. This may mean
that the H/M value is also reduced when Ti is substituted by Zr.

Crystal structure of dehydrogenated alloys

In the hydride patterns of X =1.0, 1.5 and 2.0 only the C15 phase was present. Therefore,
it seems that hydrogenation produced a phase transformation from BCC to C15. In order to
see if this transformation is reversible or not, we conducted desorption experiments at 450
°C for 1 hour under dynamic vacuum. The X-ray diffraction patterns of the dehydrided alloys
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are presented in Figure 5, and the Rietveld refinement results are summarized in Table 6. The
analysis reveals that, except for X=2.0, all samples crystallize into a single C15 Laves phase.

The fact that the X = 0.5 sample is now showing only the C15 phase while in the hydride
phase both C15 and FCC phases were present may indicate that the phase transformation
happens in the dehydrogenation step. It should be stressed again that the ‘hydride’ patterns
are most likely partially dehydrided because the X-ray patterns were recorded in air at room
temperature. Depending on the relative stability of the phases, at room temperature some
phases may be almost totally desorbed, other partially and other still fully hydride.

For the X = 1.0 and 1.5, only the C15 phase is present in the dehydrided pattern. The
lattice parameters are smaller than the ones of the ‘hydrided’ states but slightly bigger than
the as-cast state. This difference might be attributed to residual hydrogen in the lattice or
variations in chemical composition. Although we cannot definitively explain this observation
at this time, further investigation should be done to understand the underlying mechanisms.

« ZtH, % CIS

1{'—'% * e

L A2 AL A *
Zr,CrV

NN A~

Ti, s Z1, sC1V

\kk TiZrCrV
A\ W N— — .

11, ;Z1, CrV

Intensity (a.u.)

30 35 40 45 50 55 60 65 7J0 75 80 85 90
20

Figure 15. X-ray diffraction patterns of dehydrided samples Ti,«ZrCrV (X= 0.5, 1.0, 1.5, and
2).

Table 12. Crystallographic parameters of the dehydrided samples. The number in parentheses is the

uncertainty on the last significant digit.

Phase 3 Crystallite Microstrain
Alloy Phase abundance  a(A) c(A) VA (nm) (%)
(%) :
Tiy 5ZrosCrV Cls 100 7.369 (3) — 400.1 (6) 103 (3) -

(X=0.5)
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Table 12. Crystallographic parameters of the dehydrided samples. The number in parentheses is the

uncertainty on the last significant digit.

S 3 Crystallite Microstrain
Alloy Phase abundance a(A) c(A) V (A3 size (am) %)
(%) °
TiZrCrV (X=1.0) _ CI5 100 7397(2)  — _ 40473) 1789 _ 0.5(1)
T‘&Z:ri-ssc)rv cls 100 7421(3) -  4087(4) 835  0.19(1)
_ CI5  76() 73983(2)  —  4043(3) 303) 0219
ZoCtV (X=2.0) 7 05(2)  3.5054(1) 4.502(5) 5528(9)  29(9) 043 (3)

In the case of X = 2, two phases are present: the C15 phase and a phase that could be
associated to ZrH». From Table 2 we see that the proportion of these phases are very close to
the ones in the as-cast alloy. The presence of this Zr -rich precipitate could be explained by
the fact that the bulk stoichiometry of this alloy Zr>CrV does not match the stoichiometry of
C15 phase that should be ZrCrV. Therefore, the surplus of Zr will precipitate in a Zr -rich
phase. What is interesting is that, in the fully hydride state only the C15 phase is present.
Therefore, it seems like the C15 phase is stabilized by hydrogen.

CONCLUSIONS

The effect of Ti substitution by Zr in TixoxZrxCrV alloy was studied. While the pure-
Ti2CrV alloy crystallizes a single BCC phase, the complete Ti substitution in Zr,CrV
crystallizes in a two-phase system: C15 Laves phase and Zr-rich phase. The intermediate
compositions for X=0.5, 1.0 and 1.5 also crystallize in a two-phase system: BCC and C15
Laves phase, with different chemical compositions. Notably, our findings suggest a possible
co-occupation of Ti on both the A and B sites of Laves phases.

Upon hydrogenation, the substitution of Ti by Zr led to the appearance of FCC and C15
Laves phases for X=0.5, and only C15 Laves phase for X>0.5. Desorption experiments at
450 °C under dynamic vacuum conditions showed that most samples crystallized into a single
C15 Laves phase after dehydrogenation, except for X=2.0, which exhibited a two-phase
mixture of ZrH> and the C15 Laves phase. Notably, the BCC phase present in the as-cast
samples seems to disappear upon dehydrogenation, therefore further investigation should be
done to understand the underlying mechanisms.

