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Glossaire 

a : paramètres de maille cristallographique 
af : espacement des vortex 
A : aire de la section droite du brin moins aire du "stabilizer" 
b : champ magnétique réduit 
B : induction du champ magnétique appliqué 
C : capacité calorifique 
c : célérité de la lumière 
Cx : concentration atomique de l'élément x 
d : diamètre du filament 
deff : diamètre effectif du filament 

D~ : coefficient de diffusion de a dans a 
e : charge électrique 
fp : force d'épinglage élémentaire 
FL : force de Lorentz 
Fp: force d'épinglage macroscopique 
gs : densité d'énergie libre de la phase supraconductrice 
gn : densité d'énergie libre de la phase normale 
h : champ magnétique local 
Ha : champ magnétique appliqué 
He : champ magnétique critique théorique ou des suprconducteurs de type I 
Hc1 : champ magnétique critique 1 des suprconducteurs de type II 
Hc2 : champ magnétique critique 2 des suprconducteurs de type II 
I : intensité du courant 
Ie: intensité du courant critique 
J : densité de courant 
Je : densité de courant critique (Je= IJA) 
Je: densité de courant d'écrantage 
Ir : densité de courant de transport 
kB : constante de Boltzman 
Kx1y: constante de Cliff-Lorimer pour les éléments x et y 
rn : masse des porteurs à l'état normal 
n : indice de transition résistive 
Np : concentration des centres d'ancrage par unité de volume 
ns : densité de paires de Cooper 
p, q, rn : exposants caractéristiques des centres d'épinglage 
Pt : pas de torsadage 
P: pertes 
Ph : pertes par hytérésis 
Pi : pertes par courants induits 
P e : pertes par courant de couplage 
S: surface 
s. : entropie de la phase supraconductrice 
Sn: entropie de la phase normale 
T : température 
Te : température critique 
V: tension 
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~: IL::JHc 
y : chaleur spécifique électronique 
Ç : constante représentant le coefficient d'efficacité d'épinglage 
Llê : déformation intermédiaire 
K : constante de Ginzburg - Landau 
')... : longueur de pénétration 
llo : perméabilité du vide 
Ç, : longueur de cohérence 
p : résistivité effective du matériau 
Pn : résistivité de la phase normale 
Pm : résistivité de la matrice 
<I> : diamètre du brin 
<I>o : flux magnétique 
't : durée de la variation du champ magnétique 

8 



INTRODUCTION 



Introduction 

INTRODUCTION 

La découverte récente (1987) des céramiques supraconductrices à "hautes 

températures" (T > 77K, température de l'azote liquide) de type YBaCuO ou BizSr2CaCu20x a 

ranimé la recherche au sujet de la supraconductivité et de ses applications. Malgré d'énormes 

programmes de recherches, le développement de ces matériaux se heurte à de nombreux 

problèmes de mise en forme, de tolérance de déformations en service et donc de capacité de 

transport de courant sous forts champs magnétiques. Aussi, du point de vue industriel, la 

réalisation de bobines à fort champ magnétique nécessite l'utilisation de composites à filaments 

de Nb-Ti-Ta ou de composé intermétallique Nb3Sn. 

La conception de réacteurs de fusion nucléaire au sein du projet international ITER et 

la demande de bobines à forts champs ont relancé l'intérêt pour des brins monolithiques 

multifilamentaires supraconducteurs à base de niobium-étain. Cependant, l'utilisation de ce type 

de brin nécessite l'amélioration du procédé de fabrication. La solution du problème passe par 

les études approfondies et la compréhension de la nature et de la cinétique des transformations 

de phases. 

La fragilité intrinsèque aux composés intermétalliques impose de procéder à la mise en 

forme du composite par filage et tréfilage avant de transformer les filaments de niobium en 

Nb3Sn. 

Deux méthodes sont généralement utilisées dans l'industrie: 

- la méthode du bronze est la plus étudiée et la plus répandue. Elle consiste à cofiler et 

co tréfiler des filaments de niobium baignés dans une matrice de bronze alpha (solution solide 

de cuivre de teneur atomique en étain inférieure à 9 % ). Le brin obtenu est ensuite bobiné puis 

traité thermiquement. 

- la méthode de l'étain interne consiste à filer et tréfiler un composite constitué d'un 

noyau d'étain et d'une couronne externe composée de filaments de niobium au sein d'une 

matrice de cuivre. Après bobinage, le brin subit un traitement thermique plus ou moins 

complexe destiné à former successivement une matrice de bronze enrichie en étain puis, la 

phase supraconductrice Nb3Sn. Les propriétés supraconductrices du composite dépendent 
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directement de la quantité de phase Nb3Sn formée au cours du traitement thermique et de l'état 

microstructural du composé : 

- taille et morphologie des grains, 

- stœchiométrie, 

- l'ordre à longue distance. 

