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Glossaire

a, b, ¢ : paramétres de maille cristallographique
ar . espacement des vortex

b : champ réduit

B : induction du champ magnétique appliqué

c . célérité de la lumiére

Cx : concentration atomique de I'élément x

e : charge électrique

e : espacement finale entre les particules

f, : force élémentaire d'épinglage

F, : force de Lorentz

F; : force d'épinglage

g, : densité d'énergie libre de la phase supraconductrice
gn . densité d'énergie libre de la phase normale

h : constante de Planck

h : champ magnétique réduit

H : champ magnétique appliqué

H. : champ magnétique critique

H., : champ magnétique critique 1

H., : champ magnétique critique 2

Hg : champ magnétique appliqué

I: courant

L. : courant critique

I, : intensité nette correspondant a une radiation X de I'élément x
J : densité de courant

J. : densité de courant critique

J. : densité de courant d'écrantage

Jr : densité de courant de transport

kg : constante de Boltzman

Ky : constante de Cliff Lorimer

m : masse des porteurs a I'état normal

n : indice de transition résistive

N; : concentration des centres d'ancrage

n, : densité de paires de Cooper

p : quantité de mouvement des paires de Cooper
P, q, m : exposants caractéristiques des centres d'épinglages

R : rapport entre la plus grande taille de particule intermétallique et le diamétre du filament

T : température

T. : température critique

V : tension

ve : vitesse des électrons normaux au niveau de Fermi
V. : fraction volumique de la phase a

Z : numéro atomique

v : chaleur spécifique électronique

C : constante représentant le coefficient d'efficacité
Ae : déformation intermédiaire

¢ : déformation finale
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gp . prédéformation

k : constante de Ginsburg - Landau
A : longueur de pénétration

Mo : perméabilité du vide

¢ : longueur de cohérence

p : résistivité effective du matériau
p : densité des particules

po : résistivité résiduelle

® : diamétre du brin

D, : flux magnétique
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introduction

Introduction

La découverte de la supraconductivité a 35K dans les oxydes a base de lanthane (1986)
et la synthése d’oxydes tels que YBa,Cu,405 avec des températures critiques supérieures & 77K
ont ranimé la recherche au sujet de la supraconductivité et de ses applications. Mais les gros
problémes de mise en forme de ces céramiques ainsi que leur capacité médiocre de transport de

courant & des champs inférieurs a 8T les rendent difficiles & introduire dans I’industrie.

De ce point de vue les supraconducteurs & « basse température » restent toujours les
seuls & étre utilisés pour les applications concernant la physique des hautes énergies. Les
composites intermétalliques de type Nb;Sn et les alliages a base de Nb-Ti sont les

supraconducteurs les plus couramment utilisés.

Les fils & base de Nb-Ti sont produits pour les bobines composant les appareils
d’imagerie médicale qui générent des champs magnétiques de 0,5T. Ils sont aussi utilisés pour

la réalisation d’aimants pour les accélérateurs de particules.

Les brins se présentent sous forme de composites constitués de filaments de Nb-Ti de
diamétres généralement inférieurs & 50 um dans une matrice a base de cuivre. La composition
de la matrice doit répondre & des exigences de conductivité de la chaleur afin d’éviter un
réchauffement des filaments susceptible de provoquer une transition depuis [I'état
supraconducteur vers 1’état normal. Pour certaines installations, tels les alternateurs, les fils
supraconducteurs sont utilisés en courant alternatif, ce qui nécessite une matrice a haute
résistance électrique et des filaments de trés petit diamétre (80 nm) afin de limiter les pertes par
courants induits et par hystérésis de magnétisation. Les filaments & base de Nb-Ti sont faciles &
mettre en forme, c’est pourquoi ils sont préférés aux supraconducteurs Nb;Sn en dépit de
propriétés supraconductrices, notamment le champ magnétique critique, inférieures a celles de

ce dernier matériau.

Dans le présent travail nous nous intéressons a la possibilité d’améliorer les propriétés
supraconductrices du composite par un changement de composition chimique des filaments ou

de la matrice.

En effet, ’addition d’un élément de numéro atomique élevé augmente le champ

magnétique critique de Ialliage. De ce point de vue, le choix de I’alliage ternaire Nb-Ti-Ta

11
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semble intéressant. Les capacités supraconductrices pour lalliage binaire sont dictées
essentiellement par la microstructure, L’absence de littérature au sujet de la microstructure des
alliages Nb-Ti-Ta nous a conduit & considérer ces matériaux. Ce travail consiste en une étude
approfondie et comparative de la microstructure d’un alliage Nb-Ti-Ta et de celle d’un alliage
binaire. Nos travaux sont consacrés a l'influence des traitements thermomécaniques sur la
microstructure et le comportement supraconducteur des alliages binaires et ternaires, en vue de

I’optimisation du procédé de fabrication.

Avec la finalité de I’optimisation de la composition de la matrice, nous avons par
ailleurs étudié les réactions aux interfaces de filaments placés dans une matrice de Cu-
12at%Ni. Ces réactions interfaciales doivent en effet étre maitrisées car elles consistent en la
formation, durant I’élaboration, de composés intermétalliques qui jouent un rble néfaste sur les

propriétés supraconductrices.

Le présent mémoire adopte le plan suivant:

Les généralités concernant la supraconductivité sont présentées, de fagon succincte,

dans le premier chapitre.

Le second chapitre traite des techniques expérimentales employé€es au cours de nos

travaux.

Le troisiéme chapitre est consacré aux études effectuées sur les alliages Nb-Ti et Nb-
Ti-Ta. 1 relie plus particuliérement les paramétres des traitements thermomécaniques a la
microstructure interne des filaments et aux propriétés supraconductrices. De plus une
comparaison directe du comportement des deux types d’alliage est effectuée. Le probléme de
I’optimisation du procédé de fabrication des deux types de supraconducteurs est finalement

considéré,

La nature ainsi que la croissance des couches intermétalliques, dans le cas des
supraconducteurs & matrice Cu-12at%Ni, font ’objet du quatriéme chapitre. La comparaison
de ces résultats & ceux obtenus avec d’autres matrices permet d’appréhender le probléme du

choix d’une composition chimique optimale pour la matrice.

12



Chapitre I




. o b
Y N , - &
A e B, .

I TR D YR ':J"".;'.’lll‘ dea .

= =

2 o T N e
> A QRIS TR

NED
R
(.

—SyRET




chapitre I

I. Supraconductivité et composites supraconducteurs

I.1 Supraconductivité

La supraconductivité a été découverte par HK.Onnes' en 1911. Il a mesuré la
résistance électrique d'un fil de mercure 4 la température de I'hélium liquide (4,2K) et observé

une chute de la résistance a des valeurs non-mesurables.

L'utilisation massive des supraconducteurs dans l'industrie est limitée par le fait que
l'état supraconducteur n'existe que en dega de valeurs critiques de température (T.), de champ

magnétique (H.) et de courant appliqué (L).

A Theure actuelle, parmi les matériaux supraconducteurs, celui qui a la température
critique la plus élevée est I'oxyde HgBaCaCuO avec T, = 133,5 K>. Il appartient au groupe des
supraconducteurs "haute température”, qui a été récemment découvert. Nos travaux portent
sur les supraconducteurs "basse température", caractérisés par des valeurs de T. proches de

celles de I'hélium liquide.

La suite du chapitre résume les connaissances de base sur la supraconductivité & basse

température.

L1.1 Résistance zéro

En refroidissant, la résistance électrique de tous les métaux diminue. Pour les métaux
parfaitement purs, la résistivité est due aux vibrations thermiques du réseau. Vers 0K elle
devient nulle. Mais ce n'est pas encore le phénoméne de la supraconductivité, en réalité, aucun

métal n'est parfaitement pur.

Un métal réel a toujours une résistivité résiduelle po (figure 1) méme pour la

température de zéro Kelvin. Cette résistivité est due aux impuretés.

Certains métaux se comportent un peu différemment: en les refroidissant leur résistivité

diminue de fagon habituelle mais pour une température donnée, elle chute a zéro. Cette

15



chapitre 1

température, appelée température critique Tc , est quelques degrés au dessus de zéro Kelvin.

Le métal est passé dans 'état supraconducteur (figure 2).

Eloctncal resistivity
Resistivity

0 T,

Temperatyre ————

Temperatute

figure 1 Variation de la résistivité avec la  figure 2 Perte de la résistivité d'un
température - cas des conducteurs normaux  supraconducteur pour une basse température

tableau 1 Températures critiques de quelques matériaux supraconducteurs

Matériau T. K) Réf. Matériau T. (K) Réf.
Nb-46,5%Ti 9,1 4
Hg (o) 4,2 3 Nb3Sn .1,3 4
In 3,4 3 Nb;Ge 2,2 16
Pb 7,2 3 VsSi 1,9 3
Ta 4,5 3 PbMosSs 15,3 3
Nb 9,3 3 HgBaCaCuO 133,5 2

La supraconductivité n'apparait pas seulement dans certains métaux mais aussi dans des
alliages métalliques, des composés intermétalliques, des oxydes et des composés organiques.
La température critique varie de un 3 quelques dizaines de Kelvins pour les meilleurs oxydes de
type Y-Ba-Cu-O (tableau 1).

16



chapitre 1

1.1.2 Effet Meissner

Une autre propriété spectaculaire d'un supraconducteur est son comportement dans un
champ magnétique. En fait, un supraconducteur se conduit comme un diamagnétique parfait,
c'est-a-dire qu'il exclut l'induction magnétique par des courants persistants en surface (figure
3). Ces courants produisent un champ magnétique de signe opposé & celui appliqué. En

conséquence, a l'intérieur du matériau l'induction magnétique est nulle. Cet effet est connu sous

\ \ / /
a) b)
JSigure 3 Comportement d’un supraconducteur dans un champ magnétique a) dans l'état
normal b) dans l'état supraconducteur

le nom d'effet Meissner.

tableau 2 Champs critiques (u, est la perméabilité magnétique du vide)

Matériau wH.(T) Réf.
Hg (o) 0,041 3
In 0,028 3
Pb 0,080 3
Ta 0,083 3

17
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En augmentant le champ magnétique appliqué, pour une valeur donnée, le chémp
commence a4 pénétrer dans I'échantillon, ce qui est incompatible avec le diamagnétisme parfait
et le matériau devient normal. Cette limite est appelée champ critique H. et elle est

caractéristique de chaque matériau (tableau 2) comme la température critique T..

I.1.3 Deux types de supraconducteurs

1.1.3.1 Deux longueurs caractéristiques

I11.3.1.a Longueur de pénétration

Dans le paragraphe précédent, nous avons vu que l'écrantage de l'induction magnétique
d'un supraconducteur se féit par les courants persistants en surface. En réalité, les courants
sont répartis dans une épaisseur finie en dessous de la surface. Le champ magnétique externe
pénétre ainsi jusqu'a cette épaisseur (figure 4), appelée par conséquent longueur de pénétration
A.

La variation locale du champ est présentée sur la figure 4. Le champ local H(x) varie

avec la distance x & la surface suivant la formule;

H(x) = Hg. exp (-x/2)

/
H(0) / s ou Hr est lintensité du champ
magnétique appliqué.
Pour des températures
proches de T, la longueur de

pénétration varie selon la loi

MT)= T(T T) )

figure 4 Variation du champ magnétique en
fonction de la distance x a la surface

18
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mc?

o\ .. o * ’ . ’ o
ou A, = avec ns - densité de paires de Cooper , e charge électrique élémentaire et

4me’ng

m masse des porteurs a I'état normal.

L1.3.1.b Longueur de cohérence

La longueur de cohérence & est associée aux variations spatiales de la densité des
superélectrons (paires de Cooper) qui croit de zéro a l'interface supraconducteur/vide & une

valeur homogene 75 (o), suivant la relation’ :

ng(x)=ng (m)[tanh(g}ﬁ)] .

L'expression liant € a la température est semblable a celle de la longueur de pénétration A:

(=g, (2]

hvy

ouf;=074& et £, =018 Vg - vitesse des électrons normaux au niveau de Fermi

B~C

kg - constante de Boltzmann

et A =h/2n avec h constante de Planck

1.1.3.2 Théorie microscopique de la supraconductivité - paires de Cooper

Les deux longueurs caractéristiques sont issues de la théorie microscopique de la
supraconductivité proposée par Bardeen, Cooper et Schrieffer® en 1957 (la théorie BSC). Un

autre résultat trés important est l'interaction des superélectrons.

* La définition des paires de Cooper sera donnée au § 1.4.2.

19



chapitre I

Les électrons de conduction 2 1'état supraconducteur doivent parcourir le matériau sans
aucun obstacle, afin que la résistivité soit nulle. Cooper’ a proposé un modéle expliquant cette
propriété, basé sur linteraction attractive entre deux électrons ayant des spins opposés. Cette
interaction est faite par des phonons et elle doit excéder la répulsion coulombienne. Les deux
électrons ainsi couplés (paires de Cooper), ont une quantité de mouvement P constante et

doivent interagir continuellement pour la garder inchangée. Cette conservation se traduit par

une résistance nulle.

N . Une bande interdite E; = 4kpT, ®
. 05‘=200 o . — , . .
“6,=0 o £ ol . résulte de cette interaction attractive
- - :‘ - . .
" Qooof'_ i des paires de Cooper. Elle sépare les
1.0~ n .
- e } - électrons supraconducteurs au-dessous
y . ‘ ' S
: A Normal I de la bande, des électrons normaux au-
”QW ]
os /C,T=o,595+o‘0568 77 dessus. Son existence est mise en
-~ ' -
- - évidence entre autre par le changement
L—l . - de capacité calorifique dans [I'état
] [ } :
00 0,5 10 1.5 . N
s supraconducteur (figure 5) qui suggére

figure 5 Capacité calorifique a I'état normal  l'excitation des électrons par dessus une

et a l'état supraconducteur s .
barriére d'énergie.

1.1.3.3 Energie de surface

L'état supraconducteur est plus ordonné que l'état normal. Cette affirmation est
confirmée par une diminution de l'entropie lors du passage de I'état normal & l'état

supraconducteur (figure 7).

Soit g,(7,0) la densité d'énergie libre d'une phase supraconductrice pour la température
T dans un champ magnétique nul et g,(7,0) la densité d'énergie libre pour la phase normale, la
variation de la densité d'énergie libre du supraconducteur avec le champ appliqué est présentée

sur la figure 6 et est donnée par la relation’:

8(T,H) = g(T,0) + YapoH’
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figure 6 Variation de la densité d'énergie }igureJ_.Entrgpie S dans l'état normal et
libre du supraconducteur avec le champ dans l'état supraconducteur
magnétique appliqué

Si linterface est stable, les régions supraconductrices et normales doivent étre en
équilibre, c'est-a-dire leurs énergies libres par unité de volume sont égales. Il y a deux
contributions & l'énergie libre de la phase supraconductrice relative a la phase normale. La
présence des paires de Cooper implique que la densité d'énergie libre est diminuée d'une valeur
.- 8. De plus, il y a une valeur positive VapoH.? (figure 8) due a l'aimantation du matériau

normal.
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figure 8: Origines de l'énergie de surface a)l'énergie de surface positive - supraconducteurs
du type 1. b)l'énergie de surface négative - supraconducteurs du type I
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Par conséquent, pour I'équilibre a I’interface on obtient VapeH2 = g, - g,. Ainsi les deux
contributions s'annulent et la densité d'énergie libre est égale a celle de la phase normale. Mais
nous avons vu que le changement de la densité des paires de Cooper et du champ magnétique
local ne se fait pas subitement mais sur une distance égale a la longueur de cohérence et 4 la
longueur de pénétration respectivement. La somme des deux contributions est représentée sur
la figure 8. Au contact immédiat de l'interface, la somme n'est pas nulle et la perte ou le gain ‘
d'énergie est appelé "énergie de surface". Son signe dépend de la valeur du rapport x = A/§
entre la longueur de pénétration a la longueur de cohérence. Cette constante x, appelée la
constante de Ginzburg - Landau, varie pour chaque matériau et elle détermine le type du

supraconducteur.

1.1.3.4 Deux types de supraconducteurs

Dans le cas de la figure 8 b), la longueur de cohérence est plus petite que la longueur
de pénétration et en conséquence l'énergie de surface est négative. En formant des régions
normales dans le supraconducteur, il y a d'une part une augmentation d'énergie libre due aux
régions normales et d'autre part une réduction gréce aux interfaces. Pour une certaine valeur de
champ magnétique appliqué, cela peut devenir énergiquement plus favorable de créer ces
parties normales dans le supraconducteur. Elles vont étre disposées de fagon a avoir le plus
grand rapport surface/volume, avec linterface entre la phase supraconductrice et la phase
normale paralléle au champ appliqué. Les matériaux qui se comportent de cette fagon (A > £ et

leur énergie de surface est négative) sont les supraconducteurs de type II.

Les supraconducteurs avec I’énergie de surface positive (A< £ ) et par conséquent sans
apparition de parties normales, sont de type 1. Dans ce groupe on trouve presque tous les

métaux purs et des alliages a trés faible concentration.

Du point de vue industriel, les matériaux les plus intéressants sont les supraconducteurs
de type II. Il s'agit d'alliages de haute concentration, de métaux impurs, de composés
intermétalliques. Dans la suite, nous allons nous intéresser uniquement aux supraconducteurs

de type II.
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1.1.4 Supraconducteurs de type 11

1.1.4.1 Réseau de vortex

Nous avons vu que la différence entre les deux types de supraconducteurs est la
réponse au champ magnétique appliqué. Pour le type I en augmentant le champ, I’aimantation
du matériau croit (figure 9a) jusqu’a la valeur du champ magnétique critique H, pour laquelle

I’aimantation chute & zéro et le matériau devient normal (le diamagnétisme parfait est détruit).

Le comportement du type II est présenté sur la figure 9 b). Jusqu'a ce que le champ H,
soit atteint le matériau réagit de la méme fagon que le type 1. Une fois H.; dépassé, pour
diminuer son énergie libre, les zones normales apparaissent dans le supraconducteur sous
forme de cylindres dont l'axe est paralléle au champ appliqué H (figure 10). Ces zones sont
disposées dans le matériau en réseau hexagonal ou triangulaire. Cet état est appelé état mixte

et seulement les supraconducteurs de type II transitent de cette manicre.