The partial substitution of Ti by Zr facilitates the first hydrogenation of the samples,
compared to the pure-TioCrV alloy, which requires heating at 400 °C in a dynamic vacuum
for one hour. The sample with X=0.5 exhibited a short incubation time before rapid hydrogen
absorption, while samples with X>0.5 showed no incubation time. However, as the amount
of Zr in the samples increases, the hydrogen absorption capacity decreases. The highest
capacity recorded was 3.5 wt.% for X=0.5, and the lowest was 2.3 wt.% for X=2.0. The
decrease in hydrogen capacity is due in part to the increase of the molecular mass when Ti is
replaced by Zr. But reduction may also be related to a lower H/M value.
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5. CHAPITRE V. SYSTEME 3 : MICROSTRUCTURE ET PROPRIETES DE
PREMIERE HYDROGENATION DES COMPOSITIONS DES PHASES
PRIMAIRES ET SECONDAIRES DANS L'ALLIAGE TiFe + 12 % (ZrV>)

Ce chapitre présente les résultats du troisieme systéme étudié dans la recherche actuelle,
qui est I'analyse des phases primaires et secondaires de l'alliage TiFe +12 % en poids (ZrV2).
Ce changement d'orientation par rapport & nos objectifs initiaux, centrés sur l'étude de
Ti2CrV, découle de la prise de conscience que les systémes précédents manquaient de
pertinence pratique et d'applicabilité plus large. TiFe, en revanche, représente un alliage
largement étudié avec un potentiel commercial significatif. En étudiant l'interaction de ses
phases primaires et secondaires, nous visons a contribuer des perspectives importantes a la
compréhension des systémes d'hydrure métallique a base de TiFe, alignant notre recherche
avec le corpus existant de connaissances et la poursuite des avancées pratiques.

5.1. Contenu de Particle 3.

Les résultats présentés dans les sections suivantes de ce chapitre correspondent au texte
intégral de l'article publi¢ dans le journal « ChemEngineering » : Bellon Monsalve, D. ;
Ulate-Kolitsky, E. ; Cubero-Sesin, J.M. ; Martinez-Amariz, A.-D. ; Huot, J. Microstructure
and First Hydrogenation Properties of Individual Phases in TiFe + 12 wt. % ZrV> Alloy.
ChemEngineering 2024, 8, 81. https://doi.org/10.3390/chemengineering8040081.
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ABSTRACT

This study investigates the microstructure and first hydrogenation properties of
Fes2Tis0Zr3Vs and Fe37TiasZroVio alloys, which are individual phases present in the as-cast
TiFe + 12 wt.% ZrV; alloy (parent alloy). The parent alloy exhibited fast first hydrogenation
kinetics due to the interplay of these two phases. Our objective is to study the hydrogen
storage behavior of these individual phases. The samples were synthesized by arc melting
and characterized by X-ray diffraction, scanning electron microscopy, and energy-dispersive
spectroscopy. The results show that when these alloys are melted separately, they do not
exhibit the same phase composition as in the parent alloy, indicating a metastable state under
our synthesis conditions, which significantly impacts their hydrogen storage behavior.
Hydrogenation capacity was measured using a home-made Sieverts apparatus. Both alloys
demonstrated excellent first hydrogenation kinetics, with an absorption capacity of 0.9 wt.%
for the FesaTi40Zr3 Vs alloy and 2.3 wt.% for Fe37T144Zro V1o alloy. Our key finding is that the
final crystal structure of multi-element alloys is highly dependent on the synthesis method.

KEYWORDS
Metal hydrides; TiFe alloy; Hydrogen storage; First hydrogenation; Microstructure.