Un paramètre important est la quantité et la nature des éléments d'addition aux 

filaments de niobium (Ta, Ti ... ). 

La méthode de l'étain interne nécessite des investigations métallurgiques plus ou moins 

approfondies à fin d'optimisation. Il s'agit : 

1/ de caractériser le rôle métallurgique exact des étapes du traitement thermique, à 

partir de l'évolution de la microstructure du composite aux divers stades. 

2/ d'en déduire le nombre, la température et la durée des traitements optimaux. Ce 

résultat est sensé dépendre du design du brin (espacement et taille des filaments, quantité 

d'étain) et de la nature et quantités de l'élément d'addition (Ta ou Ti) dans les filaments de 

niobium. 

La société Alsthom a débuté un programme de développement de ce procédé de 

fabrication qui est à l'origine du présent travail. 

Ainsi, les objectifs poursuivis sont de divers ordres: 

• Réaliser une bibliographie la plus complète possible. Cette condition est primordiale pour 

développer ce nouvel axe de recherche de la société sur une base solide de connaissances. 

Ce point est développé dans le chapitre A, ainsi que la présentation des généralités 

concernant la supraconductivité. 

• Acquérir et mettre au point des techniques d'investigations diversifiées afin de déterminer 

les paramètres influant sur les propriétés supraconductrices. Ces techniques sont décrites 

dans le chapitre B. 
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• Etudier l'évolution de la microstructure lors des traitements thermiques. Ces résultats font 

l'objet du chapitre C qui considère successivement: 

1. l'évolution de la matrice étain - cuivre, 

2. l'évolution de la microstructure du niobium, 

3. la cinétique de formation du composé Nb3Sn et donc la quantité de phase formée, 

4. la taille et de la morphologie des grains de Nb3Sn, 

5. la texture cristallographique du composé, 

6. l'influence de l'élément d'addition au niobium (Ta, Ti ... ), 

7. la stœchiométrie du composé qui conditionne l'obtention d'un brin à champ critique 

élevé. 

• Discuter les différents résultats obtenus (chapitre D). 

• Et enfin conclure et présenter des perspectives d'étude. Cet objectif est rempli par le 

chapitre conclusions. 

11 
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Chapitre bibliographique 

A Chapitre bibliographique 

A.I La supraconductivité 

La Supraconductivité est le nom donné à une propriété qui apparaît pour certains 

matériaux en dessous d'un couple de valeurs de température et de champ magnétique. 

C'est en 1911 que H.K. Onnes[ll mesure la résistance électrique d'un fil de mercure en 

dessous de la température de l'hélium liquide et découvre qu'elle atteint une valeur trop faible 

pour être mesurée. Par la suite, on a découvert que la supraconductivité pouvait être détruite 

(c'est à dire que la résistivité pourrait être restaurée) si un champ magnétique d'intensité 

suffisante était appliqué. 

Il est commode d'utiliser trois échelles pour expliquer le comportement des 

supraconducteurs. On examinera successivement les propriétés du matériau à trois niveaux de 

dimension : macroscopique, "mésoscopique" (de dimension allant du nanomètre à plusieurs 

dizaines de nanomètres) et finalement microscopique (au niveau des interactions des électrons 

avec le réseau cristallin). 

A.I.l Propriétés macroscopiques 

A.I.l.l Résistance électrique nulle 

La résistance électrique des métaux et alliages décroît lorsque la température diminue 

(figure A-1). Pour les métaux parfaitement purs, à zéro kelvin, les électrons de conduction se 

déplacent le long d'un réseau cristallin périodique qui n'est animé d'aucune vibration thermique, 

et donc sans perte.' Or, le phénomène de supraconductivité n'est pas le résultat de cette 

diminution d'amplitude des vibrations des atomes avec la température, puisque la résistance 

13 



Chapitre bibliographique 

d'un supraconducteur chute à une valeur proche de zéro en dessous d'une certaine température 

(figure A-2) supérieure au zéro kelvin. Ce seuil de température est appelé température critique 

(Tc) et il dépend essentiellement de la nature chimique du matériau. L'abaissement de la 

température en dessous de Tc permet à l'échantillon de transiter de l'état normal à l'état 

supraconducteur. 

La supraconductivité apparaît dans de nombreux métaux ainsi que dans des alliages, 

des composés intermétalliques, des composés organiques et des oxydes. Ce sont les composés 

de type BhSr2CaCu20P1 qui présentent la température critique la plus élevée. Quelques 

exemples sont reportés dans le tableau A-1. 

P. 