H .- A

s

Type | Type il LA

. - ]

5 = |

k < !
3

} ! |

|

supraconducteur |

!

] - E Etat __
. 1 1_m normal
Hc ’ . Hcl Hc ch
Champ magnétique appliqué B,— ‘ Champ magnétique appliqué B,—
a) b)

Jfigure 9 Aimantation du supraconducteur en fonction du champ magnétique appliqué a)type
b)type 1T -

Les parties normales sont des vortex, encerclés par des courants persistants qui

générent un flux magnétique ®, dans le cyliridre. La valeur du flux est quantifiée et atteint
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h 20,)%
®,=—— . L’espacement des vortex a dans le réseau vaut a, =( °) ou B est I’induction
2e B3

du champ magnétique appliqué™®.

i

Jfigure 10 Distribution des zones normales  figure 11 Variation spatiale de la densité de

(vortex) dans un supraconducteur de type II  paires de Cooper n; et du champ magnétique
local au voisinage d'un vortex

54

Les variations spatiales de densité de paires de Cooper n, et du champ magnétique local
sont présentées sur la figure 11. Au cceur du vortex, la densité de paires de Cooper est nulle et
le champ magnétique vaut @, - cette zone est normale. Le changement de la densité de paires

de Cooper se fait sur la longueur de cohérence € et donc la dimension d'un vortex en section

transverse est 2€ (figure 11).

L1.5 Deux champs critiques H,; et H_,

En dépassant la valeur de champ critique H.,, le supraconducteur se trouve dans 1’état
mixte. En augmentant le champ magnétique au dessus de cette valeur, de plus en plus de zones
normales sont créées et pour une valeur H,, 1’échantillon transite & I’état normal. Cette quantité
de champ est appelée le champ critique 2 et elle est plus élevée que H. pour le type I

Energétiquement, pour le type I il est plus favorable de devenir directement normal
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contrairement au type II ou on gagne de I’énergie en formant des parties normales. Le tableau

3 indique quelques valeurs de H.,.

tableau 3 Valeurs des champs critiques H.,

Matériaux Ho He, (T) (T =4,2K) Réf
Nb-46,5%Ti 12.2 4
Nb-44%Ti-16%Ta 12.4 4
Nb;Sn 25 4
NbsGe 38 16
V3Ga 35 3
PbMosSs | 60 3

Il a été montré’ que Hy, est proportionnel & k, constante de Ginzburg-Landau, ce qui
signifie que le champ H,, n’est pas limité. Mais des mesures expérimentales ont démontré que
le champ H., est plus bas que celui prévu par la théorie. Cette limitation, appelée
paramagnétique, est due aux alignements des spins des électrons de conduction avec le champ
magnétique appliqué. Cet alignement n’est pas compatible avec la supraconductivité qui exige
que les spins des électrons de paires de Cooper soient antiparalleéles. L’effet du
paramagnétisme est négligeable pour les champs faibles, mais dans le cas des utilisations en

hauts champs il faut le considérer.

Les champs critiques H, (mais aussi H,; et H. pour le type I) varient avec la

température suivant la loi:
HC(D = Hc(o) [-I"(T/TC)Z.]

ol H.(0) est le champ critique pour le zéro absolu et T est la température de transition. Le
diagramme de phases pour les deux types de supraconducteurs est représenté sur la figure 12.
Pour les supraconducteurs de type II le symbole H. décrit un champ magnétique

thermodynamique utilisé pour calculer I’énergie libre du supraconducteur (voir chapitre III).
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Les valeurs de H, et T. sont les paramétres qui caractérisent le domaine d’application
des supraconducteurs. Le troisiéme pararhétre trés important pour des applications industrielles

est la densité de courant critique J...

Notmal H Normal

figure 12 Le diagramme de phase suivant la variation du champ magnétique critique avec la
température a)type I, b) type 11

1.1.6 Courant critique

De méme que pour le champ magnétique et pour la température, il existe un courant

critique pour lequel la supraconductivité disparait et le matériau devient normal.

Dans I’état purement supraconductif, les courants de transport passent sur Pinterface
dans une épaisseur A. Ces courants sont identiques & des courants d’écrantage qui empéchent

le champ externe de pénétrer dans I’échantillon. La densité de courant total' est donc:
J = Je + JT SJC

ol J, est la densité de courant d’écrantage, Jr de transport et J. la densité de courant critique.

Cette équation doit étre vérifiée afin de rester dans I’état supraconducteur.

Dans le cas de I’état mixte, la situation est plus compliquée. Le courant de transport ne

passe pas seulement sur la surface mais dans tout l'échantillon. 1l interagit avec le champ

1 Plutét que le courant J, nous allons utiliser 1a densit¢ de courant J = I/S [A/mm?] avec S section droite du
matériau supraconducteur, ce qui est plus convenable pour des applications pratiques
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magnétique des vortex et sous I'influence de la force de Lorentz ¥, =T x B les vortex se

déplacent. Ce mouvement introduit une dissipation d’énergie et ainsi une résistivité, A ce
moment-1a, I’échantillon n’est plus dans I’état supraconducteur. Pour que le courant passe sans

résistance, il faut alors empécher les vortex de bouger. Il faut les épingler.

Dans le cas des vortex ancrés, nous pouvons déduire le courant critique & partir de

I'équilibre entre la force d’épinglage F, et la force de Lorentz Fy:
F,=BJ,=F (champ L 3 J.)
soitJ. =F, /B

Cette expression est aussi utile pour l'estimation de la force d'épinglage totale.

Dans la pratique, la valeur de J. correspond conventionnellement i la densité de
courant limite & partir de laquelle la résistivité effective p du matériau dépasse une valeur seuil
(p = 10" Qcm est un exemple de critére couramment utilisé). Elle est mesurée & partir de la

courbe V = f{I), présentée sur la figure 13.

JSigure 13 Courbe V = f(I) utilisée pour des mesures de J;
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I1.1.7 Epinglage des vortex

D'un point de vue pratique, le mouvement des vortex est réduit en introduisant des
défauts cristallins dans le matériau. Ces défauts peuvent étre des dislocations, des amas de
lacunes, des joints de grains, des précipités ou des secondes phases. On les appelle centres

d’épinglage.

Dans le cas des supraconducteurs  base de NbTi, les centres d’épinglage sont la phase
o (solution solide de titane pur qui n'est pas supraconductrice - voir chapitre IIL.). L’énergie
libre d’un vortex peut étre diminuée s’il s'installe dans un précipité plutdét que de rester dans
une région supraconductrice. Les précipités normaux agissent comme des centres d’épinglage

attractifs.

La force maximale exercée par un défaut est appelée force d’épinglage élémentaire et
elle change avec le type de défaut. La densité de force d’épinglage globale résulte du type et de

la morphologie des centres, de leur concentration, de la température et du champ appliqué.

1.1.7.1 Théorie de ’additivité des forces d’épinglage élémentaires

La théorie de l'additivité essaye d'exprimer la densité de force d’épinglage
macroscopique F, en fonction de la force élémentaire f, et de la concentration par unité de
volume de centres d’ancrage N,. Elle a été proposée pour la premiére fois par Labusch"
(1969). 1l obtient F, ~ N, f,” pour des ancrages faibles. Les mémes résultats ont été obtenus

par Yamafuji et Irie'? et Schmid et Hanger™ par la théorie dynamique.

Le cas des centres d’épinglage forts a été étudié par Matsushita'. Pour les densités de

centres importants (N, > a7’) il trouve F, ~N,"? £, et pour N, faible F, ~N, f,.

Larkin et Ovchinnikov"® ont proposé une théorie d’ancrage collectif en mettant en
compétition les forces d’ancrage et la rigidité du réseau de vortex. La déformabilité du réseau
de vortex due & un manque d'efficacité des sites d'ancrage conduit & une dépendance
F,~ ¢ N, f,, ol { est une constante inférieure & I'unité représentant le coefficient d'efficacité.

Cette théorie est valable pour des centres d’épinglage faibles.

28



chapitre 1

I.1.7.2 Loi d’échelle (scaling law)

La force d’épinglage totale dépend aussi de la température et du champ magnétique

appliqués. Empiriquement, cette corrélation s'écrit:

Fp ~Hc2'"(T)f(b),

ou f{b) est une fonction du champ réduit b = B/ugH. .Cette fonction a, dans la plupart des cas,

la forme:

S) =¥ (1-)7.
Les exposants p,q et m sont caractéristiques pour chaque centre d’épinglage (tableau 4).

Si I'on compare les résultats théoriques et expérimentaux, la loi d’échelle est trés utile
pour une meilleure compréhension des mécanismes d’épinglage. Les centres d’épinglage
opérant dans un cas donné peuvent étre identifiés (voir tableau 4) et ainsi la microstructure
adéquate obtenue. La loi d’échelle permet aussi de vérifier la théorie d’additivité et d’estimer la

densité de courant critique pour des champs et des températures variés.

tableau 4 Les valeurs des paramétres p,q et m pour les différents types d’ancrage

Matériau m D q Centre d’ancrage
NbTi 1 1 pre’cipité normal
Nb;Sn 2-5/2 172 2 ' joint de grains
Pb-Bi 2 172 1 précipité normal Bi
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L2 Composite supraconducteur

Dans la partie précédente nous avons vu I'intérét des supraconducteurs de type II. Les
métaux étant du type II, sont d’autant plus intéressant que leurs mises en forme est facile. Dans
la suite de ce chapitre, nous allons aborder la problématique du design et de la fabrication des

supraconducteurs métalliques en général et ensuite plus particuliérement des supraconducteurs
a bases NbTi.

L2.1 Conception d'un brin supraconducteur

Les supraconducteurs "basse température" sont utilisés principalement pour des
bobines électromagnétiques. Ces aimants produisent de forts champs magnétiques impossibles
a obtenir au moyen d’électroaimants usuels. Ils sont destinés 3 de nombreuses applications
telles que la fusion thermonucléaire contrblée, le stockage de I'énergie, l'imagerie médicale en

résonance magnétique, les accélérateurs de particules et la lévitation magnétique des trains.

Les plus grands problémes des supraconducteurs dans le passé étaient leurs instabilités
et leurs densités de courant critique trés basses pour créer de hauts champs magnétiques. La
conception actuelle du brin supraconducteur composite a permis de remédier a ces

. , . 0
inconvenients ! '16’172

e La microstructure doit étre capable d'ancrer les vortex, afin de permettre le passage de

courants d'intensité importante, ce qui implique I’existence de nombreux défauts cristallins
(voir § 1.4.4.).

e Le matériau supraconducteur doit étre sous forme de filaments de faibles diamétres
(< 68 pm 4 4,2K 1T pour le NbTi)™ afin de limiter les sauts de flux'®, qui se traduisent par

Pinvasion catastrophique du matériau supraconducteur par les fluxoides magnétiques'.

e La matrice doit bien conduire la chaleur pour éviter le réchauffement susceptible de
provoquer une transition  I'état normal. Ces réchauffements se développent en cascade: une
instabilité thermique locale va diminuer la force d'ancrage, les vortex commencent a bouger,
I'énergie est dissipée sous forme de chaleur et la température croit de nouveau.... En

utilisant un bon conducteur thermique autour des filaments, la chaleur va étre vite dissipée

30



chapitre I

et la transition ne se produira pas. Ce type de matrice assure 2 la fois une bonne cryostabilité

et un transfert thermique entre le fluide cryogénique et les fils.
¢ Un torsadage de filaments est utilisé pour réduire les pertes par courant induit.

Pour certaines installations (aimants d'accélérateur, générateurs, lignes de transport...) il
faut utiliser les fils supraconducteurs en courant alternatif. Une matrice & haute résistance

électrique est utilisée dans ce mode de fonctionnement car elle limite les pertes hystérétiques.

Un facteur important qui caractérise la qualité du brin, est mesuré & partir de la courbe
V = f{I) (figure 13), utilisée pour les mesures de J.. La résistance longitudinale d’un brin est
proportionnelle & I" au voisinage de I.. L’exposant n est appelé indice de transition résistive et

plus sa valeur est importante meilleure est la qualité de brin.

1.2.1.1 Design des brins a base de NbTi

En dépit de propriétés supraconductrices non-transcendantes, les alliages de NbTi sont

les plus utilisés du point de vue industriel du fait de leur grande aptitude a la mise forme.

L'aspect d'un produit final est présenté sur la figure 14.

200 pm

figure 14 Brin supraconducteur NbTi produit par ALSTHOM Intermagnetics
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Le nombre de filaments varie entre 1’unité et le million selon I'application future du fil.
Les diamétres de filaments sont compris entre quelques centaines d’ Angstroms et quelques

dizaines de micrométres, ce qui minimalise les pertes par sauts de flux.

La composition exacte du filament change avec les valeurs du champ et de la
température dans lesquelles le supraconducteur est destiné & travailler. L'alliage de base est
NbTi et en variant les taux d’un élément par rapport & 'autre ou en ajoutant un autre élément

(Ta, Zr, Hf..), Ho,, T. ou J; peuvent étre changés (voir chapitre IIL).

Les filaments sont noyés dans une matrice de cuivre trés pur qui est bien adaptée aux
exigences de la cryostabilité et du transfert thermique. Pour les usages en courant alternatif, on
utilise une matrice résistive de Cu-Ni avec un taux de nickel compris entre 5% et 30%, de Cu-
Mn? ou de Cu-Si*'*%. Le rapport des aires en section travers matrice/filament varie selon

l'affectation du supraconducteur.

Les filaments peuvent étre entourés d'une feuille de Nb qui forme une barriére de
diffusion pour empécher la formation des particules intermétalliques (voir chapitre IV.). Ces
intermétalliques ont un rdle néfaste au cours de la fabrication car ils sont trés durs et pendant la
mise en forme ils provoquent souvent un endommagement mécanique des filaments. Le choix
du niobium comme constituant de la barriére est particuliérement bien adapté aux composites 4

matrice de cuivre pur.

1.2.2 Procédé de fabrication

Les composites & base de NbTi sont aisément mis en forme par coétirage a haute
température (~ 650°C) et coétirage ("cotréfilage") a température ambiante. Durant ces
opérations, le diamétre des billettes passe de quelques dizaines de centimétres & quelques

micrométres.

La figure 15 représente le schéma de fabrication d'un brin multifilamentaire. La

fabrication procéde par plusieurs étapes de mise en forme.

La billette d'étage O est constituée d'un lopin de NbTi de diamétre compris entre 8 et
25 cm qui est glissé dans un tube de matrice de Cu ou d'un alliage a base de Cu. La billette est

d’abord comprimée hydrostatiquement & chaud afin d’assurer une bonne adhésion entre les
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filaments et la matrice. Par la suite, elle est filée a une température voisine de 600°C, puis
étirée de maniére a réduire le diamétre a quelques centimétres. Le produit est ainsi sous forme

de tige monofilamentaire, hexagonale ou carrée.

A la fin de cette étape les billettes sont découpées et réempilées dans un autre tube de
matrice, constituant ainsi la billette d'étage 1. Un chemin de mise en forme identique a I'étage O

est alors suivi. Le nombre d'étapes est adapté au nombre de filaments voulus.

Le procédé est complété par des traitements thermiques destinés & former des sites

d’ancrage de vortex.
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II. Techniques expérimentales

II.1 Microscopie €lectronique en transmission

La microstructure des échantillons est caractérisée par microscopie électronique en
transmission (MET) en utilisant les méthodes d’imagerie en champ clair et sombre, la
diffraction en faisceau paralléle et convergent et la microanalyse par dispersion d’énergie des

rayons X.

Les observations sont effectuées au moyen d’un microscope Jeol 200CX fonctionnant
sous une tension d’accélération de 200kV ou d’un microscope Philips CM30 opérant sous une
tension de 300kV.

1I.1.1 Méthodes de préparation des lames minces

Trois types d’échantillons ont été préparés:

11.1.1.1 Lames minces en sens travers

Ces échantillons sont utilisés surtout pour I’observation de la microstructure des
filaments de NbTi.

L’échantillon est découpé & la scie diamantée dans un brin (figure 1) de diamétre
supérieur & 3 mm (diamétre des échantillons pour le MET). La tranche a une épaisseur
d'environ 1mm. Elle est polie mécaniquement en utilisant des papiers de granulométrie 1200 a
3600 afin d'éviter I’écrouissage de la lame. L’épaisseur aprés polissage est d'environ 60 um.
Des rondelles de 3mm de diamétre sont estampées. L’étape finale consiste en un amincissement

ionique & deux canons, utilisant des ions d’argon.
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Les conditions d’amincissement ionique pour les alliages NbTi:
tension: 55kV

courant: 2x0,5mA

angle: 13° alafin11°

Sigure 1 Aspect du prélévement d’'une lame en sens travers

Dans le cas des échantillons prélevés vers la fin du procédé de fabrication et ayant un
diamétre inférieur & 3mm, une tranche est coupée, polie mécaniquement jusqu’a une épaisseur
d'environ 30um et ensuite collée avec de I'Araldite entre des rondelles de Cu ou de Ni. Les
rondelles ont le diamétre de 3mm et elles sont trouées au centre. La taille du trou varie entre
60 et 1000 um. Elles servent de support mais aussi de masque recouvrant les parties de matrice
qui risquent d’étre enlevées prématurément par ’amincissement ionique. La préparation de la
lame est finie par amincissement ionique dans des conditions identiques a celles décrites
précédemment. Le seul paramétre & changer est 'angle d'incidence qui doit étre augmenté 2

14° 3 cause des rondelles qui font écran aux ions.
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I1.1.1.2 Lames minces en sens long

Comme les lames en sens travers, ces échantillons sont utilisés pour l'étude de la
microstructure des filaments. Les filaments étant fortement texturés les deux directions

d’observation sont indispensables pour obtenir des informations complémentaires.

Une tranche d’épaisseur proche du millimétre est coupée selon la longueur du brin
(figure 2). Elle est polie mécaniquement avec finition au diamant 1pm jusqu’a une épaisseur de

100pm. Ensuite des disques de 3mm sont estampés.

figure 2 Coupe d’une lame en sens long

L'amincissement final est effectué électrolytiquement par la méthode des jets. Les

conditions pour le polissage électrolytique du NbTi sont:
électrolyte:  95% CH;0H, 5% H>SO4
température: -70°C

tension: 16V
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11.1.1.3 Lames minces au niveau des interfaces

L’observation des interfaces entre les filaments et la matrice par MET est nécessaire
afin de caractériser les divers composés intermétalliques formés pendant la fabrication.
Cependant la préparation des lames est trés délicate. Il faut amincir plusieurs types de

matériaux (matrice, filaments, composés intermétalliques) ayant des conditions

d’amincissement trés différentes.

La technique consiste en un prépolissage mécanique de interface, effectué a I’aide
d’un Dimpler. 11 “s’agit d’un systéme présenté sur la figure 3. L’échantillon est poli jusqu'a une
épaisseur de 100pm, puis estampé afin d'obtenir un disque de 3mm en diamétre. Le disque est
collé sur une platine avec de la cire. La platine tourne horizontalement et la roue, lubrifiée par

une solution abrasive, perpendiculairement 2 la platine (figure 3).

<———— roue tournante

l ~ 30 um
péte diamantée ' —
) R
platine tournante l \
; avec l'échantillon interfac
filament _ ¢ matrice
~——7

figure 3 Systéme de prépolissage par figure 4 Aspect de I'échantillon aprés
Dimpler prépolissage

L’échantillon peut étre positionné trés précisément et ainsi la roue creuse une cupule
dans un endroit précis. La lame est placée sur la platine afin d’avoir I’interface légérement
décalée par rapport 4 'endroit au fond de la cupule. Ce positionnement localise la partie la plus
mince (30um) dans une zone ol 1’amincissement ionique est plus difficile (filament). L’aspect

de I'échantillon aprés le prépolissage est illustré sur la ﬁgﬁre 4,
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L'amincissement final est effectué par amincissement ionique dans les mémes conditions

que pour les lames minces en sens travers.

I11.1.2 Microanalyse par dispersion d’énergie (EDX)

Les analyses sont réalisées a I’aide d’un systéme Tracor de microanalyse par dispersion

d’énergie des rayons X qui utilise un détecteur au germanium sans fenétre.

L’analyse semi-quantitative de la composition chimique est effectuée au moyen de

relations du type':

et

Ca A
- = KA/B 'I_"
Cp B

ou Ca, Cs sont les concentrations atomiques respectives des éléments A et B,

I, Is sont les intensités nettes correspondant respectivement a une radiation X de

I’élément A et & un rayonnement de I’élément B,

Kz est la constante de Cliff et Lorimer.

tableau 1 Valeurs de constantes de Cliff et Lorimer mesurées

JEOL 200CX PﬁILIPS CM30
Kewni 1,1040,05 Keuwni 1,23£0,05
Kwrmi 0,83+0,05 Kxvmi 0,730,05
K T 0,91+0,05 Ky 0,94:+0,05

Les raies retenues sont les pics L, du Nb et Ky du Cu, du Ni et du Ti. Les alliages
sélectionnés pour la mesure des constante d’étalonnage de CIiff et Lorimer sont Ni-45%Ti,
Cu-30%Ni et Nb-34,6%Ti. L’étalonnage a été fait par la méthode de correction sans

paramétre de Van Cappelen®. Elle est basée sur l’ektrapolation a I’épaisseur zéro des mesures

43



chapitrell

inexactes, faites pour différentes épaisseurs d’échantillon. Les valeurs de constantes de CIiff et

Lorimer mesurées pour les deux microscopes sont regroupées dans le tableau 1.

II.2 Microscopie électronique a balayage

L'observation sur des coupes des interfaces (filament/matrice) et des surfaces des
filaments extraits a été réalisée au moyen d’un microscope électronique & balayage Philips 525

fonctionnant sous une tension accélératrice de 20kV.

La préparation des échantillons consiste en un enrobage des brins dans une résine
conductrice et en un polissage mécanique avec finition au diamant lum. Dans le cas des
observations des états de surface des filaments, ceux-ci ont été extraits par une dissolution de

la matrice dans l'acide nitrique pur et observés immédiatement au microscope.

Les profils de diffusion aux interfaces ont été effectués a I’aide d’un systéme de
microanalyse par dispersion d’énergie des rayons X, Edax, installé sur le microscope. Les
spectres ont €té enregistrés sous une tension de 10kV, ce qui réduit la poire d’émission des
rayons X a une taille inférieure 4 0,5um. Ainsi la dimension de la zone analysée ne dépasse pas

cette valeur.

I1.3 Microscopie optique

La microstructure des échantillons est observée au microscope optique Olympus BR

aprés polissage mécanique avec finition au diamant 1pum et attaque chimique.
Les réactifs utilisés varient avec la nature chimique de la zone observée:
Matrice et composés intermétalliques
réactif HNO; dilué-50%

durée 1a2s
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Filament de NbTi
réactif 15%HF, 15%HNO; et 70%H,0 déminéralisée
durée 1-2min

I1.4 Diffractométrie X

La fraction volumique™* de la phase o dans le NbTi est évalué par diffractométrie des
rayons X. Les spectres sont réalisés & I’aide d'un diffractométre Siemens Kristalloflex 810
équipé d’une anticathode de cobalt (A; = 1,78901A et A, = 1,792894) au moyen d’échantillons

polis mécaniquement.

Les échantillons sont, soit des sections droites de brins de forts diamétres, soit, dans le
cas des brins de diamétres inférieurs & Smm, des tapis de fils constitués par juxtaposition de

. . . . .. Y 2
leurs sections droites sur une plage de dimension voisine a 1 cm”.

La méthode de dosage est développée dans ’annexe I.

IL.5 Essais de microdureté

Les mesures de dureté Vickers ont été effectuées au moyen d’un microdurométre Leitz
sous une charge de 50g. Les empreintes ont €té systématiquement réalisées au milieu des

filaments centraux afin d'éviter les mesures incorrectes dues & I'hétérogénéité de déformation

du brin’,

I1.6 Traitements thermiques

Les traitements thermiques sont systématiquement réalisés en ampoule de silice sous un
vide primaire. Cette procédure permet de minimiser ’oxydation des alliages de NbTi. A la fin

du traitement, les ampoules sont trempées et immédiatement cassées dans I’eau.
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III. Supraconducteurs multifilamentaires 2 base de Nb-Ti
ou Nb-Ti-Ta

III.1 Rappels bibliographiques

II1.1.1 Généralités

Au début des années 80, les premiers fils supraconducteurs & base de Nb-Ti sont
commercialisés et utilisés dans les bobines électromagnétiques. Les premiéres études générales
sur la métallurgie et la fabrication des brins supraconducteurs composites & filaments de Nb-Ti
sont publiées par Hillmann' et Larbalestie” en 1981. Une étude englobant un nombre
important de résultats concernant les propriétés mécaniques, électromagnétiques et
supraconductrices des alliages & base de Nb-Ti est faite par Collings™* en 1985. Ces résultats

généraux sont complétés par ceux de Osamura’ en 1993.

III.1.2 Supraconducteurs a filaments de Nb-Ti

I11.1.2.1 Choix de la composition chimique

Le choix de la composition doit étre un compromis entre les exigences d’avoir un
supraconducteur avec un champ critique important, une température critique élevée et une
quantité de phase o suffisante pour obtenir de hauts courants critiques. La variation de ces

propriétés en fonction de la composition est discutée dans ce paragraphe.

Les matériaux qui satisfont & ce compromis, sont les supraconducteurs Nb-46,5%Ti et
Nb-50%Ti, aujourd'hui commercialisés et couramment utilisés dans de nombreuses
applications. Le champ magnétique critique H, est supérieur pour I'alliage Nb-46,5%Ti
(He2 = 10,7-10,9T & 4,2K) alors que pour la composition Nb-50%Ti, He, vaut entre 9,5 et 9,9T
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4 4,2K°, Les variations de H.; et de la température critique T, en fonction de la composition

sont présentées sur la figure 1.

Critical Temperature, K

0 n 1 " 1 A 1 i 1 i ]
0 20 40 80 80 100
Weight percent Ti

figure 1 Variation de H,; etde T, en
Jonction de la composition de I'alliage NbTi
monophasé’

H., passe par un maximum
sur un intervalle de compositions
compris entre 40 et 50%Ti, tandis
que la température critique T, atteint
un maximum peu prononcé pour
25%Ti.

Le diagramme d’équilibre
des phases des alliages Nb-Ti est
tracé sur la figure 2. La phase f a
une structure cubique centrée et la
phase o est quasiment hexagonale
compacte (c/a = 1,59). Les données

cristallographiques sont indiquées

dans J’annexe II. La vérification expérimentale du diagramme est trés délicate, sinon

impossible, en raison d’une part de la forte différence des températures de fusion des éléments?

et d’autre part de la lenteur des phénoménes d’interdiffusion aux températures de transus /.

9% T 3 11 L 4 ] T T ¥
—— - KAUFMAN
Ty ~———HANSEN
e 800 B —-—— IMGRAM
wo NS e RONAM!
o 3 ——-— BROWN
~ 700 R 7
< :
[0
2 600k i
= E
ul
}.'—
500 .
400 1 1 . 1 1 1 1 1 [
00 90 80O TO 60 50 40 30 20 10 0

WEIGHT PERCENT TITANIUM

Jigure 2 Diagramme de phases des alliages Nb-Ti.
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Dans ces conditions, la position exacte de la frontiére B / o + B aux températures
inférieures & 600°C est incertaine. De ce fait, la prévision de la quantité maximale de phase o
produite au cours des traitements thermiques est problématique. La solubilité du niobium dans

la phase o est faible (de l'ordre de 5% at ).

Les phases métastables o, a" et @ ne sont pas indiquées et pour causes sur le
diagramme d’équilibre Nb-Ti. Les alliages qui contiennent moins de 10% de niobium se
transforment en martensite o' hexagonale compacte tandis que les alliages plus riches en
niobium se transforment en martensite a" orthorhombique®. Traitées thermiquement

suffisamment longtemps, ces phases métastables se transforment en phase B ou o+f.

bce Cell Omega Cell

figure 3 Le schéma de I’arrangement atomique dans un plan (110) montrant la formation de
la phase o par un cisaillement de la phase f§ dans une direction <111>,

Pour les alliages contenant plus de niobium, la transformation en martensite o" est
compliquée par la formation d’une autre phase métastable @ qui vient en compétition & la
condition d’une température de trempe élevée. o cristallise sous la structure-hexagonale
compacte avec le rapport c/a égal a 1,7°. Cette structure est en excellente correspondance avec
le réseau de la phase B et dont elle résulte par cisaillement de la phase B° (voir figure 3). La

phase @ se forme soit athermiquement, soit par un traitement thermique a basse température.
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La formation athermique de la phase o se produit uniquement par trempe ultra rapide
des alliages qui contiennent entre 17 et 18% Nb. Une phase © de composition comprise entre 6
et 11 at% de niobium peut par ailleurs étre engendrée au cours des vieillissements de plusieurs
jours & des températures inférieures ou égales a 450°C. Ce type de phase survient dans les
alliages Nb-Ti qui contiennent approximativement entre 10 et 30 at% de niobium™. Les limites
de compositions sont mal définies. Un troisiéme type de phase & appelée la phase "o diffusée"
existe également suite au refroidissement rapide des alliages de compositions comprises entre
18 et 57 voir méme 100 at% de niobium. Cette phase "o diffusée" tire son nom de 'aspect des
lignes de diffraction (stricks) auxquelles elle donne naissance en diffraction électronique. La
phase "o diffusée" refléte A des degrés divers des fluctuations dynamiques entre les structures
cristallines B et 0. Elle ne semble pas étre visualisable par microscopie électronique en
transmission au contraire de la phase ® thermique qui se présente sous forme de petites
particules ellipsoidales de dimensions souvent inférieures & 10 nm (traitement & 300°C)", Ces
caractéristiques dimensionnelles et cristallographiques rendent son observation en mode image |

délicate. Elle ne peut étre identifiée que par la diffraction électronique.

I11.1.2.2 Facteurs controlant la microstructure

III1.2.2.1 Traitements thermiques

Les traitements thermiques (TTh) sont utilisés pour optimiser la microstructure a la fin
de la fabrication (voir § 1.2.2). La figure 4 détaille un traitement thermomécanique typique de

la fabrication des supraconducteurs multifilamentaires.

61213,1413816 afin de comprendre les influences

De nombreuses études ont été effectuées
de la température, de la durée et de la multiplicité des traitements sur la microstructure et par

suite sur la densité de courant critique J..

Une densité de courant critique élevée (voisine de 3700A/mm?) est atteinte pour les
brins qui ont subi de multiples TTh (3 a4 5), de durées comprises entre 10 et 80h a des

températures comprises entre 375 et 420°C.
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True Strain Superconductor Processing
Description Description
High Homogeneity
Nb-Ti Ingot

Forging and Extrusion

€e=0 I T Final Recrystallization Anneal

Monofilament Cold Drawing & Cu Cladding
© Extrusion Billet Billet Assembly
N Extrusion
Multifilamentary
Composite
€ - Cold Drawing
. 1st Heat Treatment
Deyrp —,
2nd Heat Treatment
Aegrp —
3rd Heat Treatment
€F —— Cold Drawing
Final Wire

JSigure 4 Procédé de fabrication d’un supraconducteur composite.

II11.2.2.2 Déformation

La phase B-NbTi étant filée ou tréfilée, développe, comme tous les matériaux de
structure cubique centrée, une texture fibreuse selon 'axe [011]. La déformation des grains
non favorablement orientés met en jeu deux systémes de glissement. Suite & cette déformation

planaire les grains adoptent la forme de rubans'’ (voir figure 5).
La déformation, dite vraie, est définie par la relation:
e=2Indy/d ¢))

ou do et d sont respectivement le diamétre initial et instantané du brin. La température de filage
est généralement comprise entre 500 et 650°C’ ce qui est suffisant pour une restauration
avancée ou voire méme une recristallisation'**". Ainsi, les valeurs de ¢ calculées a partir de la
relation (1) sont surestimées en raison des diminutions des densités de défauts cristallins
d'écrouissage au cours du préchauffage de la billette avant filage'. Le manque d’études de
Peffet de filage ne permet pas de quantifier cet écart entre la déformation totale et la
déformation réelle. Dans la suite le faible niveau de déformation en sortie de filage est

considéré comme étant nul.
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figure 5 Aspect de la microstructure de NbTi monophasé aprés filage.

La déformation joue un role important dans la qualité finale du supraconducteur. La
figure 4 distingue trois types de déformation définis en fonction de leur chronologie dans une

gamme de fabrication:

— la prédéformation ¢, entre la sortie de filage et le premier traitement thermique,
— la déformation intermédiaire Ae entre les traitements thermiques,

- la déformation finale g¢ aprés le dernier traitement thermique.

L’influence de la quantité de prédéformation sur la densité de courant critique Jc a été
étudiée par Larbalestier”®. L’auteur constate que J. est plus élevée pour les échantillons ayant
subi la prédéformation la plus importante (¢, ~ 5). Il a été aussi remarqué qu'une
prédéformation élevée supprime la formation des phases métastables ® et

7,8&21

a-Widmanstitten**?!, Ces phases ont un role néfaste car elles durcissent le matériau®.

Par ailleurs, la déformation finale influe sur la valeur de J.. A ce titre Larbalestier® et
Lee” ont observé un maximum de J, pour des valeurs de & comprises entre 3 et 5. Leurs

résultats sont présentés sur la figure 6.
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Jigure 6 Mesures de J. en fonction de la déformation finale &

I1I11.2.2.3 Précipitation de la phase o

A Dans le chapitre I (paragraphe 1.4.4) nous avons déja signalé l'importance de la seconde
phase o non supraconductrice comme centre d’ancrage des vortex dans les alliages Nb-Ti. Les
traitements thermomécaniques déterminent directement la morphologie et la quantité de la

phase a et par 1a la densité de courant critique.

t2l&24 et

Les observations en microscopie électronique en transmission réalisées par Wes
Larbalestier® ont mis en évidence des morphologies différentes de la phase c. 1ls trouvent des
particules équiaxes dans les points'triples, qui deviennent de fins rubans aprés la déformation
finale. La phase o est trés ductile® et aprés la déformation elle peut atteindre quelques
micrométres de longueur selon ’axe de filage. Dans des conducteurs optimisés 1’épaisseur
moyenne de ces rubans & la fin de la fabrication, est d'apres Lee®, de 1nm et leur espacement

de 4nm.
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figure 7 Mesures de J; en fonction de la fraction volumique de phase o

La fraction volumique maximale de phase o dépend entre autres, de la composition
chimique du matériau de départ. Plus il y a de Ti, plus la force motrice de précipitation est
importante et la proportion de o augmente. Godota et ‘ses collaborateurs®® ont étudié
Pinfluence de la fraction volumique de phase o sur la valeur de J.. Une dépendance linéaire a

été observée (figure 7) et ensuite confirmée par d'autres auteurs™*?,

1I11.2.2.4 Homogénéité de I'alliage

Une grande homogénéité et une pureté élevée du matériau de départ sont nécessaires

afin d’assurer la bonne qualité du produit final®.

Des variations locales de composition de 4% en poids peuvent changer dramatiquement
la densité et la morphologie de la phase 0®*?, La distribution des particules de phase o devient
hétérogéne, ce qui réduit J.2'. La distribution hétérogéne de la phase o apparait aussi dans le
cas d’une prédéformation insuffisante avec les mémes conséquences de la réduction de J. (voir
paragraphe 111.1.2.2.2),

L'hétérogénéité du matériau provoque aussi une déformation non uniforme des

u27&28

filaments. Il s’agit d’une des causes des phénoménes de "saucissonnage qui qualifient une
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variation du diamétre des filaments suivant leur longueur. Cette déformation non homogéne va

entrainer des instabilités magnétiques du brin.

II1.1.2.3 Force d’ancrage

Le principe général d’ancrage des vortex est décrit dans le paragraphe 1.1.4.4, Le
diamétre d’un vortex pour les alliages NbTi vaut 2 = 10nm. Ils forment un réseau hexagonal

et sont espacés de ag=22nm a 4,2K et 5T.

L’ancrage par les joints de grains® est observé par Neal® dans Ialliage Nb-44%Ti. La -
force d'épinglage F, augmente avec I’inverse de la taille 1/d des cellules, ce qui est illustré sur
la figure 8. Elle peut &tre aussi accrue par un traitement thermique, qui réarrange les
dislocations dans les cellules. Le Ax entre l'intérieur du grain et le joint est ainsi augmenté et ia
force d’ancrage croit’’. k est la constante de Ginzburg-Landau, définie dans le paragraphe
1.1.3.3 qui peut étre aussi exprimée par la formule x = 7,5 10° "2 p ou y est la chaleur

spécifique électronique et p la résistivité.

.
gt | he/450°C 75 ) e

. Below optimum
Ihr/7500°C heal ireciment

v|Cold
< fworked

Lorentz force JeaH 103 {esla-omp=mm-2

!
©.005 0.0t 0.015 .02 0.025

Sigure 8 Corrélation de F, avec la taille des cellules
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Pour les alliages biphasés a taux de Ti plus important (supérieur a 44%Ti), la
corrélation de la figure 8 n’est plus valable. L’épinglage est assuré par les particules de phase
normale-o*****, Ces particules sont des centres d’ancrage plus efficaces que les joints de grains

et ainsi elles dominent le mécanisme d’épinglage des vortex.

La taille efficace de particules devrait étre identique ou supérieure a celle des vortex.
En effet, Kramer* a démontré que si le matériau normal est entouré par une zone
supraconductrice, il doit avoir une dimension minimale pour que les paires de Cooper n’y
entrent pas. Dans le cas de particules de phases o trop fines, I’épaisseur n’est pas suffisante et
les superé.lectrons pénétrent a l'intérieur, ce qui signifie que la supraconductivité est introduite
dans la phase o. La phase o cesse alors d’étre un centre d’ancrage efficace et la force

d’épinglage globale diminue.

Cependant, Lee® a récemment observé des forces d’ancrage maximales quand les
particules de phase o ont une taille égale au 1/5 de longueur de cohérence £ (1/10 de Ia taille

d’un vortex), ce qui est en contradiction avec la théorie de proximité de Kramer.

Ces considérations divergentes méritent d’étre approfondies.

I11.1.3 Supraconducteurs a filaments de Nb-Ti-Ta

Pour des applications en forts champs magnétiques, les alliages ternaires Nb-Ti-Ta
(Nb-Ti-Zr, Nb-Ti-Hf,...)* sont supposés étre plus performants®***® que les alliages binaires Nb-
Ti. La limitation paramagnétique contrdle la valeur du champ critique H, des alliages Nb-Ti.
Cette limite peut étre augmentée en ajoutant un élément de numéro atomique élevé®”?***, Le
tantale (Z = 73) est un bon choix en raison de sa compatibilité chimique avec le niobium et le

titane.
Cependant I’addition de tantale diminue la température critique T, des alliages.

Les premiéres études de Suenaga® et Bawsksworth®® sur les alliages Nb-Ti-Ta ont mis
en évidence une augmentation de He, de 0,3T & la température de 4,2K et plus significative
(de 1,5T) a 2K. Les valeurs de champ critique H., des différentes compositions d'alliage

ternaire sont présentées sur la figure 9.
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La variation de J, est sensée dépendre de la maniére avec laquelle le tantale est introduit
dans I'alliage binaire, Si le tantale remplace le niobium il est logique de prévoir une
augmentation de J. due & P’accroissement de la fraction volumique de phase . En effet,
Iefficacité du tantale en tant qu’élément B-géne est inférieure & celle du niobium*'. Au
contraire, si le titane est substitué par du tantale la fraction volumique de phase o et donc J,

doivent diminuer. La composition optimale de l'alliage Nb-Ti-Ta doit satisfaire 4 un

compromis entre les roles paramagnétiques et B-géne du tantale.

Par ailleurs, les mesures de J. & la suite de différents traitements thermomécaniques
révélent une plus grande sensibilité des alliages Nb-Ti-Ta comparés & la composition

Nb-46,5%Ti*?**.

. ) — 18
16 ‘ | . ‘ . —IIf
t . - {__:.1 bk S .
! - o ——1 15
15 i /J—,,// 7 < - -
v 7 ; 2z T 14
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" 10
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o : ‘

W S i ;“"ﬁ

Wﬂ%n 4 5 ! 5 W

figure 9 Valeurs de H., pour des alliages ternaires NbTiT a".

Cependant, les études microstructurales de linfluence des traitements
thermomécaniques sur la répartition de la phase a et sur la conséquence de cette précipitation

sur J. n'ont jamais été effectuées avec des alliages Nb-Ti-Ta.
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II1.1.4 Conclusions

1. L’alliage Nb-Ti est largement utilisé dans les applications magnétiques & champs compris
entre 5 et 8T et a la température de I'hélium liquide (4,2K). L'addition de Ta permet

d’étendre l'utilisation & des champs plus élevés proches de 10T a la température de 2K.

2. Gréce aux études microstructurales, les facteurs conduisant a des valeurs élevées de J. pour

Nb-Ti ont pu étre mis en évidence. Les paramétres & respecter sont:
¢ une grande homogénéité chimique de l'alliage de départ,
e une prédéformation suffisante,

e la multiplication des traitements thermiques avec une déformation

intermédiaire significative,
e et une déformation finale appropriée.

3. Dans les alliages Nb-Ti les sites d’ancrage des vortex sont les sous-joints ou les particules
de phase a.. Cependant la distribution géométrique optimale de la phase o est mal connue.
Certains auteurs constatent une densité de courant critique maximale si 1’épaisseur de la
phase a est supérieure ou égale au diamétre d’un vortex (2£) alors que d’autres relient les
densités de courant critique maximales & des particules d’épaisseur égale a 1/5 &. Par
ailleurs, il est intéressant de souligner que dans le cas de l'alliage ternaire Nb-Ti-Ta, aucune
corrélation entre la microstructure et les propriétés supraconductrices n'a été effectuée a ce

jour.

4. Les études du composite Nb-Ti-Ta ont été moins approfondies que pour le Nb-Ti. Les idées

principales sont les suivantes:

o L'addition de Ta augmente H,, particuliérement dans le domaine des basses

températures (environ 2K).

¢ Leremplacement du niobium par le tantale favorise la formation de la phase «,

et augmente la fraction volumique de phase a.

e Le tantale diminue la température critique T. de l'alliage.
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e L'alliage ternaire Nb-Ti-Ta semble étre plus sensible aux traitements

thermomécaniques que I’alliage Nb-Ti.
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IIL.2 Echantillonnage

Les échantillons ont été fournis par la société GEC Alsthom. Ils sont prélevés au cours
et en fin de fabrication. Deux types de filaments de compositions chimiques différentes sont
étudiés, Nb-47%Ti (Nb-63at%Ti) et Nb-44%Ti-15%Ta (Nb-60at%Ti-5at%Ta). Une étude
supplémentaire est réalisée sur des filaments de Nb-44%Ti-25%Ta (Nb-66at%Ti-10at%Ta).

Les brins composés de filaments de Nb-Ti ou de Nb-Ti-15%Ta ont été élaborés
simultanément afin d'assurer des conditions identiques de fabrication. Ils sont constitués de 18
filaments noyés dans une matrice de cuivre pur. Seuls les filaments constitués d'un alliage

ternaire sont protégés par une barriére de niobium.

Les deux billettes ont été empilées 'une derriére l'autre puis filées a chaud avec un
rapport de déformation de 2,33. Ensuite, elles sont étirées puis tréfilées a température
ambiante, traitées thermiquement et finalement encore tréfilées a température ambiante

jusqu'au diamétre final.

Cinq traitements thermomécaniques différents ont été effectués sur les billettes. Le
schéma de ces traitements est illustré par la figure 10. Les échantillons ont été

systématiquement prélevés avant et aprés chaque traitement thermique.

Des échantillons de Nb-Ti et de Nb-Ti-15%Ta ont été prélevés avant les traitements
thermiques. Des traitements isothermes en ampoules scellées sous vide a une température de
380°C ont été effectués sur ces échantillons. Les durées des traitements sont 20, 40, 60, 80,

160 et 240 heures.

Un composite ayant subi un autre procédé de fabrication a également été étudié. 1l est
constitué de 3060 filaments de Nb-Ti-25%Ta entourés d'une barriére de niobium. Le schéma

des traitements thermomécaniques est présenté sur la figure 11.
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v u
A 40h/380°C
0 80h/380°C
@  son420°C

figure 10 Schéma des fabrications A a E de Nb-Ti et de Nb-Ti-15%1a.
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Sigure 11 Schéma des fabrications F a H de Nb-Ti-25%Ta
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II1.3 Résultats

Ce paragraphe et le suivant sont consacrés respectivement a la présentation et a la
discussion des paramétres microstructuraux a priori susceptibles de contrdler la densité de
courant critique. Ces paramétres sont d'une part la microstructure interne et d'autre part la

morphologie des filaments.

I11.3.1 Influence des schémas de fabrication

ITIL.3.1.1 Microstructure des composites i filaments de Nb-Ti ou de
Nb-Ti-15%Ta

II1.3.1.1.1 Sous-structure de la phase [

La microstructure des échantillons en sens travers a été étudiée a laide de la
microscopie €lectronique en transmission. L’aspect de la sous-structure en section transverse
d’un échantillon de Nb-47%Ti prélevé en sortie de filage de I'étage O est présenté sur la figure
12. A l'exception de la mise en chauffe de la billette, aucun traitement thermique n’a été réalisé
sur cet échantillon qui n’a subi que la déformation & chaud. Les cellules forment des rubans eﬁ
accord avec la déformation planaire des métaux cubiques centrés au cours d'un filage

(paragraphe 111.1.2.2.2).

L’¢évolution de la morphologie des cellules en section transverse a été étudiée au cours
des traitements thermomécaniques de la fabrication B (voir figure9). La figure 13(a)
représente la microstructure de I’alliage Nb-Ti avant le premier traitement thermique. C’est-a-
dire, avec ' une prédéformation €, égale a 1,9 (cf schéma
figure 9). La microstructure de Nb-Ti-Ta avant le premier traitement thermique de la
fabrication B est illustrée sur la figure 13(b). On constate que la morphologie des cellules n'est
pas absolument identique pour les deux alliages. La tendance a la déformation hétérogene en
filage des matériaux cubiques centrés (paragraphe I11.1.2.2.2) est plus marquée en présence du
tantale. Par ailleurs, avant le premier traitement thermique les cellules dans Nb-Ti-Ta sont plus

grandes que dans l'alliage binaire.
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e ¥ S

JSigure 12 Microstructure en section droite d'un échantillon de Nb-47%Ti prélevé apreés
l'étape de filage de 1'étage 0
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figure 13 Comparaison des microstructures de Nb-47%Ti (a) et de Nb-Ti-15%1Ta (b) avant
le premier traitement thermique de la fabrication B.

Les mesures de la taille moyenne de cellules sont effectuées a l'aide de la méthode des
intercepts linéaires. L'évolution de cette taille, au cours des quatre traitements thermiques de la
fabrication B, pour les deux alliages est tracée sur la figure 14. Les cellules croissent aprés
chaque traitement thermique. Cet effet résulte vraisemblablement d'un phénoméne de
restauration puisque la densité de dislocations intracellulaires reste importante aprés chaque
traitement thermique (cf. figure 15). La figure 14 montre par ailleurs que le grossissement di a
la restauration n’est pas suffisant pour compenser la réducti.on de taille au cours de la
déformation. Globalement, la taille des cellules diminue lors des traitements
thermomécaniques. 1l est intéressant de remarquer que les cellules de Nb-Ti apparaissent a la

fin légérement plus grosses que celles de Nb-Ti-Ta.

L'évolution de la sous-structure en sens travers des filaments de Nb-Ti et de Nb-Ti-Ta
due au traitement thermique de 40h & la température de 380°C est illustrée par les quatre
micrographies de la figure 15. Les micrographies (a) et (b) représentent respectivement la
microstructure de Nb-Ti avant et aprés le troisiéme traitement thermique. Les cellules de Nb-
Ti, méme aprés la déformation (figure 15(a)), sont équiaxes, contrairement a celles de I’alliage
Nb-Ti-Ta (figure 15(c)) qui sont allongées. Leur morphologie est alors comparable a celle des
états filés (figure 12). Une fois I'échantillon traité thermiquement pendant 40h a 380°C, la sous-

structure se restaure et les cellules deviennent équiaxes (figure 15(d)).
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160

1 ====O-== NbTi
—~ N — .
E 140 | m NbTiTa
v 1207
E ]
3 100
& ]
k=] 80 TTh
2
g 60

40 T T T T T T T T
1 2 3 4 5 6

déformation

figure 14 Variation de la taille moyenne des cellules de Nb-Ti et de Nb-Ti-Ta au cours des
traitements thermomécaniques de la fabrication B. Les fléches représentent l'évolution du
parameélre au cours des phases de TTh.

figure 15 Microstructure de Nb-Ti ( (a),(b) ) et de Nb-Ti-Ta ( (c),(d) ) avant ( (a),(c) ) et
apres ((b),(d) ) le troisieme traitement thermique de 40h a 380°C de la fabrication B.
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HI3.1.1.2 Phase a

Les mesures de la fraction volumique de phase o au sein des filaments ont été
effectuées par la méthode de dosage par diffractométrie des RX (voir Annexe I). Les
observations en microscopie électronique en transmission confirment ces mesures. Elles
démontrent la présence significative de cette phase dans les échantillons avant traitement
thermique. Les quantités mesurées pour les deux alliages (Nb-Ti et Nb-Ti-Ta) sont voisines de

6% en volume.

Jfigure 16 Microstructure de Nb-Ti (a) et de Nb-Ti-1a (b) avant le premier traitement
thermique de la fabrication B (¢ = 1,9)

Les micrographies de la figure 16 représentent la microstructure en sens travers des
filaments de Nb-Ti et de Nb-Ti-Ta avant le prémier traitement thermique. Les contrastes clairs
qui apparaissent sur les micrographies sont caractéristiques de la phase o. Les électrons sont
trés peu absorbés par le titane, composant la phase o, en raison de son faible numéro atomique.
L'identification de ces particules claires a2 de la phase a a été vérifiée par diffraction

électronique et en champ sombre (cf. figure 17).
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figure 17 Mise en évidence des particules de phase o dans l'alliage Nb-Ti-Ta aprés le
premier TTh de la fabrication B.

(a) champ sombre, (b) diagramme de diffraction électronique et dépouillement du diagramme
de diffraction

Les observations en microscopie électronique en transmission en sens travers ont mis

en évidence quatre types de morphologies pour les particules de phase o. Cette phase se

présente sous forme de:

1) larges grains ayant une section droite équiaxe de méme diamétre que les cellules (point 1 sur
la figure 18). Ces grains sont allongés selon ’axe de filage et peuvent atteindre plusieurs

micrometres. Ceci est illustré par la figure 19 qui représente la microstructure en sens long.
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2) films fins de quelques nanométres d’épaisseur qui décorent des sous-joints (point 2 sur la

figure 18).

3) particules de tailles intermédiaires (10-90 nm) qui sont localisées dans les points triples

(point 3 sur la figure 18).

4) particules intracellulaires de type Widmanstatten (point 4 sur la figure 18). Ces particules se
trouvent uniquement dans les alliages Nb-Ti-Ta. Elles présentent une relation d’orientation
cristallographique avec la matrice et se caractérisent par une épaisseur comprise entre 1 et 3

nm.

Dans la suite du manuscrit, les différentes sortes de morphologies seront désignées par

particules de type 1 a 4 conformément & I’ordre de présentation préalablement adapté.

JSigure 18 Les quatre morphologies des particules de la phase « (alliage
Nb-Ti-Ta)

Les valeurs des fractions volumiques totales de phase o a la fin des fabrications A a E
sont regroupées dans le tableau 1. Les mesures de ces fractions volumiques englobent les
quatre morphologies des particules de phase a.. La largueur a mi-hauteur des pics de diffraction

de la phase o augmente en effet avec la quantité des fines particules des types 2 et 4.
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figure 19 Microstructure en sens long (alliage Nb-Ti-Ta)

Pour les deux alliages Nb-Ti et Nb-Ti-Ta, les quantités de phase o les plus élevées sont
observées pour la fabrication B. Cependant, le composite Nb-Ti-Ta présente systématiquement
des fractions de phase o supérieures a celles rencontrées dans le Nb-Ti. Le schéma de

fabrication D est le moins efficace du point de vue de la quantité de phase a.

tableau 1 Fractions volumiques totales (%) de phase a a l'intérieur des filaments pour les
Jabrications A a E

Fabrication A B C D E
Nb-47%Ti 22+1 2441 22+1 171 17+1
Nb-Ti-15%Ta 25+1 28+1 24+1 18+1 20+1

Afin de déceler linfluence de la sévérité (durée et température) des traitements
thermiques (TTh), les fabrications B, D et E ont été choisies pour suivre I’évolution de la
quantité de phase o au cours des traitements thermomécaniques. Les variations sont présentées
sur la figure 20. La fraction volumique de phase o augmente au cours des étapes de TTh mais
reste constante pendant les stades d'écrouissage. Cette derniére constatation s'accorde avec des

résultats de West*'*** et s'explique par la stabilité et la plasticité de la phase o.
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- Comme & la fin des fabrications, aprés chaque traitement thermique, la quantité de
phase o est plus importante dans le Nb-Ti-Ta que dans le Nb-Ti. La différence est la plus
marquée pour le schéma E qui correspond au traitement thermique le plus sévére de 80h 2 la
température de 420°C (+7% en volume pour Nb-Ti-Ta contrairement & +5% pour Nb-Ti).
L’efficacité du traitement thermique ne semble pas dépendre du nombre de traitements
précédents, exception faite du quatriéme traitement de la fabrication B, pour laquelle la
fraction volumique précipitée approche le plus de la limite théorique (~30%). En conséquence,

la force motrice de formation de la phase o est réduite au cours de ce dernier traitement.

30 30
. -~O0-- NbTi
--0-- NbTi —n—
—®— NbTiTa § NoTiTa
20 S 20
[+
TTh = | T'I"I‘h
s
] o I AYTTEEmTmTemTmoEET
_____________ S 7] .
10 TTh T E 10 T’I‘hT
=%
0 ' ' 0 - .
5 2 3
2 3 4 b
déformation déformation
30
o
S 20
§
=
[+
a
& 101
jal
0 T T J !
) 1 2 3 4 5 6

déformation
Jfigure 20 Evolution de la fraction volumique de phase o en cours de fabrication
(a) schéma E, (b) schéma D et (c) schéma B.
La composition chimique de la phase o a été suivie au cours de la fabrication B par la

microanalyse par dispersion d'énergie des rayons X installée sur le microscope électronique en

transmission. Aucune influence de la déformation ou des traitements thermiques sur la

73



chapitre III

composition des particules n'a été observée. Les compositions trouvées pour les deux alliages
g2

sont regroupées dans le tableau 2.

tableau 2 Composition chimique de la phase o formée au cours des traitements thermiques
de la fabrication B.

Composition Nb-Ti Nb-Ti-Ta
Yat Nb 4,0+0,5
Ine/Imi - 0,05+0,01
%at Ti 96,0+0,5
It /I - 0,0140,002

La solubilité du niobium dans la phase a est de 4%at dans 'alliage binaire, ce qui est en
bon accord avec les données publiées dans la littérature®***. Les coefficients de Cliff-Lorimer
sont indéterminés & I'instant présent dans l'alliage Nb-Ti-Ta ou la remise en solution de la
phase o s’est révélée délicate®. Nous pouvons constater que les intensités des raies du niobium
et du tantale sont trés faibles par rapport aux intensités du titane dans l’alliage ternaire et
conduisent en particulier & une concentration en niobium égale & 4,5% de la concentration en
titane. En conséquence, les fractions atomiques des éléments Nb et Ti ne devraient pas étre

élevées.

1l1.3.1.1.2.a Phase « "intercellulaire”

Dans la suite, la mesure de la distribution géométrique de la phase o considére
seulement les particules des types 1 et 3. La distribution des précipités de type 2 suit I'évolution
de la taille des cellules. Les mesures sur des particules de phase o-Widmanstétten sont
délicates. Les lames minces doivent étre trés fines (environ 50nm) pour que ces particules soit
bien visibles en sens travers. De plus, la détermination de la longueur de ces particules est
impossible dans les échantillons issus de fabrication en raison des densités élevées des

dislocations (figure 19).
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La variation au cours de la fabrication B de la taille moyenne des particules massives
(des types 1 et 3) de phase o situées dans les sous-joints est illustrée par la figure 21. Les
grains de phase o formés dans le Nb-Ti-Ta ont tendance a étre plus gros en moyenne que ceux

obtenus dans le Nb-Ti. Cette différence disparait aprés le dernier traitement thermique.
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figure 21 Variation de la taille moyenne des  figure 22 Variation de la densité des

particules de phase o au cours de la particules de phase a au cours de la
Jabrication B. fabrication B.

Les mesures de la densité des particules de la phase o des types 1 et 3 ont été
également effectuées sur la fabrication B. Elles sont présentées sur la figure 22. La densité de
particules est supérieure pour I’alliage ternaire. La diminution de la densité aprés chaque
traitement thermique correspond a I’augmentation de la taille des cellules (figure 14). L’aspect
de la microstructure apreés le dernier traitement thermique de la fabrication B, est montré sur la
figure 23. La morphologie et la taille des particules de phase o sont identiques pour les deux
alliages. La seule différence est la quantité de phase o qui est supérieure dans les filaments de
Nb-Ti-Ta.

La détermination de la taille des particules de phase o en fin de fabrication est’
nécessaire & la modélisation de l'influence de I'écrouissage sur la dimension de cette phase.
Cette étude n'a été effectuée que pour la fabrication A ou le diamétre final des brins (1,33mm)
est suffisant pour la préparation des lames minces. Le schéma de fabrication A différe de la

gamme B uniquement par la suppression du dernier traitement thermique.
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figure 23 Microstructure des filaments de Nb-Ti (a) et de Nb-Ti-Ta (b) apreés le dernier
traitement thermique (40h/380°C) de la fabrication B. Le diamétre du brin est de 2,45mm.

figure 24 Microstructure des filaments de Nb-Ti (a) et de Nb-Ti-Ta (b) aprés l'écrouissage
Sfinal (g = 2,2) de la fabrication A.

La microstructure des échantillons au stade final de la fabrication A est présentée sur la
figure 24 pour les deux alliages. Comme prévu par les mesures en RX (cf. tableau 1), le Nb-Ti

contient moins de phase c.. En contre partie, les particules semblent plus grosses dans l'alliage
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Nb-Ti que dans le Nb-Ti-Ta. Cette derniére observation est confirmée par les mesures

d'épaisseur des particules qui sont regroupées dans le tableau 3.

tableau 3 Epaisseur des particules de phase o des types 1 et 3 aprés la déformation finale de
2,2 de la fabrication A

Composite Nb-Ti Nb-Ti-Ta

épaisseur [nm] 30 20

Les échantillons prélevés aprés le premier traitement thermique de toutes les
fabrications (A, B, C, D et E) ont été étudiés, afin de connaitre les influences de la température
et de la durée du traitement d'une part, et de la prédéformation €, d'autre part, sur la formation
de la phase . Le tableau 4 regroupe les quantités et densités de la phase o pour ces

échantillons.

tableau 4 Valeurs des fractions volumiques (%) et de la densité des particules (nombre de
particules /um’) de phase a des types 1 et 3 suite au premier TTh des fabrications A 4 E.

A-B C D E
schéma 40h/380°C 40h/380°C 80h/380°C 80h/420°C
g =1,9 g =3,0 g = 1,9 € =3,0

alliage Nb-Ti |Nb-Ti-Ta| Nb-Ti |Nb-Ti-Ta| Nb-Ti |Nb-Ti-Ta| Nb-Ti [Nb-Ti-Ta

Vo [%] 10+1 1141 11+1 1341 1241 131 1241 1541

o

[par/um?] | 4,3+0,5 | 8,5£0,5 | 10,040,5]10,740,5| 5,0+£0,5 | 8,040,5 | 9,0£0,5 | 9,8+0,5

Des densités de particules élevées sont observées pour les fabrications C et E. Ceci
s'explique par le nombre de sites de germination plus important, en raison d'une plus grande
prédéformation (e, = 3,0 contre €, = 1,9). La durée et la température des traitements

thermiques de la fabrication E sont supérieures a celles de la fabrication C (80h/420°C contre
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40h/380°C). La fraction volumique de la phase o est en conséquence supérieure avec le
schéma de fabrication E, parce que la croissance est plus importante. Par contre, la densité de
particules est légérement plus faible en adoptant le schéma E. Cette constatation peut étre
expliquée par un phénomeéne de grossissement et/ou par un manque de germination di a

I’absence du troisiéme traitement.

L’influence bénéfique de la prédéformation est mise en évidence en comparant les
fabrications B et A d’une part et C d’autre part. Suite au méme traitement thermique
(40h/380°C), les échantillons ayant subi la prédéformation la plus importante ont des fractions

volumiques et des densités de particules supérieures.

Les résultats des fabrications D et E démontrent clairement que méme si les durées des
traitements sont identiques, la température et la prédéformation sont des facteurs dominants

pour la formation par germination et croissance de la phase c.

L’alliage ternaire Nb-Ti-Ta est systématiquement meilleur des points de vue de la
quantité et de la densité des particules de phase o. Pour les filaments de Nb-Ti, les différences
des fractions volumiques entre les divers traitements sont moins marquées que pour ceux de
Nb-Ti-Ta. Au contraire, les densités de particules dans l'alliage Nb-Ti sont plus sensibles aux

TTh et a la prédéformation.

111.3.1.1.2.b Phase o-Widmanstétten

Quel que soit le schéma de fabrication, les observations systématiques des
microstructures des filaments de Nb-Ti-Ta ont révélé la présence de la phase intracellulaire
a-Widmanstitten. Cette forme de transformation existe uniquement dans le composite
Nb-Ti-Ta. La figure 15 est un exemple de la microstructure du Nb-Ti et du Nb-Ti-Ta au cours
de la fabrication B. L’absence des plaquettes de la phase o-Widmanstitten (o-W.) dans le
Nb-Ti peut étre constatée en comparant la figure 15(b) et la figure 15(d).

La figure 25 présente deux morphologies différentes pour les particules de la phase
o-W. Les deux échantillons de NbTiTa considérés ont été prélevés au début (figure 25a) et a la
fin (figure 25b) de la fabrication B. On constate que les particules de la phase o-W. ont

tendance & devenir sphéroidales suite aux traitements thermomécaniques.
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Sfigure 25 Evolution de la morphologie des particules de phase a-W. au cours de la
fabrication B en Nb-Ti-Ta: (a) sortie de premier TTh, (b) sortie de dernier TTh.
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figure 26 Variations de la densité et de l'aire figure 27 Variations de la densité et de l’aire
moyenne en section droite des particules de  moyenne en section droite des particules de
a-W. en fonction de la prédéformation &, a-W. en fonction de la température de
(fabrications B et C) traitement (€, = 3). (fabrications C et E)

L’influence de la prédéformation sur la formation de la phase a-Widmanstitten est
illustrée par la figure 26. La quantité de phase a.-Widmanstitten formée au cours du traitement
thermique diminue lorsque la prédéformation augmente. Cette réduction résulte de la
diminution de la taille des cellules qui augmente le nombre des sites de germination dans les
sous-joints. La taille moyenne des particules de o-W. (exprimée par I’aire en section droite

[nm?*]) est également réduite par I’augmentation de la prédéformation.
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Les variations de la densité et de la taille de la phase a-W. en fonction de la
température et de la durée de traitement sont présentées sur la figure 27. La densité diminue
tandis que la taille de particules augmente. Ces évolutions sont en accord qualitatif avec le

grossissement des particules de o-W.

II1.3.1.1.3 Microdureté

L’évolution de la microdureté Vickers sous une charge de 50 g des filaments au cours
des traitements thermomécaniques est présentée sur la figure 28. Avant les traitements
thermiques l'alliage ternaire tend & présenter une microdureté légérement plus importante que
celle de l'alliage binaire. Au contraire, & la suite des traitements thermiques, l'alliage Nb-Ti-Ta

devient plus dur de 40 Hyso par rapport a l'alliage Nb-Ti.

Ce comportement est di aux divers mécanismes de durcissement (effet de forét, de
solution solide, de taille des cellules et de dispersion des particules essentiellement
intracellulaires). L'absence de l'effet du tantale sur la dureté avant TTh est a relier a son
inefficacité sur le durcissement de solution solide. Ceci s'explique a la fois par la similitude de
sa structure atomique (rayon, structure électronique) avec celle de I'élément remplacé: le
niobium (voir paragraphe II1.2) et par 'influence négligeable de ce changement de composition

sur le module d’élasticité d’alliages Nb-Ti-Ta***,

L'évolution de la résistance mécanique des alliages au cours de I'étape des TTh dépend
de la sévérité de ces traitements. Les traitements de plus faible durée effectués aux plus basses
températures durcissent les matériaux (figure 28(a)), au contraire des traitements plus sévéres
(figure 28(b)). La variation globale de dureté des deux alliages est en accord qualitatif avec

I'évolution de la taille des cellules (figure 14) et avec la distribution géométrique des particules

de la phase o (figure 20(c)).
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Jigure 28 Microdureté des filaments au cours des traitements thermomécaniques de la
Jabrication B (a) et de la fabrication E (b).

tableau 5 Densité des particules (nombre de particules/ym’), tailles moyennes des cellules et
de la phase o-W.(longueur x épaisseur [nm])* et variation de dureté Vickers au cours du
premier traitement thermique.

Fabrication A-B C D E
p [part/pm?] 8850 5000 11650 3140
taille a-W.*
[nm xnm] 24 x2,7 16 x1,9 33 x3,8 40x5,0
AHyso +30 +18 ¥4o +5

taille de cellules

avant TTh [nm] 120 i 190 )
taille de cellules
aprés TTh [nm] 150 130 160 160

*Ces dimensions qualifient les plaquettes dont la morphologie est précisée dans le paragraphe 111.3.2.3.

Le matériau durcit pendant la déformation et s'adoucit & la suite d’un traitement

thermique. Une seule exception peut &tre remarquée. Dans le cas de lalliage ternaire,
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l'adoucissement n’est pas observé suite au premier traitement thermique. Ce durcissement ne
peut s'expliquer que par la formation de particules de la phase a-Widmanstitten, puisque les
cellules grossissent au cours du maintien (figure 14). L'interprétation présente est conforme a

la diminution du durcissement dans les échantillons fortement prédéformés®.

Les accroissements de dureté Vickers obtenus au cours du premier traitement
thermique sont présentés dans le tableau S ainsi que les densités et les tailles de la phase o-W.
formée au cours de ce traitement. Le tableau 5 rapporte par ailleurs les valeurs des tailles
moyennes des cellules. Il est intéressant de remarquer que le durcissement augmente avec la
densité des particules de o.-Widmanstitten. La comparaison entre les résultats des fabrications
B et D montre que leffet durcissant des particules intracellulaires I’emporte sur

I'adoucissement lié & la croissance des cellules.

1I1.3.1.1.4 Propriétés supraconductrices

Les mesures de densité de courant critique J. et de champ magnétique critique He, &
4,2 K ont été effectuées par la société GEC Alsthom pour les cinq fabrications A a4 E. Le
champ magnétique critique Hc, est évalué a I’aide d'une méthode d'extrapolation a ordonnée
nulle de la courbe de la densité de courant critique J. en fonction du champ appliqué. Toutes
ces valeurs sont présentées dans le tableau 6 ainsi que les fractions volumiques totales de la

phase c.

La figure 29 établit la croissance linéaire de J. en fonction de la fraction volumique de
phase o dans l'alliage Nb-Ti-Ta. Elle étend donc cette dépendance fréquemment rencontrée
dans les alliages Nb-Ti** au cas des alliages Nb-Ti-Ta. Malgré des fractions volumiques
inférieures de plus de 10% par rapport & celles de l'alliage Nb-Ti-Ta, le Nb-Ti a les meilleures
valeurs de densités de courant critique (plus 8% dans un champ magnétique de 5T et plus 26%
dans un champ de 8T pour la fabrication B). La pente de la courbe J.(V) est plus prononcée
pour le Nb-Ti.
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tableau 6 Propriétés supraconductrices et fraction volumique de la phase o pour les
Jabrications A a E.

Fabrication A B C D E

Filament NbTi |NbTiTa| NbTi |NbTiTa| NbTi |NbTiTa| NbTi |[NbTiTa| NbTi | NbTiTa

J. (5T)

[A/mm?] | 2580 | 2370 | 3050 | 2810 | 2730 | 2670 | 2570 | 2280 | 2480 | 2700

1. 3T)

[A/mm*] | 1220 | 910 | 1220 | 900 | 1180 | 910 | 1200 | 910 | 1080 | 930

He[T] | 103 ] 98 | 99 | 95 | 102 | 96 | 105 | 99 | 103 | 97

Val%] | 22 | 25 | 24 | 28 | 22 | 24 17 | 18 | 17 | 20

Le tableau 6 montre que le schéma B est le plus efficace pour obtenir de fortes densités
de courant. Ceci est dii aux traitements thermiques multiples alors subis par l'échantillon. La
comparaison des fabrications A et C démontre l'intérét d'une prédéformation importante pour
la fraction volumique de phase o et donc pour la densité de courant critique. La fabrication E
avec ses deux traitements sévéres (80h/420°C) est la seule & présenter une valeur de J. (2 5T)

supérieure pour l'alliage Nb-Ti-Ta.

5000
B NbTiTa ST
J | O NbTiTa 8T
4000 ® NbLTIST
O NbDTi 8T ]
g 3000
E
= n
5 2000 *
__________ g mmm =]
10001"'8 9= "2 o -
P —

16 18 20 22 24 26 28 30
o fraction volumique (%)

figure 29 Variations linéaires de la densité de courant critique J, en fonction de la fraction
volumique de la phase o dans les filaments de Nb-Ti et de Nb-Ti-Ta
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Les variations des champs magnétiques critiques pour les divers schémas sont moins
prononcées que les écarts entre les densités de courant critique. Les valeurs de H,; obtenues

pour I’alliage binaire sont 1égérement supérieures i celles de l'alliage Nb-Ti-Ta.

II1.3.1.1.5 Etat des interfaces

Lg figure 30 illustre la morphologie typique des filaments des deux alliages. A l'échelle
mésoscobique, l'interface entre la matrice de cuivre et le filament de Nb-Ti est trés irréguliére
(figure 30 (a)), alors que l'interface Nb-Ti-Ta / Cu est beaucoup plus lisse (figure 30 (b)). Cette
différence de morphologie suggére que la billette de Nb-Ti contenait des gros grains mal
orientés pour la déformation de filage (paragraphe 111.1.2.2.2) et situés au voisinage immédiat
de la surface®’. Dans les mémes conditions la billette de Nb-Ti-Ta ne présentait sans doute pas

cette hétérogénéité de taille des grains.

Par ailleurs, nous avons vu dans le paragraphe II1.2 que les filaments de Nb-Ti ne sont
pas protégés par une barriére de diffusion en niobium a la différence des filaments de

Nb-Ti-Ta. L'influence de la barriére est étudiée par la suite.

figure 30 Section droite des filaments de Nb-Ti (a) et de Nb-Ti-Ta (b).
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L'aspect de la surface des filaments extraits de la matrice par une attaque chimique est
présenté sur la figure 31. Il s'agit d'échantillons prélevés & la fin de la fabrication B. La

déformation finale €¢ de ces échantillons est égale a 4,6.

JSigure 31 Surface des filaments de Nb-1i (a) dépourvus de barriére et de Nb-Ti-Ta (b) avec
barriere.

Ces deux photographies de microscopie électronique a balayage (MEB) montrent que
la surface des filaments de Nb-Ti-Ta (figure 31 (b)) est réguliére, contrairement a celle des
filaments de Nb-Ti (figure 31 (a)). Cette derni¢re présente des nodules de tailles comprises
entre 1 et 10 um. La composition chimique de ces agrégats a été déterminée par microanalyse
en dispersion d'énergie des rayons X au MEB. Un spectre typique est présenté sur la figure 32.

Le tableau 7 regroupe la composition chimique moyenne de ces particules. Elles peuvent étre

identifiées aux composés CusTi ou CusTi. 1l est & remarquer que ces intermétalliques sont les

plus courants dans les matrices de cuivre pur®®*.

tableau 7 Composition chimique moyenne des agrégats intermétalliques trouvés sur la
surface des filaments de Nb-Ti sans barriére

Elément Cu Ti Nb

at% 60-80 35-20 0-5
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L’existence de ces agrégats sur les filaments résulte des étapes des traitements
thermiques qui engendrent la formation de couches intermétalliques continues (voir
chapitre IV). Ces couches se rompent de maniére intergranulaire au cours des écrouissages

intermédiaires donnant finalement naissance a des agrégats qui rayent la surface des filaments*.

Au contraire, la propreté des interfaces des filaments de Nb-Ti-Ta 4 tous les stades de
la fabrication est la conséquence de la présence d’une barriére de niobium. L’épaisseur de
barriére choisie est satisfaisante pour empécher sa pollution par le titane 4 un niveau supérieur
34 at%. Une telle pollution est en effet suffisante pour rendre la barriére perméable au cuivre

avec pour conséquence la germination des intermétalliques sous cette barriére*’.

i Culg =
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figure 32 Spectre d'analyse par dispersion d'énergie des rayons X d'un agrégat
intermétallique.

Les profils de diffusion entre le cuivre et le filament ont été systématiquement réalisés
sur des échantillons prélevés avant et aprés chaque traitement thermique de la fabrication B.
Les deux alliages Nb-Ti et Nb-Ti-Ta ont été étudiés. Les profils sont effectués par
microanalyse par dispersion d'énergie des rayons X en microscopie électronique & balayage.
Des profils caractéristiques sont présentés dans la figure 33. Les points d'analyse sont faits tous

les 0,5 um.
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distance (pm)

Jigure 33 Profils de diffusion typiques entre le cuivre et le filament. Dans ce cas, il s'agit
d'un échantillon issu du dernier traitement thermique et dont les filaments de Nb-Ti-Ta sont

protégés par une épaisse barriére de Nb.

La pénétration du cuivre ‘dans le filament est mesurée en référence a I'interface de

Matano (cf. Annexe 3). La pénétration est exprimée en valeur relative ; c'est-a-dire par rapport

au diamétre du filament (pénétration réelle/diamétre du filament). Ses variations au cours de la

fabrication B sont présentées sur la figure 34.

relative

pénétration

-4

(pén/d fil).10

a)

80

60 -

40

20 4

TTh

80

So-  NoTi
¢

o--==-- 0

T ]

2 3

déformation

——— NbTiTa

(3]
2z 60 -
- YO
s '
° =
-~ =

T
& = 40 TTh
= 9
ez
b
=
| 20 +

c T T T T T T T T
6 1 2 3 4 5 6
b) déformation

Jigure 34 Evolution de la pénétration relative du Cu dans le filament au cours de la
Jabrication B. (a) Nb-Ti (sans barriére), (b) Nb-Ti-Ta (avec barriére).
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Dans les deux cas (Nb-Ti et Nb-Ti-Ta), on constate une augmentation de la pénétration
relative au cours des traitements thermomécaniques. Pour les filaments sans barriére (figure
34 (a)), cette augmentation est globalement plus élevée que pour les filaments recouverts par
une barriére (figure 34 (b)).

tableau 8 Valeurs de microdureté sous une charge de 50g pour les différents composants
d'’un brin

Composant Cu NbTi Nb NbTiTa
microdureté
Huso 50£10 250410 125+8" 30010

La comparaison des figure 34 (a) et (b) montre que la pénétration du cuivre dans le
niobium (figure 34 (b)) est plus importante que dans le Nb-Ti au cours des étapes
d’écrouissage. Ce résultat s’explique par une meilleure compatibilité entre les écoulements
plastiques de la matrice et de la barriére dans le cas des composites & base de Nb-Ti-Ta. Ces
compatibilités de déformation sont déduites des mesures de microdureté effectuées sur chacun

des composants (voir tableau 8).

Par ailleurs, il est intéressant de remarquer que la pénétration dans la barriére ou dans le
filament ne répond pas de la méme fagon aux traitements thermiques. Pour le Nb-Ti, le cuivre
avance dans le filament pendant le traitement (figure 34 (a)). Ceci est expliqué par l'affinité du
cuivre pour le titane. Dans le cas de la pénétration dans la barriére de Nb, le cuivre est expulsé
du niobium (figure 34 (b)) du fait du manque d’affinité chimique entre les deux éléments”’. De

plus, quelle que soit la nature du composite, U'influence d’un traitement thermique augmente
avec son rang dans un procédé. Ce phénoméne résulte d’une part de la réduction du diamétre
du filament et d’autre part de la diminution de la taille moyenne des cellules (figure 14). Cette
réduction va favoriser la diffusion aux faibles valeurs des températures homologues des

traitements.

* Valeur reprise de la référence 45
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IIL.3.1.2 Composites a filaments de Nb-Ti-25%Ta

Un composite a filaments de Nb-44%Ti-25%Ta (Nb-66at%Ti-10at%Ta) a été étudié
du fait de ses propriétés supraconductrices a priori élevées. Les teneurs en tantale et en titane
laissent présager une fraction volumique importante de phase o et donc une densité de courant
intéressante. De plus cette composition chimique semble synonyme d’une valeur de H,

maximale pour les alliages Nb-Ti-Ta'’.

Ce composite a été fabriqué dans une optique industrielle. De ce fait, son procédé de
fabrication et donc les traitements thermomécaniques sont différents de ceux adoptés
précédemment pour les composés & base de Nb-Ti (Nb-63at%Ti) et de Nb-44%Ti-15%Ta
(Nb-60at%Ti-5at%Ta).

Le remplacement du niobium par le tantale d’une part et I’augmentation de la teneur en
Ti d’autre part sont sensés favoriser la formation de la phase o (voir paragraphe II1.1.3). En
conséquence, la durée totale des TTh a été réduite a 45h & 380°C et le nombre de traitements
limité & 3 au maximum (voir figure 11). Ces modifications de composition chinﬁque et de
traitements thermomécaniques rendent la comparaison directe entre les deux séries de
fabrications (Nb-Ti et Nb-Ti-15%Ta d’une part et Nb-Ti-25%Ta d’autre part), dans le but de

caractériser 'influence du tantale, impossible.

tableau 9 Valeurs de la densité de courant critique J, et de la fraction volumique de phase o
pour les fabrications F a H '

Fabrication F G H
Vo [%6] 20 22 17

J. (6T) [A/mm®] 1520 1650 _
J. (8T) [A/mm”] 570 630 ~

Les valeurs des fractions volumiques de phase o aprés le dernier traitement thermique
ont été mesurées par diffraction des rayons X. Elles sont regroupées dans le tableau 9. Le
schéma G composé de deux traitements thermiques tend & produire la plus grande quantité de

phase a.. Pour la fabrication F, constituée des trois traitements de 15h, la fraction volumique de
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phase o est légérement inférieure a celle obtenue pour la fabrication G. Ceci vérifie les
influences favorables de I’augmentation de la prédéformation et de la multiplication des

traitements thermiques sur la quantité de phase a.
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Jigure 35 Variations linéaires de la densité de courant critique en fonction de la fraction
volumique de la phase a dans les trois alliages (Nb-Ti,Nb-Ti-15%7Ta et Nb-Ti-25%Ta).

Les valeurs de la densité de courant critique J. mesurées dans les champs magnétiques
de 6 et 8T sont également présentées dans le tableau 9. En accord avec la quantité de phase o
qui est supérieure, les densités de courant critique J. correspondant & la fabrication G, sont plus
élevées. Par ailleurs, il est intéressant de remarquer que les densités mesurées sont plus faibles
que celles des autres alliages ou la fraction volumique de phase a est plus élevée (voir figure
35). Ces observations indiquent qu’en dépit de la force motrice de précipitation plus élevée, la
durée des traitements thermiques est trop courte pour former une quantité suffisante de

phase c.

Les observations par microscopie électronique en transmission ont mis en évidence la
présence de la phase o.-Widmanstitten a l'intérieur des cellules. A titre d’exemple, la figure 36
présente a la fois quelques particules trés évidentes et un contraste peu prononcé qui témoigne
de la présence de ces mémes particules dans les zones épaisses. La figure 36 permet également
de discerner des films fins qui décorent les sous-joints. Aucune différence significative n'a été

remarquée par rapport aux morphologies déja observées dans le Nb-Ti et le Nb-Ti-15%Ta
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figure 36 Microstructure des filaments de Nb-Ti-25%Ta aprés le dernier TTh
de la fabrication G.

I11.3.2 Influence d'un traitement thermique isotherme sur la
microstructure

Les traitements isothermes a 380°C ont été réalisés afin de suivre 1'évolution de la
microstructure et les cinétiques de formation des phases o dans les sous-joints et & 'intérieur
des cellules (Widmanstitten). Les échantillons utilisés ont déja été décrits dans le paragraphe

III.3.1. Les observations en sens travers ont été effectuées par MET pour mettre en évidence
les évolutions de la microstructure et distinguer les fractions volumiques de la phase o "intra"

ou intercellulaire.

II1.3.2.1 Sous-structure de la phase 8

L'évolution de la taille des cellules au cours du traitement isotherme a 380°C a été
étudiée sur des échantillons de diamétre 12,6mm (¢ = 1,9). La variation de la taille moyenne
des cellules en fonction de la durée des maintiens est présentée sur la figure 37. L’intervention
du mécanisme de restauration est prouvée par l'invariance des dimensions des cellules aux

longues durées de vieillissement & 380°C (figure 37).
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figure 37 Croissance de la taille moyenne des cellules dans les filaments de Nb-Ti et de
Nb-Ti-Ta au cours d'un maintien isotherme a 380°C.

La taille initiale des cellules de Nb-Ti-Ta est supérieure a celle de Nb-Ti. Leur vitesse
de croissance est comparable dans les deux alliages. Dans les cas de Nb-Ti-Ta et de Nb-Ti, la
croissance cesse respectivement aprés 80h et 160h de traitement. Aux longues durées de
vieillissement, les cellules ont approximativement la méme taille. La croissance prolongée et
plus importante des cellules dans l'alliage Nb-Ti peut s'expliquer par l'effet d'ancrage des
particules de phase o sur les sous-joints, qui est plus marqué dans l'alliage ternaire (figure 38).
Les incertitudes sur les mesures des tailles des cellules et des densités de particules de phase a

ne permettent pas d'étre plus affirmatif.

1I1.3.2.2 Phase o sur les sous-joints

Les augmentations de la fraction volumique et de la taille moyenne des particules de
phase o. des types 1 et 3 (voir paragraphe I11.3.1.1.2.) au cours du traitement sont représentées
par la figure 38 et la figure 39, respectivement. La vitesse de précipitation est plus élevée dans
le cas de lalliage ternaire. La quantité de phase o dans cet alliage a tendance & croitre
légérement méme aprés 240 heures de maintien. En revanche, la fraction volumique et 1a
dimension des particules de phase o dans le Nb-Ti semblent demeurer constantes a des valeurs
proches de 13% et de 100nm respectivement aprés 200 heures de traitement. La taille des

particules et leur fraction volumique sont également supérieures dans I’alliage ternaire.
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. Jfigure 38 Fraction voZumiQue de la phase o figure 39 Iaille moyenne des particules de
en fonction du temps de maintien a 380°C. phase o en fonction du temps de maintien a
: 380°C.

La densité de particules a été mesurée et son évolution au cours du traitement est
présentée sur la figure 40. Les deux alliages suivent une évolution semblable. La courbe de
l'alliage Nb-Ti-Ta est décalée vers les densités plus élevées. Jusqu’a soixante heures, le nombre

de particules augmente avec le temps. Ensuite, la densité diminue.

Cette décroissance peut a priori provenir du phénomeéne de grossissement des
particules et ou de la croissance des cellules. Dans le cas de l'alliage Nb-Ti-Ta, la figure 37
montre que la taille des cellules reste constante aux durées de vieillissement considérées. La
diminution de la densité des particules résulte du grossissement des_plus grosses particules.
Cependant, et en contradiction avec cette interprétation, la fraction volumique continue 2
augmenter (voir figure 38). Cette derniére constatation prouve que le grossissement coexiste
avec la poursuite de la réaction de précipitation. Aux faibles durées de traitement (<60h),
l'accroissement de la densité s'explique par la germination. Dans le cas de 1’alliage Nb-Ti,

Ieffet prépondérant du grossissement des particules est moins €vident aux durée de maintien

supérieures a 60 heures.
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Jfigure 40 Evolution de la densité des partzcules de phase a [nombre de parizcules/pm ] au
cours des revenus a 380°C.

111.3.2.3 Phase a-Widmanstitten

Comme cela a été montré dans le paragraphe I11.3.1.1.2.a, la phase o-Widmanstitten se
forme a lintérieur des cellules et surtout dans le composite Nb-Ti-Ta. Le présent paragraphe

est consacré a I'étude de cette phase au cours du traitement isotherme de I’alliage Nb-Ti-Ta.

Il est délicat d’estimer la fraction volumique de la phase o-Widmanstitten. Les
particules de cette phase se présentent sous forme de trés fines plaquettes de 2 & 3 nm
d'épaisseur. La morphologie exacte de ces plaquettes (parallélépipédique ou elliptique, voir
Annexe 4) est difficile & préciser & partir des observations. En premicre approximation les
particules sont assimilées a des plaquettes en forme d’ellipse dont le grand axe vaut le double
du petit axe, afin de calculer leur fraction volumique. L’influence de la durée du traitement

isotherme sur la fraction volumique de phase o-W. est illustrée par la figure 41.
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figure 43 Conditions d'illumination de l'échantillon et diagrammes de diffraction
correspondant a la diffraction en faisceau paralléle (a) et a la microdiffraction (b).

Selon la figure 42, I’épaisseur des plaquettes ne change pas beaucoup pendant le
maintien. Elle atteint une valeur de 2,5nm aprés 60 heures de traitement et reste ensuite
constante. Il est intéressant de remarquer, qu’aucune "sphéroidisation" des particules n’est
observée, contrairement & I’évolution des phases o-Widmanstétten au cours des traitements
thermomécaniques de la fabrication B (figure 25). La déformation entre les traitements
thermiques doit donc étre & I’origine de la variation de morphologie des particules. Cette

déformation intermédiaire est sensée occasionner leur perte de cohérence.
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La longueur des particules a tendance & augmenter (figure 42) avec la durée du
traitement isotherme. Le rapport longueur sur épaisseur des particules augmente ainsi
significativement au cours du maintien. Ceci correspond a la différence de cohérence des plans

d'accolement avec la matrice (voir Annexe 4).

Jfigure 44 Zone avec des particules de a-Widmanstitten (a), cliché de microdiffraction
électronique associé (b) et cliché simulé d’axe de zone [110]s et [0001], (c). ‘

Les relations d'orientation sont étudiées au moyen de la microdiffraction électronique.
L'avantage de la microdiffraction par rapport  la diffraction électronique classique en faisceau

parall¢le a aire sélectionnée (figure 43 (a)) est la petite dimension de la zone analysée. De plus,
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le faisceau est focalisé avec un faible angle de convergence. Le cliché de diffraction ainsi

obtenu est constitué de réflexions quasi-ponctuelles (figure 43 (b)).

Plusieurs clichés d'axes de zone différents ont été observés et les réflexions
correspondant & la phase o ont été recherchées. Une cellule contenant des particules et
orientée selon I’axe cristallographique [110]s est présentée sur la figure 44(a). Le cliché de
diffraction associé a cette zone ainsi que sa simulation sont présentés sur les figure 44(b) et (c).
Les réflexions de la phase o correspondant au cliché d'axe de zone [0001], sont également
présentes. Leurs intensités sont trés faibles & cause de la faible quantité de particules

diffractantes. La direction [l 150]cl est parallele a [111]s. Les relations sont alors (110)g /

(0001), et <111>p // <1120>,. Les résultats trouvés vérifient les relations de Burgers en

accord avec la structure cubique centrée de la matrice et hexagonale de la phase a.

I11.3.2.4 Phase ©

La microdiffraction a aussi permis de déceler la présence de la phase @ dans les
échantillons de Nb-Ti et de Nb-Ti-Ta traités 160 heures et plus a 380°C. Cette phase
métastable de petite dimension est délicate 4 visualiser en champ clair (voir
paragraphe II1.1.2.1). Son identification est par contre possible par diffraction et l'observation
des particules peut étre ensuite effectuée par la technique du champ sombre. Dans le cas
présent, les observations en champ sombre n'ont pas été eﬁ’ectﬁées a cause de la trop faible

intensité des réflexions de la phase o qui les rendaient invisibles a l'ceil.

La figure 45 présente un cliché de microdiffraction électronique d'axe de zone [110 Is
avec des réflexions supplémentaires dues a la phase @. Les réflexions indexées (OﬁO o €t

(0250 )o sont cinématiquement interdites car le facteur de structure de ces réflexions est nul.

Cependant, elles apparaissent par double diffraction.

Les relations d’épitaxie sont donc (110)s // (2110), et <111>p // <0001>,. Ce

résultat est en conformité avec ceux de la littérature*®,
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Jfigure 45 Cliché de microdiffraction (a) et son indexation (b) prouvant l'existence de
Dparticules de phase o au sein d'un grain p.

II1.3.2.5 Microdureté

Les propriétés durcissantes de la phase o-Widmanstitten se manifestent aussi dans le
Nb-Ti qui a été traité thermiquement pendant 160 heures et plus & la température de 380°C.
L’évolution de la microdureté en fonction du temps de maintien est représentée sur la figure 46

pour le Nb-Ti ainsi que pour le Nb-Ti-Ta.

Le Nb-Ti s’adoucit aux durées de maintien inférieures ou égales .'21 80h. Ensuite un léger
durcissement est observé qui augmente avec le temps. Les observations en microscopie
électronique en transmission ont mis en évidence la présence de la phase oc-Widmanstéiften
dans les échantillons de Nb-Ti traités entre 160h et 240h (figure 47). L’apparition de la phase
o-Widmanstitten dans le Nb-Ti est provoquée par la saturation des sites de germination dans
les sous-joints. Au cours du maintien, les sites sont rapidement occupés ou ils disparaissent &
cause de la restauration de la sous-structure. Quand il n’y a plus possibilité de former des
particules sur les sous-joints, les plaquettes de la phase o-Widmanstétten germent a ’intérieur

des cellules.
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Jfigure 46 Evolution de la microdureté avec la durée de traitement isotherme a 380°C.

Jfigure 47 Particules de la phase a-Widmanstditten dans un échantillon de
Nb-Ti vieilli 160h a 380°C.

L'alliage ternaire durcit tout au long du traitement. Les particules de la phase
o-Widmanstitten sont présentes dés 20 heures de maintien. Leur influence durcissante est

majoritaire comparée a I’effet opposé de la croissance des cellules (cf. figure 37).
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II1.3.3 Discussion

IIL3.3.1 Corrélation entre la microstructure des filaments et les propriétés
supraconductrices

De nombreuses études®™ ont démontré qu'il existe une déformation finale optimale
afin d'obtenir les densités de courant critique maximales (voir figure 6). Compte tenu de la
plasticité de la phase o, il est donc a priori possible d'associer le maximum de J. & une
dimension optimale de la phase o afin d'ancrer les vortex.

La force d’ancrage élémentaire f, exercée sur un vortex par une particule normale est

S5&34

exprimée par I'une ou I’autre des deux formules™ " suivantes en fonction de la dimension des

particules:

e Pour une épaisseur d de particule égale ou supérieure au diamétre d’un vortex (d > 2£), f;

s’ écrit:
f, = 1/2(uoH.>wE)(1-h) (1)
e Pour une épaisseur d de particule inférieure au diamétre d’un vortex (d < 2£), f, vaut:
£, = (oH.2d)(1-h) @

Dans ces relations, o est la perméabilité du vide (4n107H/m), H. le champ critique
thermodynamique (voir paragraphe 1.1.5), & la longueur de cohérence et h le champ

magnétique réduit (h = H/H,,).

Dans un champ magnétique appliqué, la force f; est alors constante pour les particules

plus grandes que le diamétre du vortex (2£). Elle diminue par contre avec 1’épaisseur des

particules plus petites que 2€.

La force d’ancrage macroscopique F, dépend de la force d’ancrage élémentaire f; et de
la densité des centres d’ancrage. Une configuration souhaitable correspond & une densité de
sites d’ancrage supérieure ou égale a la densité des vortex. Un cas idéal de correspondance
entre le réseau de vortex et la distribution des sites d’ancrage est illustré par la figure 48. Ce
cas peut s'identifier & celui des mesures électdqueé qui s’effectuent habituellement sous un

champ magnétique appliqué perpendiculairement a I'axe des filaments. Il est intéressant de
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remarquer que afin de minimiser leur énergie, les vortex sont capables de se courber pour

suivre les centres d'ancrage’.

En conformité avec ce schéma, les facteurs qui contrdlent la force d'ancrage et ainsi les

densités de courant critique sont donc I'épaisseur des particules de phase o et leur densité.

figure 48 Arrangement des vortex par rapport & la microstructure dans un cas idéal’” .

L'épaisseur d de la phase o est reliée au diamétre @ du brin par une formule du type:

d=k(®)" ©))

ol n et k sont des constantes. Ces constantes sont évaluées a partir de la mesure des épaisseurs
des particules de phase o des types 1 et 3 (voir paragraphe II1.3.1.1.2) dans les états issus du
dernier TTh de la fabrication A et aprés la déformation finale €¢ de 2,2. Les valeurs de n et k

pour les alliages Nb-Ti et Nb-Ti-15%Ta ainsi obtenues sont présentées dans le tableau 10.
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tableau 10 Valeurs des constantes n et k dans la relation (3)

Composition Nb-47%Ti NbTi-15%Ta
n 1,30 1,70
k 25 nm/mm’” 21 nm/mm”’

A l'aide de ces résultats nous avons pu évaluer I'épaisseur finale de la phase o située
aux joints des cellules des échantillons de la fabrication B et de la fabrication A i des niveaux
de déformation finale supérieurs & 2,2. En effet, & ces niveaux de déformation élevés, le
diamétre trop faible des échantillons n’a pas permis de préparer des lames minces en sens

travers.

Pour calculer I'espacement final e entre les particules nous utilisons une équation du

méme type que la relation (3):
e=1(P)" 4)

ou @ est le diamétre de brin et |1 et m des constantes. Les constantes 1 et m sont déduites de
mesures effectuées sur les échantillons utilisés pour l'estimation des constantes n et k. Les

constantes m et | sont regroupées dans le tableau 11.

tableau 11 Valeurs des constantes m et I dans la relation (4)

Composition Nb-47%Ti NbTi-15%Ta
m 1,2 11
| 49 nm/mm"* 25 nm/mm "

Les valeurs des constantes n et m dans les tableaux 10 et 11 témoignent de la
déformabilité différente de la phase o par rapport & la matrice. Ceci est di a la ductilité plus
importante de la phase o®*. Selon le§ variations de valeur de la constante n (respectivement m)
dans les deux alliages, nous pouvons aussi constater que les déformations de la phase o et de la
matrice différent dans les deux alliages. Ces divergences s’expliquent par la dureté de la
matrice qui est plus importante dans I’alliage ternaire (voir figure 28 (a)). L’espacement des

particules de phase o varie moins dans ’alliage ternaire que dans I’alliage binaire, alors que
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Peffet inverse est observé pour I’épaisseur des particules. Cette observation démontre
clairement qu’il existe un couple de relations (3) et (4) par nature (design et/ou traitement

thermique) de composite.

La force d'épinglage globale est définie dans le paragraphe 1.1.6. par la relation
Fp = J.xB. L'évolution de cette force en fonction de I'épaisseur moyenne de la phase o est
illustrée par la figure 49 pour des échantillons de Nb-Ti provenant de la fabrication B. La force
d'épinglage F, augmente avec I'épaisseur de la phase o, comme prévu par I’équation (2). En
effet, leur dimension est inférieure au diamétre des vortex (2€). De plus, pour ces dimeﬁsions
de particules 'effet de proximité peut diminuer significativement la force d’ancrage globale®

(voir paragraphe I11.1.2.3).

Par ailleurs, il est intéressant de remarquer que ’augmentation de densité des sites
d’ancrage en cours d’écrouissage n’intervient pas. Ceci suggére que la diminution de F, n’est
pas compatible avec I’augmentation des sites d’ancrage au cours de I'écrouissage, c’est-a-dire

que la densité de sites d’ancrage est supérieure a celle des vortex.
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figure 49 Evolution de la force d'ancrage globale F, avec l'épaisseur des particules de phase
a (Nb-Ti, fabrication B, & = 4-5).

Cette derniére hypothése est vérifiée par les estimations déduites de la relation (4) de

I’espacement entre les particules de phase o dans les filaments de Nb-Ti de la fabrication B.
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Cette valeur est en toute rigueur approximative du fait de la sous-structure (état de
précipitation, taille des cellules) différente des fabrications A et B. L’espacement entre les
particules ainsi calculé est inférieur a la distance entre les vortex (ar = 22nm a 5T; voir
paragraphe 1.1.4.1). De plus, le tableau 12 démontre la méme tendance dans les autres états

issus des fabrications A et B et quelle que soit la composition des filaments.

Dans le paragraphe II1.3.1.1.2.a nous avons déja remarqué la différence entre les deux
alliages du point de vue de la fraction volumique de phase o. Nous observons des quantités de
phase o supérieures de 10% dans I’alliage Nb-Ti-Ta par rapport & Nb-Ti. Ce résultat est
confirmé par les travaux récents de Liu*® et Lee®' qui trouvent des différences semblables entre
les alliages ternaires et binaires de compositions voisines. Par ailleurs, leurs études démontrent
comme la ndtre, que les densités de courant critique J. dans ’alliage ternaire sont curieusement

inférieures a celles de I’alliage Nb-Ti. Aucune explication n’est proposée par les deux auteurs.

tableau 12 Comparaison entre les densités de courant critique (a 5T et 4,2K) et les

caractéres géométriques de la distribution de la phase c intercellulaire a la fin des
Jabrications A et B.

€f espacement e épaisseur d Ve Je Remarque
[nm] [nm] [%] [A/mm’]

4,0 18 7,2 24 3050 NbTi (fab.B)

4,0 10 3,6 28 2810 NbTiTa (fabB)

5,0 12 5,2 22 2580 NbTi (fab.A)

5,0 6 1,9 25 2370 NbTiTa (fab.A)

La comparaison des valeurs dans le tableau 12 indique une forte différence entre les
épaisseurs finales des particules intercellulaires de phase o dans les deux alliages. Les
particules dans I’alliage ternaire sont 2 & 3 fois plus fines que dans le Nb-Ti. Leur pouvoir
d’ancrage est ainsi diminué (équation (2)) et méme si leur densité est nettement supérieure a
celle des particules dans I’alliage binaire, la force d’ancrage globale, et par la la densité de

courant critique sont réduites.

La déformation plus importante des particulés intercellulaires dans I’alliage Nb-Ti-Ta

s’explique par la dureté supérieure de la matrice. Ceci est dii surtout a la présence de la phase
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o-Widmanstitten intracellulaire (voir paragraphe I11.3.1.1.3) puisque la taille des cellules n’est

que légérement plus faible dans I’alliage Nb-Ti-Ta.

La formation des particules intracellulaires de phase a-W. au sein des filaments
d’alliage Nb-Ti-Ta s’explique par la force motrice de précipitation de la phase o qui est plus
élevée que pour les filaments de Nb-Ti. Cet accroissement de force motrice provient d'une part
de l'augmentation de la fraction atomique du titane (64 at % contre 63 at %) et d'autre part du
remplacement du niobium par du tantale. Le tantale est en effet un élément moins B-géne que

le niobium**.

Par ailleurs, une augmentation de force motrice entraine la germination sur des sites
moins efficaces. (A savoir par ordre d'efficacité décroissante: les points triples, les joints de

grains et les sites intragranulaires.”).

La fraction volumique de la phase o-Widmanstitten au cours des traitements
thermomécaniques des fabrications A et B est estimée a 2%. Cette valeur a été mesurée sur un
échantillon issu du troisiéme traitement thermique de la fabrication B. Cet état est retenu pour
les mesures au vu de la qualité supérieure de la lame mince. Cette estimation semble
caractériser les schémas A et B du fait des variations de morphologie et de densité des
particules au cours d’une gamme de fabrication. La figure 25 (a) et la figure 44 de ce chapitre
montrent que la phase a-W. apparait toujours sous forme de plaquettes. L’absence de telles
plaquettes dans les états déformés et vieillis par la suite (figure 25 (b)) suggére que la phase o-
W. ne se forme qu’au cours du premier traitement thermique. D’autre part, la densité de
particules intracellulaires semble diminuer avec la multiplication des traitements
thermomécaniques. Ceci est en accord avec un phénoméne de grossissement des particules qui

s’effectue & fraction volumique totale constante de phase a.

La taille finale des particules o.-W. a été calculée a I’aide de I’équation (3) et a partir
des valeurs mesurées sur les échantillons & la fin du dernier traitement thermique. Ces

dimensions sont rassemblées dans le tableau 13.

105



chapitre 111

tableau 13 Diamétre des particules de la phase a-
Widmanstitten aprés le dernier TTh et apreés
I’écrouissage final pour les fabrications A et B

Fabrication diamétre aprés | diameétre final
le dernier TTh
[nm]
[nm]
A 2045 0,5
B 25+5 0,8

La taille finale des particules a-W. a été calculée a I’aide de I’équation (3) et & partir
des valeurs mesurées sur les échantillons & la fin du dernier traitement thermique. Ces

dimensions sont rassemblées dans le tableau 13.

Des particules aussi petites ne peuvent ancrer les vortex qu’en adoptant une
distribution hétérogéne, c’est-a-dire en formant des agrégats de particules®*** de dimension
proche d’un diamétre de vortex (voir figure 50). La composition chimique d’un agrégat
moyennée sur une longueur de 2£ est enrichie en titane par rapport & la matrice. En
conséquence, les propriétés supraconductrices de 1’agrégat dans son ensemble différent de
celles de la matrice (voir figure 1, paragraphe II1.1.2.1) et ’agrégat peut étre considéré comme

un site d’ancrage™*.

figure 50 Aspect d'un agrégat de fines particules de phase a >
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Toutefois, les quantités de particules o-W. sont trop faibles pour participer
significativement au mécanisme d’ancrége. De plus, la trop petite taille de ces particules aux
niveaux d’écrouissage importants des échantillons mesurés électriquement ne permettrait pas la
vérification directe de leur distribution en microscopie électronique en transmission et ainsi de
confirmer la formation des agrégats dans ce cas. La seule possibilité existante consisterait a

faire de la microanalyse afin de déceler des enrichissements locaux en titane.

A part ces influences dues a la microstructure interne des filaments sur le contrdle des
propriétés supraconductrices, notamment la densité de courant critique, il existe aussi des
facteurs extrinséques liés a la morphologie des filaments. Ces facteurs extrinséques englobent
le saucissonnage (voir paragraphe I11.1.2.2.4) et/ou la formation des composés intermétalliques
sur les interfaces filaments/matrice. Pour les fabrications étudiées seule la présence de
particules intermétalliques pourrait a priori intervenir puisque aucune variation de diamétre des

filaments n’a été observée.

Pour les filaments de Nb-Ti-Ta la formation des intermétalliques est éliminée par la
présence d’une barriére de niobium suffisamment épaisse autour de chaque filament,
L’efficacité de cette barriére est vérifiée par des profils de diffusion du type de ceux de la
figure 33 (chapitre III).

Au contraire, les filaments de Nb-Ti n’ont aucune barriére et présentent une tendance a
la formation des intermétalliques au cours des traitements thermiques. Selon les travaux de
Taillard et al.**** les particules intermétalliques entrainent une diminution de J. lorsque le
rapport R entre la plus grosse taille de particule et le diamétre de filament est supérieur a 0,4.

Puis, plus ce rapport est grand moins les propriétés supraconductrices sont bonnes.

Dans le cas des filaments issus des fabrications présentées dans ce chapitre, les
particules observées sur les surfaces sont trop petites par rapport aux diametres de filaments
(voir tableau 14 et figure 31) pour &tre nocives. Leur influence sur les propriétés

supraconductrices doit donc étre négligeable.
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tableau 14 Valeurs du facteur R (défini comme le rapport entre la plus grande taille de
particule intermétallique et le diamétre de filament) pour toutes les fabrications aprés la

déformation finale
Fabrication A B C D E
R 0,12 0,12 0,13 0,15 0,20

Les mesures des densités de courant critique sont en accord avec cette déduction. Les
brins contenant des filaments de Nb-Ti dépourvus de barriére, présentent de meilleures densités
de courant critique J. que les brins avec les filaments de Nb-Ti-Ta protégés par une barriére.
De plus, J. augmente proportionnellement a la fraction volumique de phase o dans les filaments
de Nb-Ti (figure 29). Ces résultats montrent que pour la fabrication simultanée de Nb-47%Ti
et Nb-Ti-15%Ta le facteur le plus influant pour les densités de courant critique est la

microstructure interne.

En conclusion, nous avons mis en évidence I'importance de I’épaisseur des particules

de phase a pour I’efficacité des centres d’ancrage.

L’avantage de I’alliage ternaire qui résulterait de la formation d'une fraction volumique
plus importante de phase o. est anéanti par la plus grande déformation de ces précipités. Cette
différence n’est due qu’a la dureté supérieure de la matrice par rapport & celle de P’alliage

binaire. En effet:

1. La composition chimique de la phase o est trés proche du titane pur dans les deux alliages.
Son faible enrichissement en tantale dans le cas de I'alliage ternaire est insuffisant pour
provoquer des modifications significatives des propriétés physiques des précipités (voir
tableau 2).

2. Le r0le néfaste des particules a-Widmanstitten formées au cours du premier traitement

thermique et uniquement dans 1’alliage ternaire, se traduit par le durcissement de I’alliage.

La contribution des particules o.-W. 4 la force d’ancrage globale est minime méme si
nous admettons la formation d’agrégats de ces précipités. En effet, leur quantité n’est pas

suffisante pour changer dramatiquement les mesures.
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Les traitements thermomécaniques ne permettent pas la formation de grosses particules
intermétalliques sur la surface non-protégée des filaments de NbTi. Les intermétalliques

observés au niveau des interfaces n’influent donc pas sur les propriétés supraconductrices.

I11.3.3.2 Schémas de traitements thermomécaniques optimisés pour les
alliages Nb-Ti et Nb-Ti-Ta

Nous allons traiter les deux alliages séparément car ils ne se comportent pas de la
méme fagon. Leurs schémas de fabrication optimaux doivent donc différer. Cette petite

introduction résume les résultats utiles a la définition des traitements optimaux de fabrication.

Les exigences sur le schéma de fabrication sont de produire une microstructure
contenant une distribution de la seconde phase o aussi homogene que possible et compatible
avec le réseau des vortex. En particulier, 1'épaisseur de la phase o doit étre proche de la taille
de vortex (2§ = 10 nm) (voir paragraphe précédent). De plus, nous venons de démontrer

l'influence nocive de la phase o, intracellulaire. A fin d'optimisation, la formation de cette phase

doit alors étre limitée.

Dans le paragraphe I11.3.1.1.2.a nous nous sommes intéressés a I'influence des divers

paramétres des traitements thermomécaniques (prédéformation, durée et température des
traitements, nombre de TTh consécutifs) sur la formation de la phase o. Ces résultats

>

établissent les conclusions suivantes valables pour les deux alliages:

e I’augmentation de la température de traitement diminue la densité des particules de phase o
et accroit leur dimension et en définitive la fraction volumique précipitée. Ce phénoméne
s’explique par l’influence de la température qui est négative sur la force motrice de

germination mais positive sur la vitesse de croissance.

o L’augmentation de la prédéformation ¢, crée plus de sites de germination ce qui se traduit

par I’augmentation de la fraction volumique et de la densité des particules de phase a.

e La multiplication des TTh augmente la fraction volumique de la phase o mais Iefficacité

d'un traitement diminue progressivement.
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Le schéma efficace doit étre un compromis entre les exigences de la fabrication

optimisée et les possibilités industrielles.

II1.3.3.2.1 Cas des alliages Nb-Ti

Trois types de traitements thermomécaniques vont étre proposés pour les alliages
Nb-Ti. Le premier découle directement de nos résultats. Les deux suivants sont les fruits de

nos réflexions sur les phénoménes de germination et de croissance.

Procédé 1)

Parmi les schémas de fabrications étudiés, le procédé le mieux adapté a l'alliage
Nb-47%Ti est le schéma B. Nous allons l'utiliser pour estimer la prédéformation €, Nous
avons montré précédemment que la quantité de phase oo augmente avec la prédéformation.
Mais du point de vue industriel le diamétre final de brin et donc la quantité de déformation sont
imposés par le cahier des charges. Souvent nous avons a notre disposition 9-10 en déformation
vraie totale aprés sortie de filage. Cette déformation est composée de la prédéformation €, de

la déformation intermédiaire Ae et de la déformation finale &;.

Selon les résultats présentés dans le tableau 4 (chapitre III) une augmentation de la
prédéformation de 2 & 3 ne conduit qu'a un léger accroissement de la fraction volumique de la
phase o. Afin de conserver une marge de déformation suffisante pour la suite, il semble
judicieux de conserver une prédéformation d'environ 2, bien que cette valeur conduise a une
diminution significative de la densité de particules (voir tableau 4, chapitre III). Il est cependant
possible de surmonter cet inconvénient par un prolongement de la durée du traitement

thermique de 40 4 60 heures a 380°C (voir figure 36, chapitre III).

La multiplication des traitements thermiques se révéle trés efficace pour former de
grandes quantités de phase o (voir tableau 1, chapitre III) ce qui s’accorde bien avec les

résultats de Leel**.

Toutefois cette solution doit étre limitée car elle présente des
inconvénients pratiques (multiplication des étapes de fabrication) et métallurgiques. De ce
dernier point de vue, la diminution de 'importance des déformations intermédiaires est a priori

susceptible de favoriser la germination des phases durcissantes ® et o.-W. Pour ces raisons,
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quatre traitements thermiques avec des déformations intermédiaires proches de 1 sont retenus

dans le schéma optimal.

La durée des deuxiéme et troisiéme traitements thermiques sera choisie importante

(60h). Ce choix est gouverné par deux considérations:

1) La fraction volumique augmente avec la durée de vieillissement (voir figure 38,
chapitre IIT). Cet intérét de la prolongation du traitement a par ailleurs été signalé dans la

littérature'*%,

2) Cependant pour conserver une force motrice significative pour la précipitation de la
phase o au cours du dernier traitement thermique il est nécessaire que la durée du

deuxiéme et de troisiéme traitements ne soit pas trop importante.

Nous avons vu dans le paragraphe précédent le role décisif de I'épaisseur des particules
de phase a. Pour arriver aprés la déformation finale a la dimension d'un vortex, les particules
formées au cours du dernier traitement thermique doivent présenter une taille importante
(proches de 135nm avec la déformation finale g = 4). Cette exigence démontre la nécessité
d’un traitement thermique final conduit a plus haute température (420°C). En effet, de telles
dimensions de particules ne peuvent étre atteintes qu'aprés des durées de vieillissement
exagérées de plusieurs centaines d’heures a 380°C (voir figure 39, chapitre IIT). La durée du
dernier traitement est fixée a4 80 h. Suite au premier traitement thermique de la fabrication E
qui donne naissance & une densité de particules élevée (9 particules/um?), la dimension des
particules est déja égale 4 120 nm. On peut donc penser qu’un traitement thermique final de
80h a 420°C va conduire & la taille des particules demandée du fait de I’importance alors

réduite de la germination.

Procédé 2)

Ce procédé de fabrication suit la philosophie de faibles TTh suivis par un TTh sévere.
L'idée est de réduire la durée et la température des deux premiers traitements & 5-10h a 300°C.
La diminution de température accroit la force motrice de précipitation et donc favorise la
germination de la phase . La réduction de la durée des traitements n’est sensée activer que les

sites de germination les plus favorables, en I’occurrence les joints de grains.
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Cette proposition semble étre validée par les observations d’autres auteurs'* qui 4 partir
d’un schéma composé de deux traitements de 3h & 300°C suivis d’un traitement de 80h &
420°C arrivent presque aux mémes valeurs de fraction volumique (20,9% contre 21,5%)
qu'avec des traitements plus nombreux et plus sévéres (3 x 6h/405°C + 20, 40 et 80h/420°C).
Ses résultats suggérent que l'étape la plus influente pour arriver aux quantités de phase o
élevées est la germination par rapport a la croissance. Toutefois, le manque de données ne

nous permet pas d’étre plus affirmatifs.

Suite aux deux premiers traitements thermiques, nous proposons deux traitements plus
sévéres de 80h & 420°C, toujours avec une déformation intermédiaire de 1, afin de tendre vers
la fraction volumique maximale de la phase o qui est proche de 30% d'aprés le diagramme
d'équilibre. Par ailleurs, un traitement thermique prolongé a haute température sera favorable a

une dimension moyenne importante des particules.

g=2 Ae=1 Ae=1 fke=1 ‘ £e=4
b —t—¢e > O 5-10h/300°C
| ; § i g <] 40h/380°C
2) (—{—0—6 > <« 60h/380°C
® 80h/380°C
2 T /f /“l /ZJ‘ > 4 5-10h/550°C
Js,=1 | Ag=2 rAs=1'As=1 ) £r=4

figure 51 Les schémas de fabrication optimaux proposés pour l'alliage Nb-47%Ti.

Procédé 3)

Ce schéma de fabrication découle d’une philosophie opposée mais nécessite une

vérification expérimentale de grande envergure du fait de son originalité.

Il propose en effet de débuter par un traitemént thermique de courte durée (5-10 h) &

une température proche de 550°C et & une prédéformation réduite (g, = 1). Ces faibles valeurs
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de €, et de durée sont dictées par la forte tendance a la recristallisation a la température

considérée®®. Dans ces conditions la précipitation sera exclusivement intergranulaire®.

La fraction volumique significative de précipités alors formée va réduire la force
motrice de formation de la phase o au cours de TTh ultérieurs, qui présenteront la sévérité
classique de 40h & 380°C. Avec un tel schéma, la précipitation intracellulaire est défavorisée au
cours du deuxiéme traitement 2 la fois par la réduction de la force motrice et par la croissance
préférentielle des particules préexistantes (formées au cours du premier traitement thermique).
L’efficacité du deuxiéme TTh va étre accrue par l'augmentation de la déformation
intermédiaire avant ce traitement au voisinage de 2 afin d’élever le nombre de sites de

germination intercellulaire. Les TTh suivants seront espacés classiquement de 1.

Les procédés optimaux de fabrication sont illustrés par la figure 51.

111.3.3.2.2 Cas des alliages Nb-Ti-Ta

La composition chimique de I'alliage ternaire n'est pas optimisée comme dans le cas de
l'alliage binaire. Le schéma de fabrication de Nb-Ti-Ta va dépendre de la composition. Le
remplacement du niobium par le tantale favorise la formation de la phase o (paragraphe
I11.3.3.1). Mais ceci se traduit par la précipitation de la phase a-Widmanstatten comme cela 2
été observé pour des filaments Nb-44%Ti-15%Ta. Il convient en effet de rappeler que cet

alliage ne contient que 60at% Ti contre 63at% Ti dans l'alliage binaire.

La phase a-Widmanstitten est sans effet sur l'ancrage des vortex mais durcit le
matériau. Cette phase est donc sensée réduire la ductilité des filaments et du composite® si elle

se présente en quantité trop importante.

La présence de la phase o-W. peut étre limitée ou complétement éliminée par une
prédéformation suffisante qui engendre un grand nombre de sites de germination
intercellulaires plus efficaces que les sites intracellulaires (paragraphe 111.3.3.1). Par ailleurs,
nous pouvons encore limiter la quantité de phase o-W. en diminuant le taux de titane dans

l'alliage.
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Nous allons commencer par proposer quatre schémas de fabrication pour la
composition Nb-44%Ti-15%Ta (Nb-63at%Ti-5at%Ta).

11.3.3.2.2.a Alliage Nb-44%Ti-15%Ta

La composition Nb-44%Ti-15%Ta nous semble pouvoir assurer un bon compromis
entre les exigences d'une densité en courant élevée (fraction volumique importante de phase o
intercellulaire avec réduction maximale de la quantité de phase a-W.) et d'un champ

magnétique critique H; important (addition du tantale).

Procédé 1)

La prédéformation de 3 est insuffisante pour la suppression totale de la phase a-W.
(voir figure 26). Toutefois, la méme figure montre que la fraction volumique de phase a-W. est
divisée par 4 en augmentant la prédéformation de 1,9 & 3. L'extrapolation de ces résultats

conduit & une prédéformation de 4,4 afin d'éliminer totalement la phase o-W.

Avec la prédéformation de 4,4 il nous reste au maximum une déformation de 5,6 pour
placer les traitements thermiques et la déformation finale. Les quatre traitements thermiques
séparés de 1 en déformation intermédiaire sont justifiés par les meilleurs résultats de la
fabrication B (quatre traitements successifs) et la condition de la déformation intermédiaire

supérieure & 1 pour éviter la formation de la phase ™.

Les traitements thermiques doivent produire une quantité maximale de phase o de
petite taille (55 < d < 90 nm) vu qu'il ne nous reste que 2,6 pour la déformation finale. La
dimension de la phase o aprés le dernier traitement est estimée a partir de I'équation (3) avec
les valeurs 1,3 et 1,7 de la constante n. Ce calcul est toutefois en toute rigueur approximatif
puisque la relation (3) a été obtenue dans le cadre d'un traitement thermomécanique différent et
donc avec une microstructure distincte. La valeur réelle de la constante n est en premiére
approximation, supposée comprise entre les deux limites imposées par les alliages binaire et
ternaire de la fabrication B. Dans ce contexte, la formation de la phase a-W. est éliminée avec

succés, la constante s’approchera plutt de celle de I’alliage Nb-Ti et la taille finale des
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particules de phase o devra tendre vers la limite inférieure (d = 55nm) de I’intervalle calculé ci-

dessus.

Comme dans le cas de l'alliage Nb-Ti et pour les mémes raisons nous proposons alors
deux traitements thermiques peu sévéres (5-6h/300°C) pour favoriser la germination. Deux
traitements suivants doivent assurer une quantité de phase o importante et de dimension
appropriée (55-90 nm). Une température de 420°C et une durée de 60h constituent une
proposition a tester pour ces deux maintiens. L’effet des TTh de courte durée & basse
température sur la formation de la phase oo 2 420°C mérite de ce fait d'étre étudiéé plus

particuliérement dans les alliages ternaires.

Procédé 2)

Ainsi, dans I'hypothése o deux premiers traitements thermiques de courte durée &
basse température (5h 4 300°C) ne provoquent pas la germination de la phase a-W., il nous

semble possible de réduire la prédéformation a une valeur raisonnable de 3.

Ces deux faibles traitements seraient suivis par deux traitements plus sévéres
(2 x 70h/420°C) pour accélérer la cinétique de formation de la phase o (voir tableau 4,
chapitre IIT) et former des particules plus grosses (130 nm) que dans le procédé précédent tout

en conservant une fraction volumique voisine.

Les quatre TTh seraient espacés de 1 en déformation intermédiaire et alors la

déformation finale pourrait atteindre 4.

Procédé 3)

Le procédé de rang 3 proposé pour l'alliage binaire Nb-Ti nous semble devoir étre
également testé du fait de la tendance accrue a la précipitation intracellulaire de la présente

composition,
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Procédé 4)

Cette derniére proposition se préoccupe aussi de trouver des solutions pour diminuer

au maximum la prédéformation imposée par I’exigence de 1’élimination de la phase o-W.,

Le remplacement du lingot de départ (recristallisé) par une barre déja préécrouie
augrﬁente le taux de déformation qui reste aprés le filage & chaud'® (voir paragraphe
II1.1.2.2.2). Le manque de quantification précise de !’élimination partielle du taux de
préécrouissage au cours d'un filage & chaud ne nous permet pas d’estimer de combien la barre
doit étre prédéformée afin de connaitre un niveau de la déformation suffisant au moment du

premier traitement thermique.

En supposant que nous arrivions ainsi & réduire la prédéformation €, & 3, quatre
traitements thermiques espacés par un écrouissage proche de 1 seraient appliqués (2 x
60h/380°C et 2 x 80h/420°C). Comme dans le cas des alliages binaires, la multiplication des
TTh conduit en effet 4 une augmentation de la fraction volumique de la phase o dans le cas des
alliages ternaires (voir tableau 1). La durée des deux premiers TTh assure la densité maximale

des particules de la phase o (voir figure 40). Les deux TTh suivants sont choisis pour obtenir

la dimension optimale (130 nm) des particules.

Les quatre procédés de fabrication préconisés sont illustrés sur la figure 52.

£,=4,4 Ae=1 Ae=1 Ae=1 £=2,6
]
1) O—0—O0—0—>
O 5-6n/300°C
<] 40h/380°C
) ——{—{—e— >
‘ ‘ < 60n/380°C
4) <4+“—<40—96 O 60n/420°C
l l ! R, & 70W/420°C
€,=3 Ae=1 Ae=1 Ae=1 £e=d
@ B801/420°C
3)) ———+—<+—=<t+
l ]
&= Ae=2  Ae=1Ae=1 €r=5

figure 52 Schémas de fabrication proposés pour l’aZliage Nb-44%Ti-15%Ta.
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Cette composition chimique correspond & une force motrice de formation de la phase o
supérieure a celles rencontrées dans les deux autres matériaux. En conséquence, la tendance a
la germination de la phase a-W. y est exacerbée. Cette constatation impose un procédé de
fabrication de type 3. La durée des trois derniers traitements thermiques est plus significative
que dans les procédés F a4 H du fait des trop faibles fractions volumiques alors rencontrées

(voir paragraphe I11.3.1.2.).
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chapitre IV

IV. Composés intermétalliques

IV.1 Rappels bibliographiques

1V.1.1 Généralités

Des composés intermétalliques peuvent se former aux interfaces filaments/matrice
essentiellement au cours du préchauffage de la billette avant le filage (T = 500-600°C) et & un
degré moindre pendant les traitements thermiques (T = 380-420°C) *.*!! Le Nb-Ti réagit avec
la matrice, et les compositions chimiques et épaisseurs des couches intermétalliques dépendent

de la nature de la matrice (Cu, Cu-Nji,...)*>.

Ces réactions sont prévisibles a partir des diagrammes d’équilibre binaires Ti-Cu, Ti-Ni

et Nb-Ni présentés sur la figure 1.

Le role néfaste des composés sur les propriétés supraconductrices a déja été discuté
dans le chapitre précédent. Selon les travaux de Taillard* et Li Chengren®, on constate une
diminution de J. avec I’augmentation de la taille des composés intermétalliques. La dégradation
des propriétés mécaniques des filaments provoquée par la présence des particules

intermétalliques a été caractérisée™ > *°,

1V.1.2 Matrice en cuivre

Les études des phénoménes d'interdiffusion dans les composites a filaments de Nb-Ti

sont trés rares. De plus, elles ne considérent que les composites avec une matrice de cuivre.

Hillmann’ a mis en évidence l'existence de particules de composition Ti,Cu avec une
substitution partielle du titane par le niobium. Par ailleurs, il a proposé un mécanisme de
formation des intermétalliques par alliage mécanique’. Au cours de la mise en forme du lingot
de Nb-Ti sans la matrice, de fins lambeaux de Nb-Ti peuvent €tre soulevés par le frottement.

Ces fragments s’oxydent et deviennent extrémement durs. Pendant le tréfilage et le filage avec
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la matrice, ils se mettent en rotation dans les interfaces et se mélangent mécaniquement a la

matrice pour former un composé intermétallique (NbTi),Cu ou NbTiCu.

figure 1 Les diagrammes d’équilibre binaires (c.7) Ti-Cu, (b) Ti-Ni et (c) Nb-Ni.
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Garber’®! a identifié des composés de type CusTi par microanalyse au microscope

électronique a balayage sur des filaments fins.

La croissance des intermétalliques en condition isotherme a été étudiée par Larbalestier

et allt

sur lintervalle de températures 500-650°C. Les auteurs distinguent trois couches
d'interdiffusion. En partant de la matrice vers le filament, les deux premiéres couches sont
constituées des phases intermétalliques de composition approximative Ti;Cu; et (TiNb;.,)Cu
ou x est proche de 0,5. La troisiéme est une zone de diffusion du cuivre dans le Nb-Ti avec
précipitation possible d'une phase riche en Cu dans les joints de grains. Par ailleurs, ils ont

mesuré les cinétiques de croissance et déduit des coefficients de diffusion apparents.

CudTi-Cu3Ti |

o1 | zone bipahasée
T sombre: CudTi-Cud4Ti
claire: Cu(TiNb)

| Zone de diffusion
intergranulaire

NbTi

figure 2 Morphologie des couches intermétalliques dans le cas d'une matrice en Cu’

Une étude plus approfondie et sur un plus large intervalle de températures (550-825°C)
a été réalisée par Bruzek’. D'apres les profils d'interdiffusion effectués par microanalyse au

MEB, cet auteur décrit la composition des trois couches comme suit (voir figure 2):

1. Au contact de la matrice de cuivre, la premiére couche de nature intermétallique est

monophasée et continue de composition CusTi ou CuyTi.
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2. La couche intermédiaire présente une fine précipitation de CusTi ou de Cu,Ti dans une

solution solide de composition voisine de Cu(TiNDb).

3. La couche interne se singularise par la diffusion du Cu dans les joints de grains du Nb-Ti
sans que la nature du composé intermétallique ou de la solution solide des joints n'ait pu

étre identifiée.

Par ailleurs, cet auteur a mesuré les cinétiques de croissance de I’ensemble des couches
et a déterminé des valeurs des coefficients de diffusion apparents du méme ordre de grandeur

que ceux trouvés par Larbalestier.

1V.1.3 Matrice en Cu-Ni

La matrice de cupronickel est utilisée a la place du cuivre pur pour diminuer les pertes
par courants induits dans les applications en courant alternatif' car la résistivité électrique des

alliages est plus élevée. Les pertes sont, en effet, décrites par 1'équation:

22
P = 2r\ dt
Pm

ou P; est la puissance de pertes par courants induits, p le pas de torsadage des filaments, dB/dt
la variation du champ transverse au composite dans le temps et py, la résistivité électrique de la

matrice.

L’utilisation de ce type de matrice est plus délicate que celle du cuivre pur. La présence
du nickel dans la matric