INTRODUCTION

The transition to renewable energy sources presents several challenges, including the
production, storage, and distribution of energy. Hydrogen, as a versatile energy carrier, plays
a crucial role in this transition due to its potential for high energy density and low
environmental impact [1], [2]. However, a major barrier to the widespread adoption of
hydrogen energy systems is the development of safe, efficient, and cost-effective hydrogen
storage methods [3]. Currently, high-pressure and liquid hydrogen storage methods are the
most developed and widely used technologies; however, they present significant safety risks
and demand substantial energy consumption [4]. Therefore, focus has shifted to innovative
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materials and approaches such as magnesium-based alloys, which demonstrate high
hydrogen storage capacity and improve their properties through alloying with metals like rare
earth metals, carbon materials, and others [5]. High-entropy alloys, containing five or more
elements, show significant potential in which the control of the mixture's configurational
entropy and other parameters have allowed the prediction and control of phases formed in
different alloy compositions and systems [6], [7]. Amorphous materials, which lack a
crystalline structure, also stand out for the long-range disordered atomic structure, that allows
a wider interstitial configuration diversity and provide hydrogen with more types of
occupation sites [8]. Similarly, composite materials that combine different types of hydrogen
storage materials, such as metal hydrides with polymers or carbon-based materials, exhibit
optimized performance due to its ability to effectively control and prevent surface
contamination from oxygen and moisture [9]. Metal-organic frameworks (MOFs) are being
investigated for their high surface area and the high tunability brought by the co-existence of
organic and inorganic units that allows to improve the hydrogen storage through various
strategies [10], [11], while liquid organic hydrogen carriers (LOHCs) provide a novel method
by chemically binding hydrogen to a liquid carrier [12]. Finally, borohydrides and complex
hydrides offer significantly higher gravimetric hydrogen storage capacities [13].
Furthermore, solid-state hydrogen storage in metal hydrides offers a promising option for
developing new hydrogen storage technologies due to its advantages over conventional
methods, such as high volumetric capacity and low pressure and temperature operating
conditions [4], [14], [15].

To be considered a promising hydride, a material must have fast hydrogen intake and
outtake, with high reversible capacity under mild operational conditions [16]. A promising
candidate for solid-state hydrogen storage is the TiFe alloy, known for its low cost and
favorable operating conditions, typically at temperatures between 30-70 °C, and low
pressures (1-2 MPa) [17]. Despite these advantages, the TiFe alloy exhibits slow kinetics
during the initial hydrogenation process (activation), primarily due to the formation of a
surface oxide layer that acts as a barrier for hydrogen absorption. To address this issue, high
pressure and temperature conditions are often required during activation.

To overcome this drawback, several approaches have been studied, including
microstructural refinement achieved by ball milling [16], [18], high-pressure torsion [19],
and cold rolling [20], [21]. Similarly, another important alternative involves partial element
substitution of Fe and/or Ti with transition metals such as Zr [22]-[24], V [25], Mn [23],
[26], Ni [27], and Cr [28]. In most cases, transition metals have improved the kinetics by
reducing or eliminating incubation time and increasing the rate at which the maximum
capacity is reached.

A recent study by Peng demonstrated that the addition of ZrV: to TiFe alloys
significantly enhances their hydrogenation properties. In particular, the TiFe + 12 wt.% ZrV:
alloy (hereinafter referred to as the parent alloy) achieved a maximum hydrogen storage
capacity of approximately 1.6 wt.% with improved first hydrogenation kinetics [29]. This
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parent alloy is a multiphase system, with a primary phase of TiFe-type structure, of
composition Fe37Tis4ZroVio, and a secondary Fe;Ti-type phase with composition
FesxTiqoZr3Vs. It is believed that the enhancement of the first hydrogenation kinetics is
associated with the secondary phase fraction, as it acts as a gateway for the hydrogen in this
system. However, it is also noted that an increase in the secondary phase fraction can
adversely affect the reversibility of hydrogen in the alloy. Therefore, further studies on the
relationship between phase structures are necessary to understand how each phase influences
hydrogen absorption and desorption capacity, the activation process, and the reaction
kinetics.

This study aims to investigate the individual contributions of the primary
(Fe37Ti4aZroV10) and secondary (Fes>Tis0Zr3Vs) phases in the parent TiFe + 12 wt.% ZrV»
alloy to better understand their roles in the hydrogen storage behavior. The alloys were
synthesized separately using arc melting and characterized through X-ray diffraction,
scanning electron microscopy, and energy-dispersive spectroscopy. The hydrogen storage
capacities were measured using a custom-built Sieverts apparatus. Our findings highlight the
significant influence of the synthesis method on the final crystal structure and hydrogenation
properties, providing valuable insights for the development of efficient hydrogen storage
materials.

MATERIALS AND METHODS

The synthesis of all samples was carried out by arc-melting under argon atmosphere.
Three grams of each alloy composition were synthesized. The raw elements Ti (99.9%), Fe
(99.9%), Zr (99.5%), and V (99.7%) were purchased from Alfa Aesar®. The pellets were
turned and melted four times to ensure a homogeneous composition.