0 

Ten\pCrJturc --

figure A-1: Variation de la résistance d'un 

conducteur normal en fonction de la 

température {réf3}. 

0 
T L'lll~H.1 rê\tute --

figure A-2: Variation de la résistance d'un 

supraconducteur en fonction de la 

température{réf 3}. 

tableau A-1: Température critique Tc (K) de quelques matériaux supraconducteurs. 

Matériau Tc Réf Matériau Tc Réf 

Ir 0,14 3 Nb-44at%Ti 10,5 2 

Ta 4,5 3 Nb3Sn 18,1 2 

Nb 9,22 3 Hg-Ba-Cu-0 153 2 
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A.I.1.2 Diamagnétisme parfait 

La perte de résistivité n'est pas un critère suffisant pour affirmer qu'un matériau est 

supraconducteur. Il doit également être un matériau diamagnétique lorsqu'il est maintenu à des 

valeurs de température et de champ magnétique inférieures à Tc et He, respectivement. Au 

dessus de He, l'échantillon transite de l'état supraconducteur à l'état normal. Les propriétés de 

résistance nulle et de diamagnétisme disparaissent. 

Le comportement diamagnétique des supraconducteurs permet de les classer en deux 

catégories de matériau de type I ou ll. 

Les supraconducteurs de type I se caractérisent par un diamagnétisme parfait 

(expulsion des lignes de champ à l'extérieur du matériau) lorsqu'ils sont maintenus à une 

température inférieure à Tc et sous un champ magnétique (H.) d'intensité inférieure à He. Cette 

propriété découverte en 1933, est illustrée par la figure A-3, et est connue sous le nom d'effet 

Meissner. 

a) à l'état normal b) à l'état supraconducteur 

figure A-3: Comportement magnétique d'un supraconducteur {réf 4}. 

Ainsi l'induction magnétique B de l'échantillon évolue suivant la courbe représentée par 

la figure A-4. Elle est nulle tant que Ha < He puis devient égale à B = Jlo.H., où llo est la 

perméabilité du vide. L'expulsion du champ magnétique (figure A-3 b) appliqué résulte de la 

création d'un champ magnétique au niveau du matériau supraconducteur. L'aimantation (M) 

résultante du matériau est illustrée par la figure A-4 b. Cette courbe montre que l'aimantation 
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reste égale et opposée au champ appliqué tant que Ha est inférieur à He. Aux champs appliqués 

supérieurs au champ critique He, l'aimantation redevient nulle. 

Le champ critique He décroît avec l'augmentation de la température (figure A-5) 

suivant la loi quasi-parabolique: 

8 -1 

H 

a) b) 

figure A-4: Comportement magnétique d'un 

supraconducteur de type 1 {réf 5}. 

~ 

~ 
0 

~ 200 ----------

~ :z: 

----
lOO 

T (K) 

figure A-5: Variation du champ critique He 

avec la température T {réf 6}. 

La valeur du champ critique IL:(O), extrapolée à la température de zéro kelvin est 

caractéristique de chaque matériau (tableau A-2). 

tableau A-2: Champ critique de quelques supraconducteurs de type I 

Matériau Ir Hg( a) Pb Ta 

Hc(O) (T) 0,002 0,041 0,080 0,083 

Réf. 5 5 5 5 
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Les supraconducteurs de type II se distinguent des supraconducteurs de type I par une 

réponse différente au champ magnétique appliqué. La comparaisqn des figures 4 et 6 permet 

d'aboutir à ce constat. 

Aux valeurs de champ inférieures à IL:1(T), le matériau est parfaitement diamagnétique, 

alors qu'il est dans un état appelé état mixte pour des valeurs comprises entre Hc1(T) et Hc2(T). 

Ainsi, il transite continûment (figure A-6 a) de l'état parfaitement diamagnétique (B = 0, 

Ha < Hc1) à l'état normal (B = f..lo.Ha, Ha > Hc2). En concordance avec ce comportement, 

l'aimantation chute progressivement entre IL:1 et Hc2 (figure A-6 b ). Le tableau A-3 indique 

quelques valeurs caractéristiques de Hc2. 
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figure A-6: a) et b) Comportement c) Variations de Hc1 et Hc2 avec la 

magnétique d'un supraconducteur de type II température {réf 3}. 

{réf 3} 

tableau A-3: Quelques valeurs de champ critique Hc2 (à 4,2K}. 

Matériau Nb Nb-44at%Ti Nb3Sn Nb(Alo,sGeo,2) 

IL:2 (T) 4 12 25 41 

Réf. 7 7 7 7 
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Il est intéressant de remarquer que ces valeurs sont très supérieures à celles de IL: des 

matériaux de type 1 (tableau A-2). Cette différence confère un nntérêt industriel aux 

supraconducteurs de type II. Tout comme pour IL: (type 1), les valeurs de IL:1 et IL:2 diminuent 

lorsque la température augmente (figure A-6 c). Cette figure montre aussi que l'étendue de 

l'état mixte (domaine d'emploi) suit la même tendance. 

A.I.1.3 Propriétés thermodynamiques 

A une température T (<Tc), un supraconducteur peut présenter deux phases en fonction 

du champ magnétique appliqué. Dans un champ inférieur au champ critique, la phase 

supraconductrice est la plus stable (figure A-7) . 

Q, ( T, H) 

>-
Qn(T,O) 

~ 
() 

c 
CD 

CD 
CD 

u. 

9, (T,O) 

0 

Applied magnetic field---

figure A-7: Variation de l'énergie libre du matériau à l'état normal ou supraconducteur en 

fonction du champ magnétique {réf 3}. 

Il existe donc une différence d'énergie libre (gn-&) entre les phases normale et 

supraconductrice. On peut calculer cet écart, en prenant par exemple une barre cylindrique de 

type 1 parallèle au champ magnétique. Lorsque Ha = 0, l'énergie libre par unité de volume de la 

phase normale est gn(T,O) et celle de la phase supraconductrice est &(T,O). Quand le champ 

magnétique appliqué vaut Ha <IL:, l'échantillon est un diamagnétique parfait, son aimantation M 

est égale -Ha, alors que dans l'état normal, l'aimantation peut être négligée. On peut donc 
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déduire le champ magnétique critique thermodynamique de la différence des deux énergies 

libres. Les énergies libres des deux états s'écrivent 

Ha 

g8 (T, Ha)= g8 (T,O) + !J.o J IMI. dHa et 
0 

(relation 1) 

soit par intégration, 

et 

(relation 3) 

Le matériau reste supraconducteur tant que : 

Ha 

gn(T, Ha)= gn(T,O) + !J.o J IMI. dHa 
0 

(relation 2) 

puisque l'aimantation du matériau normal 

peut être négligée 

(relation 4) 

~(T,Ha)-gn(T,Ha) < 0 

soit: tant que 

H2 
!J.o _a < (gn (T,O)- gs (T,O)) 

2 

L'expression du champ magnétique critique découle de cette dernière relation : 

{ }

1/2 

He (T) = :
0 

(gn (T,O)- gs (T,O)] 
(relation 5) 

Cette valeur de He est appelée champ thermodynamique critique. Elle correspond au 

champ à partir duquel les matériaux de type I transitent, alors qu'elle est comprise entre les 

champs Hc1 et Hc2 pour les matériaux de type II (figure A-8). 

La différence d'entropie, Sn-Ss peut être déduite de l'examen de la figure A-7 ou de la 

prise en considération des relations 1 et 5. On aboutit à 

or 

où P est la pression et Ha, le champ magnétique appliqué 
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donc: 

H 
Normal H 

· ... ·,'. 

;:.;:Piô>/·~.1:~-:~.; .. 
,-:Supcrconductrng :. ; • 

. '•',/ / .. , /. ," . . . ...:./·..:...·· ·_.· ·._._.:,___ __ __ 
0 T T 

Type l Type il 

a) b) 

figure A-8: Diagrammes de phasse des supraconducteurs de type 1 (a) ou II (b) {réf 3). 

Etant donné que He décroît continûment lorsque T augmente, il s'en suit que Ss < Sn. Ce 

résultat est vérifié par l'expérience (figure A-9). La transition de l'état normal à l'état 

supraconducteur s'accompagne donc d'une augmentation du degré d'ordre. 

L'étude de la variation de la capacité calorifique C, lors de la transition état normal -

état supraconducteur permet de déterminer la contribution d'une part du réseau atomique et 

d'autre part des électrons de conduction. En différentiant les deux termes, on peut écrire 

C = Cœseau + C él. 

Lorsque le matériau transite, les propriétés du réseau ne changent pas. La différence de 

capacité calorifique provient donc seulement de la variation de la capacité calorifique 

électronique, 

La figure A-10 montre que cette différence est positive. Compte tenu de l'expression de 

la capacité calorifique c = vT as où v est le volume par unité de masse, une diminution de la 
8T 
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température implique une décroissance plus rapide de l'entropie dans l'état supraconducteur, 

impliquant ainsi un degré d'ordre plus grand au niveau des électrons. 
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figure A-9: Variation de l'entropie dans figure A-10: Variation de la capacité 

l'étain lors de la transition état normal-état calorifique {réf 3). 

supraconducteur {réf 3 ). 

A.I.2 Propriétés "mésoscopiques" 

Le phénomène de la supraconductivité intéresse principalement les électrons du métal, 

qui se retrouvent dans un état plus ordonné. Les théories de London (1935) et de Ginzburg et 

Landau, G-L, (1955) traitent les électrons de conduction comme un fluide qui se trouve 

toujours dans un état d'énergie minimale. A partir de considérations de mécanique classique 

(minimisation de l'énergie provenant de contributions magnétique et cinétique), London a mis 

en évidence une longueur de pénétration ÀL (longueur de pénétration de London) qui 

correspond à la profondeur le long de laquelle le champ magnétique diminue depuis la surface 

de l'échantillon. London a démontré que la décroissance est du type exponentiel (figure A-11) 

et suit la loi: 

-x 
B=Haexp(-) 

Â.L 

où Ha est le champ magnétique appliqué et x la distance à la surface. 
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Cette longueur de pénétration ÂL n'est pas une valeur fixe mais elle varie avec la 

température. A très basse température, ÂL est à peu près constante et est une caractéristique du 

matériau qui vaut Ào (tableau A-4). Alors qu'aux températures proches de celle de transition 

(Tc), ÂL varie selon la loi 

1 

Â (T) =~( Tc )2 
L J2 Tc -T 

(relation 6) 

vide 

figure A-11: Evolution de l'induction magnétique en fonction de la distance à la surface 

{réf 8}. 

tableau A-4: Quelques valeurs de ÂQ. 

Matériau ln Al Pb Sn 

Ào (cm) 6,4 10-6 5,0 10-6 3,9 10-6 5,1 10-6 

Réf 3 3 6 3 

Contrairement à London, Ginzburg et Landau (G-L) ont traité le problème de 

minimisation d'énergie à l'aide de considérations de mécanique quantique, en associant une 

fonction d'onde aux particules constituant le superfluide. Il est alors possible de connaître en 
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tout point du supraconducteur les valeurs de la fonction d'onde 'P et les variations du champ 

magnétique local ii . Deux grandeurs caractéristiques apparaissent alors: 

• la profondeur de pénétration du champ magnétique (J .. (T) ), 

• et la longueur de cohérence (Ç(T)) qui correspond à la distance sur laquelle s'étend une 

perturbation ponctuelle de \If. 

Les équations de G-L s'écrivent sous forme réduite à l'aide d'un seul paramètre K, sans 

dimension, appelé paramètre de Ginzburg - Landau: 

J..(T) 
K=--. 

Ç(T) 

A chaque supraconducteur correspond une valeur de K, qui détermine le type (I ou II) 

auquel appartient le matériau. 

• Pour K < 1/ Ji (type I), à la suite d'une perturbation ponctuelle et pour un 

échantillon soumis à un champ magnétique Ha <He, la seule solution du champ magnétique local 

est ii= 0. 

• Pour K > 1/ Ji (type II), par contre, il peut exister des solutions spatialement 

périodiques de ii et \If, lorsque le champ magnétique est compris entre Hc1 et Hc2. L'induction 

magnétique B est alors non nulle. Le matériau de type II est donc dans état mixte (figure A-12) 

qui correspond à la présence de zones normales (où la fonction d'onde \If s'annule) à l'intérieur 

du supraconducteur. Ces zones forment un réseau bidimentionnel hexagonal. Autour de 

chacune de ces régions appelées vortex, circulent des courants supraconducteurs ayant pour 

effet de moduler la valeur du champ magnétique ii et de générer un quantum de flux 

magnétique égal à <l>o = ~, où e est la charge de l'électron. 
2e 

Ainsi, l'espacement entre vortex peut être défini puisque 

1. le réseau est hexagonal, 

2. le flux magnétique traversant chaque zone normale est quantifié et égal à ~, 
2e 

3. l'induction magnétique B est connue (figure A-6 a). 

Cette distance vaut: 

-(~)u. ar - r:; 
B-vl 
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Tout comme la longueur de pénétration, la longueur de cohérence v~rie en fonction de la 

température[21 suivant la loi : 

1 

Ç,(T) = 0,741;0 ( Tc )
2 

T-T c 

où, Ç,0 est une caractéristique du matériau. 

~ 8 
1 
1 

H, 

figure A-12: Distribution des zones normales dans un supraconducteur de type II {réf 4}. 

L'existence de cet état mixte permet au matériau de rester supraconducteur au dessus 

de He (champ magnétique thermodynamique) jusque Hc2 qui est égal à f3.Hc. Ainsi, les 

matériaux ayant un f3 élevé peuvent rester dans l'état mixte plus longtemps et ont par 

conséquent une importance considérable du point de vue industriel. Le rapport (f3) entre Hc2 et 

He est déterminé par l'égalisation des deux aires sous tendues par les courbes M = f{Ha) (figure 

A-6 b), définies soit par le champ magnétique thermodynamique He (courbe en pointillés), soit 

par les champs Hc1 et Hc2 (trait continu). 

Hc2 peut également être déterminé à l'aide de la relation suivante[2·31, 

H - <l>o 
c2 - 2 ):2 

1tJ.lo~.:> 

qui permet d1estimer la longueur de cohérence Ç,. 
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A.I.3 Propriétés microscopiques, théorie B-C-S 

C'est en 1957, que J. Bardeen, L.N. Cooper et J.R. Schrieffer ont pu décrire de façon 

microscopique le processus abaissant l'énergie et l'entropie des matériaux supraconducteurs. 

Leur théorie, dite théorie B-C-S repose sur l'existence d'une interaction attractive entre 

électrons. Cette interaction peut être expliquée de la façon suivante: 

Un électron interagit avec le réseau et le déforme (émission d'un phonon), un second 

électron "voit" le réseau déformé et s'ajuste de manière à tirer profit de la déformation pour 

abaisser son énergie (absorption du phonon préalablement émis). Les électrons interagissent 

donc par l'intermédiaire de la perturbation du réseau cristallin. Ces deux électrons qui ont des 

spins opposés conservent une quantité de mouvement constante et forment une paire dite "de 

Cooper". 

Ainsi, l'existence d'électrons supraconducteurs (paires de Cooper) entraîne-t-elle 

l'existence d'une bande interdite et par conséquent un changement de la capacité calorifique 

lors de la transition état normal - état supraconducteur (figure A-10). L'apparition d'une 

résistance nulle provient de la conservation de la quantité de mouvement. La formation de 

paires de Cooper permet également de comprendre le degré de mise en ordre plus élevé des 

électrons. La longueur de cohérence 1; correspond à la distance sur laquelle varie le degré 

d'ordre dans la théorie G-L. Dans la théorie B-C-S, elle représente la profondeur (figure A-13) 

sur laquelle le nombre de superélectrons ns passe de 0 (à l'interface vide - supraconducteur) à 

100% (à l'intérieur du matériau supraconducteur "homogène"). Cette variation suit la 

relation[81 : 

où ns(x) et ns( oo) sont respectivement la densité de superélectrons à la distance x de 

l'interface et dans la partie homogène des échantillons. 
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figure A-13: Variation spatiale de la densité ns de paires de Cooper et du champ magnétique 

local au niveau d'un vortex {réf 3}. 

A.I.4 Energie de surface 

Les deux types de supraconducteurs (type I ou II) se distinguent par l'absence ou non 

d'un état mixte (présence de vortex) à l'intérieur du matériau. Cette différence provient de 

l'énergie de l'interface entre une zone normale et une zone supraconductrice. Pour déterminer 

la stabilité de l'interface, il suffit de calculer la résultante énergétique des deux contributions 

suivantes: 

• l'état supraconducteur est dans un état de moindre énergie par une mise en ordre plus élevée 

(création des paires de Cooper). Cette mise en ordre occasionne une diminution d'énergie 

libre égale à _!, ~0H~ , 2 

• la transformation d'une partie du matériau de l'état supraconducteur à l'état normal, implique 

par ailleurs une augmentation d'énergie par unité de volume égale à _!, ~0H~. Cet 
2 

accroissement résulte de l'aimantation de la zone normale. 
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figure A-14: Variation de l'énergie d'interface en fonction du type de supraconducteur 

{réf 3}. 

A l'équilibre, l'énergie de la phase supraconductrice est égale à l'énergie de la phase 

normale. Ces deux contributions précédentes se compensent. Or, nous avons vu que le champ 

magnétique pénètre dans le matériau sur une distance égale à À et qu'il existe des électrons 

dans un état de plus grand ordre (paires de Cooper), dont la densité ns varie sur une distance 

égale à Ç. Ainsi en fonction de la valeur du paramètre de Ginzburg- Landau (K=ÎJÇ), l'énergie 

interfaciale est soit positive, soit négative (figure A-14). 

En résumé, les deux classes de matériaux supraconducteurs peuvent se distinguer à 

l'aide du seul paramètre de Ginzburg- Landau (figure A-15). 

K est inférieur à 1 1 .fi pour les conducteurs de type 1 qui se caractérisent par une 

énergie libre positive de l'interface entre une zone normale et la phase supraconductrice. Donc 

tant que Ha <He, seul un courant surfacique formé des paires de Cooper circule, permettant 

d'éjecter les lignes de champ magnétiques et de rendre le matériau parfaitement diamagnétique. 

Mais dès que ce courant qui se propage sur une profondeur égale à Â. excède ns(À) (À<Ç), le 
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matériau transite à l'état normal car le nombre de paires de Cooper ne suffit plus à repousser 

toutes les lignes de champ magnétique. De plus, compte tenu de l'énerg~e interfaciale positive, 

il n'y a pas possibilité de création de vortex à l'intérieur du matériau. 

Type! Type II 

Etat normal 

K=0,71 

ln(K) > 

figure A-15: Classification des supraconducteurs en fonction de K {réf 3}. 

Dans le cas des matériaux de type II, le même scénario se produit tant que Ha< FL:1. 

Lorsque H est compris entre FL:1 et FL:2, des zones normales (vortex) se créent puisque 

l'énergie de l'interface est négative. Le matériau n'est plus diamagnétique parfait. Dans cet état 

mixte, un courant d'écrantage circule autour des vortex. L'induction magnétique totale prend 

une valeur discrète égale à un multiple de !_ . 
2e 

A.L5 Courantdeconduction 

Jusqu'à présent, nous avons occulté un paramètre important, surtout pour les 

applications industrielles, qui est la densité de courant de conduction (ou de transport) pouvant 

circuler dans le matériau supraconducteur. 

Nous différencierons ces courants de ceux qui circulent à la surface de l'échantillon ou 

autour des vortex, que nous nommerons courants d'écrantage. 
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A.I.5.1 Courant critique 

Pour déterminer la densité de courant (J) que peut transporter le matériau dans l'état 

supraconducteur parfait, cas des matériaux de type I avec Ha <He ou de type II avec Ha <Hc1, il 

est impératif de se souvenir que la quantité de paires de Cooper n'est pas infinie. Elle prendra la 

valeur de ns (1 .. ) qui correspond à une densité de courant Ic *(densité de courant critique). Ces 

superélectrons servent soit à empêcher les lignes de champ magnétique de pénétrer dans 

l'échantillon (Je), soit à transporter du courant (Jt) lorsqu'on applique une différence de 

potentiel. La densité de courant J doit donc tenir compte de ces deux contributions et elle doit 

toujours rester inférieure à Ic. Elle satisfait donc la relation suivante: 

J = Ie + It < Ic. 

Dans le cas des supraconducteurs de type II, à l'état mixte (Hc1 < Ha < Hc2), la situation 

est plus compliquée. Le courant de transport ne circule plus exclusivement à la surface mais 

dans tout l'échantillon. Ce courant interagit avec les vortex, auxquels sont associés le flux 

magnétique ( Ë ) des noyaux à l'état normal, par l'intermédiaire d'une force électromagnétique 

(force de Lorentz) FL = J x B. Le mouvement des vortex entraîne une dissipation d'énergie 

correspondant à l'apparition d'une résistance électrique. Cette résistivité Pr vaut 

approximativement ( B )Pn, où Pn est la résistivité à l'état normal et ( B J la 
J..loHc2 J..loHc2 

fraction volumique[lJ de zones normales à l'intérieur du supraconducteur. A cet instant, le 

matériau transite à l'état normal. 

Pour que la supraconductivité puisse persister, il suffit d'immobiliser les vortex à l'aide 

de défauts du réseau cristallin, appelés centres d'ancrage. Ces sites d'ancrage consistent en des 

dislocations, des joints de grains, ou des précipités. Ainsi, un courant de transport peut passer 

sans qu'il y ait dissipation d'énergie jusqu'à une certaine valeur appelée "courant critique" (Ic). 

La densité de courante critique associée (Je) correspond à la force de Lorentz FL = Jc.B 

(champ ..L à Ic) qui est égale en valeur absolue à la force Fp qu'exercent les centres d'épinglage 

F 
sur les vortex. La densité de courant critique vaut donc J c = .-...t. 

B 

1 ·Dans des conditions de température et de champ magnétique imposées (inférieures à Tc et II.,), le matériau 
transite à l'état normal dès que la densité de courant atteint une valeur critique Jc(T,H). 

29 



Chapitre bibliographique 

Dans la pratique, la valeur de Je représente la densité de courant à partir de laquelle la 

résistivité p du matériau dépasse une valeur seuil (p = 1 o-14 Om: critère généralement utilisë21
). 

Elle est mesurée à partir d'une courbe V= f(I) de type de celle de la figure A-16. Cette courbe 

est obtenue en appliquant un champ magnétique parallèle à l'axe d'un solénoïde constitué du 

matériau à caractériser et en mesurant la différence de potentiel à ses bornes en fonction du 

courant de transport. 

1 
Il 
1 

1 
le r-

\ • 
1 

~~ 

- --~;:{ _____ 
----··- - --------- ---------- -. -- -

figure A-16: Courbe V=f(J) utilisée pour la mesure de Je. 

A.I.5.2 Théorie de l'additivité des forces d'épinglage élémentaires 

La force d'épinglage macroscopique Fp est la résultante des forces d'ancrage 

élémentaires fp (force d'ancrage des défauts cristallins). Les intensités de ces forces dépendent 

de la nature des centres d'épinglage, de leurs concentrations et du champ magnétique appliqué. 

La théorie de l'additivité essaie de relier la valeur macroscopique Fp à la valeur locale f. 

Labusch[9
l a développé, en 1969, la première fois cette théorie de l'additivité. Il a décrit 

la force Fp en fonction de la force élémentaire fp et de la concentration Np des centres d'ancrage 

par l'expression suivante: Fp oc Np.f/. 

Ce résultat a été confirmé par Y amafuji[101 et Irie, ainsi que par Schmid et Hauge~111 en 

1973 en considérant la dynamique des déplacements des vortex. En 1979, dans le cas des sites 

d'épinglage de faibles intensités, Larlcin et Ovchimikov121 ont pris en compte la rigidité des 

vortex. Chaque zone normale n'est alors plus contenue dans un cylindre de rayon Ç, mais dans 
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un volume (Vc) de forme parallélipipédique de côté R: et de hauteur Le. Ces dimensions 

s'expriment en fonction des modules d'élasticité du vortex. A ~'intérieur de ce volume, le 

nombre de sites d'ancrage est n = Np.Vc. La force d'ancrage macroscopique satisfait alors la 

relation suivante: 

Fp oc Ç.Np.fp 

où Ç est une constante inférieure à 1 qui représente l'efficacité d'un centre. 

A.I.5.3 Loi d'échelle 

La force d'épinglage dépend également du champ magnétique, de la température et du 

matériau. Elle obéit à la relation suivante: 

où Hc2 est le champ critique du matériau qui dépend de la température et f est une fonction du 

champ réduit b (b = B ) . 
J..loHc2 

Dans la plupart des cas, cette fonction peut s'écrire sous la forme : 

f(b) = bP (1- b)q 

Les exposants rn, p et q qualifient la nature du centre d'ancrage (tableau A-5). 

tableau A-5: Valeurs des exposants m, pet q pour les différents centres d'épinglage. 

Matériau rn p q centre d'ancrage 

Nb-Ti 1 1 précipité normal de Ti 

Nb3Sn 2-5/2 1/2 2 joint de grains 

Pb-Bi 2 1/2 1 précipité normal de Bi 

Cette loi d'échelle est très utile lors de l'étude des mécanismes d'épinglage dans les 

matériaux supraconducteurs. La comparaison[13'14'151 des résultats expérimentaux aux prévisions 

théoriques de cette loi d'échelle est l'une des méthodes de vérification des mécanismes 

élémentaires d'épinglage et de la théorie d'additivité. 
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Nous considérons à titre d'exemples, les cas des deux matériaux supraconducteurs les 

plus intéressants du point de vue industriel: les brins à base de Nb-Ti et d.e Nb3Sn. 

Dans le premier cas, Fp est proportionnelle à Hc2 (T)b(l- b), alors que Fp varie 

comme H~2 (T) b 112 (1- b) dans le second cas. 

La différence entre les deux types d'épinglage provient de la façon dont le vortex se 

dégage du site d'ancrage et se déplace (figure A-17). 

La microstructure des alliages Nb-Ti est composée de grains allongés suivant l'axe des 

brins. Cette microstructure n'implique aucune facilité de glissement suivant les joints de grains 

perpendiculaires à l'axe. La seule possibilité de mouvement des zones normales est la traversée 

des joints de grains décorés de phase normale. Alors que le vortex peut toujours suivre le joint 

de grains dans la microstructure du composé de Nb3Sn, sans devoir le franchir. Ainsi, la 

variation de Fp en fonction du champ magnétique décroît plus rapidement dans le cas de Nb3Sn 

par rapport à Nb-Ti. 

a) b) 

figure A-17: Influence de la microstructure du matériau sur le chemin possible de 

déplacement des vortex: a): Nb-Ti, b): Nb~n {réf 16}. 

Malheureusement cette théorie qui prévoit le type d'ancrage dans le composé Nb3Sn, ne 

permet pas de décrire la dépendance de la force d'ancrage avec la taille de grains (figure A-18). 
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figure A-18: Variation de Fp en fonction de la taille de grains du composé Nb3Sn{réf 17}. 
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A.II Etude bibliographique du composé Nb3Sn et des 

relations entre la microstructure et les propriétés 

supraconductrices 

Dans le chapitre précédent, nous avons remarqué l'intérêt des matériaux 

supraconducteurs de type II. