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退火温度对无镁 La-Y-Ni 系 A2B7 型合金相结构 
和电化学性能的影响 

王 浩 1, 罗永春 1,2, 邓安强 1, 赵 磊 1, 姜婉婷 1 
(兰州理工大学 1. 材料科学与工程学院; 2. 有色金属先进加工与再利用省部共建国家重点实验室, 兰州 730050) 

摘 要: 用 XRD、SEM、EDS 和电化学测试方法研究了退火温度对 A2B7 型 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 储氢合金微观

组织和电化学性能的影响规律。结果表明, 合金铸态组织由 2H-Ce2Ni7、3R-Gd2Co7、CaCu5 和 3R-Ce5Co19 型相组

成; 随退火温度(850~950℃)升高, Ce2Ni7型主相丰度和晶胞体积逐渐增加, 至 950℃退火后, CaCu5和Gd2Co7型相基

本消失, 主相 Ce2Ni7 型相丰度和晶胞体积均达到最大值; 退火温度≥950℃时, Ce2Ni7 型和 Ce5Co19 型相丰度分别又

有所减少和增加。950℃退火合金具有较低的放氢平台压(1.92~8.70 kPa)和较高的电化学放电容量(371 mAh/g), 经

100 次充放电循环后其容量保持率 S100 达到 89%。退火合金电极的 HRD 性能均得到不同程度的提高, 其中 950℃

退火合金具有最佳的大电流放电性能(HRD900=83.4%)。氢在合金中的扩散是影响其高倍率放电性能的控制因素。 
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Annealing Temperature on Structural and Electrochemical Property of Mg-free 
La-Y-Ni Based A2B7-type Hydrogen Storage Alloys 
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Abstract: Effects of annealing temperature on the microstructure and electrochemical properties of A2B7-type 

La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 hydrogen storage alloys were systematically investigated by XRD, SEM, EDS, and elec-

trochemical measurements. Results showed that the alloy was composed of CaCu5-type, 2H-Ce2Ni7-type, 

3R-Gd2Co7 -type and 3R-Ce5Cu19-type phases. Both abundance and unit cell volume of Ce2Ni7-type phase increased 

gradually with the anneale temperature increase when the annealing temperature was lower than 950℃. CaCu5-type 

and Gd2Co7-type phases disappeared at 950℃, but both abundance and unit cell volume of the Ce2Ni7-type phase 

maximized. When annealing temperature was higher than 950℃, Ce2Ni7-type phase decreased while Ce5Co19 type 

phase increased. The alloy, annealed at 950 ℃, had the lowest hydrogen desorption platform pressure 

(0.0192~0.087 atm), maximum hydrogen storage capacity (1.35wt%) and high electrochemical discharge capacity 

(371 mAh/g) with the maximum capacity retention S100 at 89% after 100 cycle. The high rate discharge ability 

(HRD) of the annealed alloys were significantly improved, the alloy annealed at 950℃ had the best performance 
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and HRD900 was up to 83.4%. These well performances demonstrated that it is the hydrogen diffusion in the alloys 

that controls the high rate discharge. 

Key words: hydrogen storage materials; La-Y-Ni-based electrode material; heat treatment; microstructure; elec-

trochemical properties 

R-Mg-Ni 系 AB3-3.8 型超点阵结构储氢合金作为

新型高容量储氢合金负极材料一直受到人们的广泛

关注和研究[1-4]。Mg 元素是提高 R-Mg-Ni 系合金储

氢及电化学性能的关键合金化元素 [5-7], 但低熔点

金属镁(649℃)加热时极易挥发和产生粉尘与爆炸, 

这不仅给工业化冶金制备合金带来很大安全隐患, 

而且增加了制备工艺成本, 也对控制合金中Mg含量

与相组成以及电极与电池性能的一致性带来较大困

难。此外, 由于镁元素的氧化还原电位较负(2.363 V), 

使其在水系碱液中易产生腐蚀, 这不利于合金电极

的循环寿命[8]。因此, 探索和开发无镁超点阵结构稀

土镍系高容量储氢合金电极材料具有重要的研究

和应用价值。 

基于 LaNi5 和 YNi2 二元合金储氢性能, 2001 年

Hadjean 等[9]发现 PuNi3 型 LaY2Ni9 合金的储氢容量

(12 H/mol)明显高于 LaMg2Ni9 合金, 但其电化学放

电容量较低(260 mAh/g)。Berezovets 等[10]研究了

YNi3–xMnx(x=0~0.833)退火合金的储氢和电化学性

能, 得出 x=0.33 合金的电极最大放电容量和循环稳

定性分别为 305 mAh/g 和 S200=90%, 表现出良好的

循环稳定性。最近, Charbonnier 等[11]研究了 A2Ni7

型(A=Y, Gd, Sm)合金的储氢和电化学性能, 结果表

明, Gd2Co7 型 Y2Ni7 合金吸氢后并未发生氢致非晶

化, 其气体储氢 PCT 曲线呈现多个吸放氢平台压, 

而 Gd2Ni7 和 Sm2Ni7 合金吸氢后则明显表现出氢致

非晶化现象。Yan 等[12]最近报道 La-Y-Ni-Mn-Al 系

AB3.0–3.8型多元合金的储氢和电化学性能, 其中A2B7

型退火合金具有较高的电化学容量(385.7 mAh/g)和

良好的容量保持率(S300=76%)。上述研究表明, 基于

Y2Ni7基的新型 La-Y-Ni系无 Mg超点阵结构合金不

仅可以有效抑制氢致非晶化倾向, 并且有望在高容

量稀土–镍系储氢合金电极材料上获得应用。合金化

和微观组织调控是提高储氢合金电极性能的有效途

径之一, 依据 La(Y)-Ni 二元合金相图[13-14], La-Y-Ni

系合金在凝固过程中将发生系列多级包晶反应, 而

热处理是调控微观组织的重要手段。但是, 迄今有

关热处理对 La-Y-Ni 系 A2B7 型多元合金的微观组织

与相结构以及合金电化学性能影响的系统研究报道

较少。在前期 La-Y-Ni 系合金化研究基础上, 本工作 

以放电容量较高的 A2B7 型 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1

合金为对象, 系统研究了热处理温度对合金相组织

和电化学性能的影响规律。 

1  实验方法 

合金成分按 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 进行配制, 

其中 Y、La 和 Al 多加 3wt%, Mn 多加 5wt%, 所用

金属原材料纯度均大于 99.8wt%。用非自耗真空电

弧炉在 Ar 气氛保护下对合金反复翻转熔炼 3~4 次, 

随后将铸态合金在真空退火炉中和高纯 Ar 保护条

件下分别加热至 850℃、900℃、950℃、1000℃和

1050℃并保温 10 h, 后随炉冷却。 

采用日本 Rigaku D/max-2400 型 X 射线粉末衍

射仪进行合金微观结构分析, 工作电压和电流分别

为 40 kV 和 150 mA, 阶梯扫描步长(2θ)为 0.02, 每
步计数时间为 1 s, 扫描范围 2θ=8~80, 用 Jade5.0

并结合 Fullprof 软件进行 Rietveld 全谱拟合分析[15]。

采用电感耦合等离子发射光谱 ICP(KLIP-1200FR)

分析铸态合金成分 , 用 SEM(Quanta FEG450)和

EDS能谱仪对合金微观组织和相组成成份进行观察

分析。 

合金电化学性能在开口三电极测试系统中进行

测试。取粒径为 48~75 μm 的合金粉 0.1 g 与镍粉按

质量比 1 : 3 混合均匀后压制成10 mm 的圆形电极

片, 正极采用烧结式 Ni(OH)2/NiOOH, 参比电极用

自制 Hg/HgO 电极, 电解液为 6 mol/L KOH 溶液。

合金电极电化学放氢 P-C-T 曲线及电化学性能均采

用 LAND 电池测试仪测试, 活化及充放电循环时的

充放电电流密度分别为 60 mA/g 和 100 mA/g, 放电

截止电位为0.6V(vs. Hg/HgO)。将合金电极经充分

活化后的放电容量作为最大放电容量 Cmax, 采用小

电流(5 mA/g)恒流脉冲迟缓放电法[9]测试合金的准

平衡电位–成分曲线, 并依据 Nernst 方程 Eeq(V vs. 

Hg/HgO)= –0.925–0.03 lg(Peq)计算放氢平衡氢压

Peq。合金电极的循环稳定性用 100 次充放电循环  

后的容量保持率 S100 来表征, 即 S100=(C100/Cmax)× 

100%, 其中 C100 为电极第 100 次循环时的放电容

量。在 300、600 和 900 mA/g 放电电流密度下测定

放电容量以研究合金电极的高倍率放电性能(HRD, 
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High Rate Discharge Ability)。在电化学工作站(上海

辰华 CHI600A)上分别用线性极化和电位阶跃方法

测试交换电流密度 I0 及氢原子扩散系数 D0。测试条

件为: 合金电极经活化后, 保持电极放电深度(DOD)

为 50%, 以 0.1 mV/s 在–5 mV ~ +5 mV 范围进行扫

描, 恒电位阶跃测试时阶跃电位为+600 mV, 阶跃

时间为 1500~3000 s。 

2  结果与讨论 

2.1  退火合金的微观组织和相结构 

图 1 及表 1 分别为不同温度退火合金微观组织

SEM 背散射电子图像和微区元素 EDS 能谱分析结

果。结果表明, 合金微观组织中黑色区域为 AB5 型

相, 灰色区域组成为 A5B19 型相, 灰白色区域则为 
 

 
 

图 1  不同温度退火合金 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1微观组织 SEM 背散射电子图像 

Fig. 1  Backscattered SEM images of the La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 alloys annealed at different temperatures 
(a) As cast; (b) 850℃; (c) 900℃; (d) 950℃; (e) 1000℃; (f) 1050℃ 

 

表 1  铸态合金成份及退火合金组织各物相微区元素组成的 ICP 及 EDS 分析结果 

Table 1  Element compositions by ICP for the as-cast alloy and EDS results of the annealed alloys in phase regions 

Atomic ratios of different elements/at% 
Alloy Phase area 

La Y Ni Mn Al 
Stoichiometric

B/A 

5.3 16.7 69.9 4.4 3.7 3.54 
CaCu5-type 

3.4 14.1 76.0 4.2 2.3 4.71 

Ce2Ni7(Gd2Co7)-type 4.6 15.0 74.4 3.8 2.2 3.42 
As-cast (ICP) 

As-cast 

Ce5Ni19-type 3.8 15.4 74.5 3.7 3.0 4.08 

CaCu5-type 3.1 13.7 76.3 3.2 3.8 4.95 

Ce2Ni7(Gd2Co7)-type 5.0 15.5 73.8 3.4 3.3 3.41 850℃ 
Ce5Ni19-type 4.0 15.7 73.6 3.7 3.0 4.08 

CaCu5-type 3.1 13.8 75.0 3.8 3.6 5.06 

Ce2Ni7(Gd2Co7)-type 5.5 16.2 71.4 3.7 2.5 3.58 900℃ 
Ce5Ni19-type 4.3 16.1 72.1 3.5 3.4 3.76 

Ce2Ni7-type 6.2 16.0 71.4 3.3 3.1 3.41 
950℃ 

Ce5Co19-type 5.1 15.8 72.1 4.0 3.0 3.85 

Ce2Ni7-type 5.8 16.4 70.6 4.7 2.5 3.47 
1000℃ 

Ce5Co19-type 4.8 15.9 71.4 4.9 3.3 3.90 

Ce2Ni7-type 5.2 16.5 72.0 4.5 2.6 3.51 
1050℃ 

Ce5Co19-type 4.6 16.2 72.1 4.6 2.5 3.81 
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A2B7 型相。图 2(a)~(c)分别为不同温度退火合金的

XRD 图谱及 950℃退火合金的 XRD 全谱拟合图谱, 

分析所得合金微观组织的相结构类型、相丰度以及

晶胞体积如图 3 和图 4 所示。结果表明, 铸态合金

组织由 CaCu5 型、 2H-Ce2Ni7、 3-RGd2Co7 型及

3-RCe5Co19 型相组成; 850~950℃退火范围, 随着退

火温度升高, 合金中 CaCu5 型、Gd2Co7 型和 Ce5Co19

型相逐渐减少, Ce2Ni7 型相逐渐增多, 950℃退火后

CaCu5型和 Gd2Co7型相基本消失, 此时 Ce2Ni7 型相

丰度达到最大值 93.18wt%; 退火温度≥950℃时 , 

Ce2Ni7 型主相和 Ce5Co19 型相丰度分别随退火温度

升高又有所减少和增加。根据 La(Y)-Ni 二元合金相

图[14, 16], La2Ni7 和 Y2Ni7 相的包晶转变温度分别为

976℃和 1298℃, Yan 等[17]研究表明, 经 850~ 925℃

退火后, A2B7 型 LaY2Ni10Mn0.5 合金由 2H-Ce2Ni7 型

主相和 3R-Gd2Co7 型相组成。结合上述文献报道和

图 3 结果可知, 铸态时残留的 Ce5Co19 型相经 950℃

退火后相丰度最低, 而退火温度＞950℃时, 由于铸

态合金组成计量比为 A/B=3.54, 此时退火温度可能

已高于 A2B7 型相的实际包晶转变(A5B19 + liquid →

A2B7)温度, 故又形成额外的 Ce5Co19 型相, 导致随

退火温度升高, Ce5Co19 型相丰度有所增加, 这意味

着合金 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1中 A2B7 相的包晶转

变温度范围在 950℃左右。 

由表 1 可知, 随退火温度升高, La 元素在 Ce2Ni7

和 Ce5Co19型相中的含量呈先增加后减小趋势, 950℃

退火后 La 含量最高; 退火温度≥950℃时, La 含量

又逐渐减小, 此时 Y 含量虽稍有增加, 但变化幅度

较小, 由于稀土 Y 原子半径(rY =181.0 pm)小于 La

原子半径(rLa=187.7 pm), 此时 Ce2Ni7 与 Ce5Co19 型

相的 2θ衍射峰位均向大角度逐渐偏移, 说明其晶胞

体积减小, 如图 2(b)所示。可见, 退火过程中稀土 

La 和 Y 在物相中的分布和变化是导致 Ce2Ni7 和

Ce5Co19 型相的晶胞体积随退火温度升高均呈先增

加后逐渐减小的主要原因。 

2.2  合金的电化学性能 

2.2.1  合金电极的活化性能和 PCT 曲线 

图 5 为合金电极在 60 mA/g 时的充放电活化曲

线, 所有合金均在 2~3 次活化后达到最大放电容量, 

铸态合金电极最大放电容量为 299 mAh/g, 合金电

极随退火温度升高, 放电容量呈先增加后减小规律, 

950℃退火时容量达到最大值 373.7 mAh/g。由图 6

可知, 合金电化学放氢 PCT 曲线均呈现多个平台压

特征, 其中铸态及 850℃、900℃退火合金均由三个

平台压组成, 且 PCT 曲线相对较陡。950~1050℃退

火合金则形成两个较为平缓的平台, 其平台压随退

火温度升高逐渐升高, 950℃退火合金放氢平台压最

低(1.92~8.70 kPa)且储氢量最大(1.35wt%)。合金 

 

 
 

图 2  不同温度退火时 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1金的 XRD (a), (b)和 950℃退火合金 XRD 全谱拟合图谱(c) 

Fig. 2  XRD patterns of La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 alloys annealed at different temperatures (a),  

(b) and Rietveld refinement pattern of the alloy annealed at 950℃ (c) 
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图 3  热处理温度对物相组成相丰度的影响 

Fig. 3  Dependence of the phases abundance on annealing 
temperature 

图 4  热处理温度对物相晶胞体积的影响 

Fig. 4  Correlation of cell volume of the phases with annealing
temperature 
 

  
 

图 5  不同温度退火合金电极的充放电活化曲线 

Fig. 5  Activation curves of the alloy electrodes annealed at 
different temperatures 

 

图 6  不同温度退火合金电化学放氢 P-C-T 曲线 

Fig. 6  Electrochemical P-C desorption isotherms at 298 K of the 
alloy electrodes annealed at different temperatures 

 
 

 

PCT 曲线特性与其物相组成的相结构和晶胞体积关

系密切。研究表明 , 富含稀土 Y 的 CaCu5 型

La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 合金放氢平台较高 (1.47~ 

2.78 MPa)[18], 而 La-Y-Ni-Mn-Al 系 A2B7 和 A5B19 型

退火合金的放氢平台分别为 0.01~0.04 MPa 和

0.06~0.10 MPa[12]。由图 1 和表 1 可以推断, 铸态及

850℃、900℃退火合金中的最高放氢平台对应富含

Y 元素的 CaCu5 型相; 当退火温度≥950℃时, CaCu5

型相基本消失, 此时合金 PCT曲线由低平台(Ce2Ni7

型相)和较高平台(Ce5Co19 型相)两个放氢平台组成, 

由于图 4 中 Ce2Ni7 型及 Ce5Co19 型相的晶胞体积随

退火温度升高均逐渐减小, 故其两个放氢平台随退

火温度升高而上升。对比图 3 和图 6 可知, 主相

Ce2Ni7 型相丰度越高, 则合金储氢量越大, 950℃退

火时的 Ce2Ni7 型相丰度最高, 其储氢容量达到最大

值 1.37wt%。上述结果表明, 用原子半径较大的 La、

Mn 和 Al 部分替代 Y 和 Ni 元素并结合热处理, 可

以有效降低和调控 Y2Ni7 储氢合金的 PCT 曲线平台

压, 这可能与 La 和 Mn 原子在 Y2Ni7 结构中可分别

择优占据 AB5 结构单元中的 3a 和 3b 晶位以及 Y 原

子择优占据 AB2 结构单元中 6c 晶位有关[9-10]。 

2.2.2  合金电极的电化学循环稳定性 

合金电极的充放电循环曲线及循环稳定性如图

7 和表 2 所示。结果表明, 铸态合金经 100 次充放电

循环后的容量保持率 S100 仅为 77.7%, 而退火合金的

容量保持率随退火温度升高逐渐提高, 其中 950℃

退火的电极循环稳定性最佳, 经 100 次循环后其容

量保持率 S100 达到 88.9%, 其稳定性优于 AB3 型

La2MgNi9、A2B7 型 La3MgNi14 和 A5B19 型 La4MgNi19

退火合金[4]; 当退火温度＞950℃, 电极容量保持率 
 

 
 

图 7  不同温度退火合金电极的充放电循环曲线 

Fig. 7  Discharge capacity versus the number of cycles for the 
alloy electrodes annealed at different temperatures 
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表 2  不同温度退火 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1合金电极的储氢和电化学性能 

Table 2  Hydrogen storage and electrochemical properties of La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 
alloy electrodes annealed at different temperatures 

Cmax/(mAhg1) 
Alloy Na 

60/(mAg1) 100/(mAg1) 
(H/M)/wt% S100/% HRD900/% I0/(mAg1) 

D0/ 
(×1010, cm2s1)

Icorr 

/(mAg1)

As-cast 3 299.2 252.4 1.07 77.7 78.8 330.9 1.18 6.82 

850℃ 3 347.2 303.5 1.10 78.2 80.3 278.6 1.57 6.19 

900℃ 3 353.3 318.5 1.21 78.3 82.3 229.9 1.82 6.14 

950℃ 3 371.5 365.2 1.35 88.9 83.4 243.5 2.68 5.01 

1000℃ 5 370.4 358.6 1.34 86.5 80.6 269.1 2.56 5.12 

1050℃ 6 365.2 356.7 1.28 81.5 76.4 321.5 2.32 5.23 

 

S100 有所降低。储氢合金电极循环稳定性主要受氢

致非晶化/歧化分解、位错形成、合金氢致粉化以及

表面腐蚀行为等因素影响 [19]。对 R-Mg-Ni 系

AB3.0~3.8 型单相组织合金研究表明[20], 随堆垛结构

单元[AB5]/[AB2]比例增加, 合金的弹性模量和位错

形成能增加, 吸放氢循环时晶格的结构失配和应变

逐渐减小, 这有利于改善合金电极的循环稳定性。

本研究的合金组织由多相组成, 由于各物相的弹性

模量和位错形成能不同, 吸放氢循环时产生的不连

续膨胀使得这些相界易产生微观裂纹进而加速合金

的粉化, 同时多相组织也易造成微电池腐蚀。根据

Tafel 曲线所得合金电极的腐蚀电位及腐蚀电流结

果如图 8 和表 2 所示, 结果表明, 合金腐蚀电流 Icorr

随退火温度升高呈先减小后增大趋势, 其中 950℃

退火合金具有较正的腐蚀电位和最小腐蚀电流 Icorr, 

此时合金电极循环稳定性最佳。由图 1 可知, 950℃

退火时Ce2Ni7型相丰度最高(93.7wt%), 且组织和成

分比较均匀, 有利于减小合金组织的腐蚀倾向, 这

说明电极表面腐蚀行为也是影响该合金电极容量衰

减的重要原因之一。 

2.2.3  合金电极的高倍率放电性能 

图 9 为合金电极的高倍率放电性能(High rate 

discharge ability)曲线。由图 9 可知, 铸态合金 HRD

性能最差, 退火合金的 HRD 性能均得到不同程度

的提高。当放电电流密度为 900 mA/g 时, HRD900 随

退火温度升高呈先增加后减小的规律, 其中 950℃退

火合金的 HRD900 达到最大值 83.4%, 明显优于已报

道的 A2B7 型 La3MgNi14 和 LaY2Ni9.7Mn0.5Al0.3 合  

金[12,16]。储氢合金电极的放电动力学取决于合金表

面的电荷转移和氢在合金体相中的扩散速率, 为阐

明影响合金电极动力学性能的因素, 本研究通过线性

极化和恒电位阶跃方法[21-22], 测试和计算所得合金电

极的交换电流密度 I0 及氢原子扩散系数 D0, 结果

如图 10 和表 2 所示。结果表明, 随退火温度升高, 

交换电流密度 I0 呈先减小后增加变化规律, 氢扩

散系数 D0 则先增加后减小, 这与 HRD900 变化规律

相一致, 表明氢在 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 合金中

的扩散是影响其高倍率放电性能的关键因素。 

 
 

图 8  不同温度退火合金电极的 Tafel 极化曲线 
Fig. 8  Tafel polarization curves of the alloy electrodes 
annealed at different temperatures 

 

 
 

图 9  不同退火温度下合金电极的高倍率放电曲线 
Fig. 9  High-rate discharge ability (HRD) at 298 K of the al-
loy electrodes at different annealing temperatures 

 

 
 

图 10  退火温度对合金电板交换电流密度 I0 和氢扩散系数

D0 的影响 
Fig. 10  Effect of annealing temperature on I0 and D0 for the alloy 
electrodes 
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3  结论 

A2B7 型 La0.33Y0.67Ni3.25Mn0.15Al0.1 合金铸态组织

由 CaCu5 型、Ce2Ni7 型、Gd2Co7 型和 Ce5Co19 型相

组成, 热处理有利于提高主相 Ce2Ni7 型相丰度。

950℃退火时, Ce2Ni7 型主相丰度和晶胞体积最大, 

当退火温度≥950℃时, CaCu5和Gd2Co7型相基本消

失, 但 Ce5Co19 型相丰度有所增加。 

合金放氢 PCT 曲线呈现多个平台压特征, 其中

950℃退火合金具有较低放氢平台压(1.92~8.70 kPa)、

最高的储氢量 (1.35wt%) 以及电化学放电容量   

(371 mAh/g), 100 次充放电循环后该合金电极容量

的保持率 S100 达到最大值 88.9%。退火合金电极的

HRD性能均得到不同程度地提高, 其中 950℃退火

合金的大电流放电性能最佳(HRD900= 83.4%)。氢在

合金中的扩散速率是影响其高倍率放电性能的关键

因素。 
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