Material characterization was performed using several techniques. To study
morphology, a Hitachi VP-SEM SUI1510 scanning electron microscope equipped with an
Energy Dispersive X-ray (EDX) spectrometer was used. The relative abundance of each
region was quantified from backscattered electron micrographs using the image analyzing
software ImageJ® [30]. To study the crystal structure of the samples, X-ray measurements
were conducted on a D8 Focus Bruker X-ray powder diffractometer with Cu Ka radiation.
The percentage of each phase as well as crystal structure parameters were determined by
Rietveld refinement method using TOPAS software [31].

First hydrogenation (activation) was studied using a homemade Sievert-type apparatus.
One gram of each alloy composition was used for the hydrogenation measurements. To
prevent the formation of oxide layers, the synthesized samples were hand-crushed under an
argon atmosphere. The activation of the samples was conducted at room temperature (RT)
under a hydrogen pressure of 20 bars.
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RESULTS AND DISCUSSION
Morphology

Figure 1 shows a backscattered electron image obtained by SEM of the as-cast
Fes2Tis0Zr3Vs alloy. The structure of the alloy exhibits two distinct shades of grey: a lighter
gray and a darker gray. These differences in contrast suggest variations in the chemical
composition throughout the alloy. Moreover, small black regions are observed. Table 1
shows the overall chemical composition of the Fes>Tis0Zr3Vs alloy, measured by EDX and
compared to the nominal composition. The measured values for the alloys are close to the
nominal compositions. Table 2 presents the chemical composition of each region as measured
by EDX. The relative amount of each region was calculated using imageJ analysis. The light
gray-contrast area has a composition close to Fe>Ti stoichiometry which was the structure
seen in the parent alloy. However, the abundance determined by imagelJ is around 66 %.
Nonetheless, the chemical composition is much closer to a ‘true’ Fe;Ti stoichiometry than in
the parent alloy. The darker-gray region shows a composition close to stoichiometric TiFe,
with an abundance of around 28 %, while the black region consists of Ti-rich precipitates,
with a measured abundance of ~ 6 %.

The presence of other phases beside the FexTi structure in the alloy, instead of a pure
FeTi-type as seen in the parent alloy, can be attributed to the synthesis method. The rapid
cooling and solidification inherent to the arc-melting process used for synthesis may lead to
non-uniform distribution of elements, influencing phase formation and resulting in a mixture
of phases rather than a single, uniform phase. Therefore, the processing conditions, including
cooling rates and local temperature gradients within the melt, play a pivotal role in
determining the final microstructure.

¢ Dark-gray

| 100 pm I

Figure 1. Backscattered electron image of Fes;Ti40Zr3Vs alloy.
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Table 1. Overall chemical composition of the Fes;TisZr3Vs alloy, measured by EDX and

compared to the nominal composition (uncertainty is £0.2 for all values).
Chemical composition (at%)

Alloy Region

Fe Ti Zr Vv
. Nominal value 52.0 40.0 3.0 5.0
FesxTloZrsVs Mizsmied Vel 50.5 403 49 43

Table 2. Chemical composition of Fes; TisZr3Vs, in at. %, of the different regions determined

by EDX analysis (uncertainty is £0.2 for all chemical composition values).

. Phase Chemical composition (at%)
Alloy Region abundance (%) Fe Ti Zx A\
Light-gray 66 59.9 32.5 2.6 5.0
FesyTis0Zr3Vs Dark-gray 28 48.8 47.1 1.1 3.1
Black 6 1.3 93.2 5.0 0.5

Figure 2 shows a backscattered electron image obtained by SEM of the as-cast
Fe;7Ti4aZroVi alloy. As for the previous alloy, light and dark grey areas are present, but here
the microstructure is more dendritic. Black regions are also present. Table 3 shows the overall
chemical composition of the Fe37Ti44Zr9V1o alloy, measured by EDX and compared to the
nominal composition. The measured values for the alloys are close to the nominal
compositions. Table 4 presents the chemical composition of each region as measured by
EDX, as well as the relative amount calculated by image analysis. Similarly to the previous
alloy, the black regions are Ti-rich precipitates with a measured abundance of ~ 4 %.
However, the dark-gray and light-gray regions show a similar composition with difference
abundance, 64% and 32 %, respectively. This could be an indication the dark-gray and light-
gray regions could be the same phase, exhibiting only a slight variation in chemical
composition.

i - g N Ny P g
! 100 pm
Figure 2. Backscattered electron image of Fes7TisZroVio alloy.
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Table 3. Overall chemical composition of the Fes TisuZroVyo alloy, measured by EDX and

compared to the nominal composition (uncertainty is £0.2 for all values).
Chemical composition (at%)

Alloy Region Fe Ti 7r v
. Nominal value 37.0 44.0 9.0 10.0
FesTiuZrgVio — e 35.0 433 11.9 9.6

Table 4. Chemical composition of Fes;;TiuZroVyo alloy, in at. %, of the different regions

determined by EDX analysis (uncertainty is +0.2 for all values).

X Phase Chemical composition (at%)
LDy Region abundance (%) Fe Ti Zr \%
Light grey 64 35.1 46.0 8.2 10.6
Fes7TiauZroVio Dark grey 32 37.0 40.2 12.3 10.5
Black 4 5.3 82.4 10.3 2.1

Crystal structure of as-cast alloys

Figure 3 shows the XRD patterns of the two studied alloys in the as-cast condition. The
alloy with composition Fes>TisZr3Vs exhibited a distinct two-phase structure, consisting of
Fe,Ti-type and FeTi phases, along with an additional notable Ti peak. Correlating with the
EDX analysis in Table 2, the light grey region corresponded to the Fe,Ti-type phase, while
the dark-grey region corresponded to the TiFe phase. The titanium peak identified in the
XRD analysis is attributed to the presence of Ti-precipitates within the alloy. The Fe;Ti-type
phase has a hexagonal crystal structure, with space group 194 (P63/mmc), structure type
MgZn,. The TiFe phase is characterized by a cubic crystal structure, with the space group
221 (Pm-3m), structure type CsCl. The Ti-precipitates also display a hexagonal crystal
structure with space group 194 (P63/mmc) and structure type Mg. Table 5 shows the
crystallographic parameters as determined by Rietveld refinement. First, the phase
abundances agree well with the results of the ImagelJ analysis of the backscattered images.
Second, the lattice parameters of the individual phases are close to the literature values. The
three phases are nanocrystalline. The microstrain was not refined for the Ti phase because
the abundance is too low to have significant peaks at high angles. To respect the A>B
stoichiometry of the Fe>Ti phase, Fe and V were assigned to the A site, while Zr and Ti were
assigned to the B site.

Table 5. Crystallographic parameters of the as-cast samples. The number in parentheses

indicates the uncertainty in the last significant digit.

Phase ] q c
Alloy Phase  Abundance a (A) c(A) Crystallite MlcﬁfStram

(%) size (nm) (%)

Fe Ti 71.9(4)  48919(4) 79528(8)  65(6) 0.195 (3)

FesTisZr:Vs  TiFe 260(4) 29835 (2) i 34 (2) 0.077 (5)
Ti 2.1(2) 2874(1) 4539 (4) 25 (5) .

FeyTiasZtsVie  Cl4 920Q2)  50109(4) 8.142009) 57 (4) 0231 3)
BCC 8.0 (2) 3.1502 (4) ] 21 (1) .
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For the Fe37Ti4aZ1r9V19 alloy, a distinct two-phase system was identified: a C14-Laves
phase and a cubic phase. Surprisingly, the TiFe phase was not present in this alloy, while it
was the main phase in the parent alloy. This indicates that casting by arc melting under our
experimental conditions results in highly metastable alloys. Table 5 shows the phase
abundance and crystallographic parameters evaluated from Rietveld refinement. Considering
the stoichiometry of each region seen in Figure 2, we assigned the light and dark grey regions
to the C14-Laves phase and the cubic phase to the black region. Regarding the C14 phase,
EDX measurements indicate an average composition of 36% Fe, 43% Ti, 10% Zr, and 11%
V. To maintain the AB; stoichiometry, each site should accommodate more than one element.
Typically, in a Laves phase, elements such as Ti and Zr are expected to occupy the A sites,
while Fe and V fill the B sites [32]. However, in this case, Ti atoms should occupy both the
A and B sites, a situation reported in studies of similar multicomponent systems, such as
TiVFeZr [1], Zr-Ti-Ni [33], and Ti-Ni-Al [34] alloys. Based on the average composition, we
assumed the A site to be 70% Ti and 30% Zr, while the B site is 54% Fe, 16% V and 30%
Ti.

The second phase identified in this alloy has the composition 82% Ti, 10% Zr, 2% V,
and 5% Fe. In a Zr-Ti-P investigation, Oliynyk et al. found a high-temperature phase with a
composition of 89% Ti, and 11% Zr, characterized as a BCC phase, space group Im-3m,
structure type W [35]. The lattice parameter in our case is smaller than the reported by
Oliynyk et al., likely due to the partial replacement of Ti and Zr atoms by smaller V and Fe
atoms.

+ Fe,Ti-Type phase
* % Cl14-Laves phase

¥ Tiphase VTiFe
e BCC phase

Intensity (a.u.)

Fes,TiyyZryVs

— T T - T T T T T T T T T
35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 & 90

20

Figure 3. X-ray diffraction patterns of as-cast samples.
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First hydrogenation (activation)

Figure 4 shows the activation curve of both alloys. The Fes>Tis0Zr3Vs alloy absorbed 0.9
wt.% of hydrogen, while the Fe37TisZroVio alloy demonstrated a significantly higher
capacity, reaching 2.3 wt.% of hydrogen. In his investigation, Lv reported a capacity of 1.65
wt.% [29]. Considering that the parent alloy was 57 wt.% Fes>Tig0Zr3Vs and 43 wt.% of
Fe37Ti44Z19V10, and using the capacities found in our investigation, we calculated a capacity
of 1.5 wt.%. This is reasonably close to the capacity measured by Lv, considering that, in our
case, the alloys were not pure Fe,Ti and TiFe. The incubation time of the Fes>Tis0Zr3 Vs alloy
is about the same as the parent alloy, supporting Peng’s explanation that the Fe,Ti phase acts
as a gateway for hydrogen to reach the TiFe phase. As the Fe37Ti44ZroV 10 alloy is mainly C14
phase, which was not present in the parent alloy, we could not compare its incubation time,
but it suggests that the C14 phase may be a better gateway phase than the Fe.Ti phase.

25 F 425
—A— Fey;TigZigVy,
20+ —— F652Ti4OZI‘3V5 2.0
—=— Parent alloy
o\cf 1.5 1.5
i .
=
o]
g
5 1.0 [ 1.0
>
an)
05 F 0.5
0.0 0.0
LR | LR | LR | LR | LR |
0.01 0.1 1 10 100 1000

Time (min)

Figure 4. Activation of Fes;Ti40Zr3Vs, FesrTiaaZroVigand TiFe + 12 ZrV, alloys at RT and 20 bars
of hydrogen pressure.

Crystal structure of hydrided alloys

Figure 5 shows the XRD patterns of the hydrogenated alloys at room temperature, while
Table 6 presents their crystallographic parameters. For the Fes>Ti40Z1r3Vs alloy, the XRD
analysis reveals that the abundance of Fe>Ti-type phase is essentially the same as in the as-
cast alloy. The unit cell volume of this phase is slightly larger than in the as-cast state,
indicating that some hydrogen is still in solid solution. Assuming a change of volume of 2.7
A3 per hydrogen atom, we calculated that 0.3 wt.% of hydrogen is in solid solution in the
Fe,Ti-type phase. The pattern shows the presence of TiFe and TiFeH:» peaks. The total
abundance of these two phases is 23.6 wt.%, which is in good agreement with the 26 wt.%
abundance of TiFe in the as-cast pattern. As the diffraction pattern was taken at room
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temperature in air, it is normal that the hydride phase spontaneously desorbed under these
conditions. Considering that the TiFe phase fully absorbed hydrogen with a nominal capacity
of 1.86 wt.%, we get a contribution of 0.48 wt.% from the TiFe phase. This, added to the
estimated 0.3 wt.% from the Fe,Ti-type phase, gives a total capacity of 0.78 wt.%, which is
quite close to the measured capacity of 0.9 wt.%.

For the Fe37Tis4ZroVio alloy, the pattern consists of two phases: C14 and FCC (Face
Centered Cubic). It is well known that the fully hydride form of a BCC alloy has the FCC
structure. The abundance of the C14 and FCC phases perfectly matches the abundances of
C14 and BCC in the as-cast state. The lattice parameters of the C14 phase are larger than
those in the as-cast state, indicating that this phase is still in hydride state during the X-ray
diffraction experiment.

VTiFe & FCC phase #Fe,Ti-Type phase
vTi v TiFeH, # C14-Laves phase

Intensity (a.u.)

Fes,TiyyZr, Vs

— T 1 1 T 1 T "~ T T "~ T "~ T " T
35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 & 90

26
Figure 5. X-ray diffraction patterns of hydrogenated samples.

Table 6. Crystallographic parameters of the hydrogenated samples. The number in parentheses is the

uncertainty on the last significant digit. For the TiFeH: phase, the b (A) is 2.977 (2), and the Beta angle
is 95.27° (4).

Phase . . .
Alloy Phase Abundance a(Ad) c(A) S(;;‘Zfs(:lalﬂ;te Mlc(l(;;);traln

(%) °

ol 69.0(6)  4955(1) 8070(3) 45 (10) 0.75 (1)
. TiFe 156 (4)  2.9901 (5) ) 16.1 (5) -
FesiTloZrsVs — pipeq, 82(4)  4T38(2) 4.670(2) 17 (1) -
Ti 72(4)  2921(2) 4391(5  87(6) .

. Cl4 922(3)  5.2886(8)  8.600 (1) 29(1) 0443 (3)
FesrTuZioVio  poc 78(3) 43706 (8) . 8.8 (3) -
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CONCLUSIONS

This study investigated the first hydrogenation properties, microstructure, and crystal
structure of the individual phases present in the parent alloy TiFe + 12 wt.% ZrV,.
Specifically, we analyzed the Fes>Tis0Zr3Vs and Fe37Ti4aZro Vo alloys. Our findings provide
valuable insights into the behavior and characteristics of these phases when synthesized
separately.

Both synthesized alloys exhibited distinct phases. The Fes»Ti40Zr3Vs alloy, expected to
be a single-phase Fe,Ti-type, exhibited a multiphase structure comprising 71.9 wt.% Fe,Ti-
type phase, 26.0 wt.% TiFe phase, and 2.1 wt.% Ti-precipitates. This indicates that our
casting conditions result in the formation of metastable phases rather than a uniform single
phase. Similarly, the Fe37TisZroVio alloy, anticipated to be a TiFe-type phase, instead
consisted of 92 wt.% C14 Laves phase and 8 wt.% BCC phase. These results highlight the
critical role of synthesis methods in determining the final phase composition and
microstructure of multi-element alloys.

The hydrogen storage capacity of the Fes2Ti40Zr3Vs alloy was limited to 0.9 wt.% due to
the low hydrogen absorption by the Fe;Ti-type phase. In contrast, the Fe37Ti44ZroV1o alloy
demonstrated a higher hydrogen storage capacity of 2.3 wt.%, attributable to the predominant
C14 Laves phase. These findings emphasize the influence of phase composition on hydrogen
storage performance.

The presence of multiple phases in both alloys suggests that the rapid cooling and
solidification inherent to the arc-melting process induce metastability. The formation of these
metastable phases under our synthesis conditions underscores the importance of controlling
processing parameters, such as cooling rates and local temperature gradients, to achieve
desired phase stability and optimize hydrogen storage properties.

The study illustrates that the final crystal structure and hydrogen storage properties of
multi-element alloys are highly dependent on the synthesis method. Understanding the
relationship between processing conditions and phase formation is crucial for designing
efficient hydrogen storage materials. Further research is needed to explore alternative
synthesis techniques that can stabilize desired phases and enhance hydrogen storage
capacities.
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6. CHAPITRE VI. CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

L'étude des systemes de stockage de I'hydrogene dans les hydrures métalliques répond a
un besoin sociétal, relevant le grand défi de la transition énergétique et de la mise en ceuvre
de I'économie de I'hydrogéne. Dans cette thése, notre étude a été répartie entre 1’examen de
deux alliages principaux : TioCrV et les phases présentent dans l'alliage TiFe + 12 % en poids
(ZrV>). Dans ce contexte, les résultats présentés ici contribuent de plusieurs maniéres a
préparer le terrain pour le développement futur dans le domaine de la science des matériaux
et du stockage de I'hydrogene.

Le premier alliage, Ti>CrV, a été choisi pour cette ¢tude en fonction des rapports de la
littérature sur sa capacité d'absorption et sa cinétique excellentes, éléments clés pour les
applications des hydrures métalliques. Cet alliage a été étudi¢ a travers deux systémes
différents : le premier systéme se concentrait sur l'analyse de 1'impact de I'ajout de Zr3Fe en
divers pourcentages, tandis que le deuxiéme systéme visait a étudier les effets de la
substitution du Ti par du Zr. Pour cet alliage, nous avons éclairé la maniére dont 1'ajout et la
substitution d'éléments influencent directement la cinétique d'activation et les capacités de
stockage de I'hydrogéne de ces alliages. Les modifications peuvent entrainer une activation
sans nécessiter de prétraitements, un aspect critique pour l'industrie et les applications
pratiques. Cependant, les résultats de ce premier alliage mettent également en évidence
I'importance de considérer d'autres facteurs dans les recherches futures, tels que la stabilité
des hydrures formés et les mécanismes issus de 1'interaction solide-gaz.

Bien que ce premier alliage forme des hydrures stables a haute température, ce qui le
rend moins pratique pour les applications réelles, il offre des perspectives importantes en
améliorant considérablement le processus d'activation. Cette amélioration représente un
intérét technologique significatif. Ainsi, les recherches futures pour cet alliage devraient se
concentrer sur une compréhension plus approfondie de I'interaction des phases présentes dans
l'alliage. Ces connaissances nous aideront a déterminer si une nouvelle composition dérivée
de cet alliage de base pourrait conduire a des applications pratiques, compte tenu de la grande
capacité d'absorption d'hydrogene de 1'alliage.

D'autre part, 1'analyse du deuxiéme alliage a impliqué I'é¢tude de deux phases présentes
dans l'alliage TiFe +12 % en poids (ZrV2), rapportés dans la littérature. Ce deuxieme alliage
a été sélectionné en considérant que le développement des alliages a base de TiFe s'est avéré
prometteur, et il existe un intérét significatif pour améliorer le processus d'activation. Les
résultats ont montré que, lorsqu'ils sont fondus séparément, ces alliages n'affichaient pas la
méme composition de phases que dans 1'alliage parent. Cela signifie que, dans nos conditions
de synthése, les alliages sont dans un état métastable. Cela a un effet important sur les
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comportements de stockage de 1'hydrogéne, soulignant que la métastabilité peut influencer
l'efficacité du processus d'absorption/désorption de 1'hydrogéne.

Ces résultats mettent en évidence la sensibilité des alliages multiéléments aux parametres
de synthése, soulignant lI'importance d'un contrdle précis pour stabiliser les phases désirées.
Ce travail est particulierement important, car il ouvre plusieurs voies pour la recherche future.
Des ¢tudes ultérieures pourraient explorer I'impact de 1'utilisation de méthodes de synthése
alternatives qui pourraient favoriser une structure cristalline plus stable sans compromettre
les capacités de stockage de I'hydrogeéne du matériel, ce qui pourrait conduire a des solutions
de stockage de 1'hydrogéne plus efficaces et pratiques. Parmi ces méthodes, des techniques
telles que la trempe rapide, le broyage mécanique (en considérant ses limitations potentielles
pour la capacité d'absorption), et des traitements thermiques sous atmosphéres controlées
(argon ou hydrogene) méritent d’étre approfondies. L'utilisation de poudres atomisées, par
exemple, permet d'obtenir des particules uniformes avec une taille contrélée, réduisant ainsi
les déséquilibres structuraux qui conduisent a la formation de phases métastables.

De plus, 'exploration d’autres techniques telles que le dépot de vapeur ou la synthese
¢lectrochimique pourrait offrir un contréle exceptionnel sur la composition chimique et la
microstructure des alliages. Ces méthodes permettent d'ajuster précisément les parametres de
croissance des phases, réduisant les risques de métastabilité et améliorant la stabilité a long
terme des phases actives. En combinant ces approches avec des analyses approfondies des
transformations de phases — par exemple, a travers des études in situ utilisant la diffraction
des rayons X synchrotron ou des mesures a haute résolution — il serait possible de mieux
comprendre les mécanismes fondamentaux derricre la formation des phases et leur
comportement en conditions réelles. En paralléle, puisque 1'é¢tat métastable affecte la
performance de l'alliage, les travaux futurs pourraient également se concentrer sur la
cinétique des transformations de phases au sein de ces alliages. Comprendre la dynamique
de ces transformations pourrait conduire au développement de techniques pour manipuler les
phases de manicre intentionnelle, améliorant ainsi la performance du matériel comme moyen
de stockage de 1'hydrogene. En ciblant ces domaines, les chercheurs peuvent viser a optimiser
les propriétés matérielles des alliages a base de TiFe, menant potentiellement a des percées
dans la technologie de stockage de I'hydrogéne qui sont a la fois efficaces et viables
commercialement.

En résumé, cette étude contribue non seulement a approfondir notre compréhension des
alliages a base de Ti2CrV et de TiFe, mais elle établit également une base fondamentale pour
des avancées futures dans le domaine du stockage de I'hydrogéne. En poursuivant
I'exploration des défis identifiés dans cette recherche, il sera possible de progresser vers le
développement de systemes de stockage de I'hydrogene plus efficaces, stables et
économiquement viables.
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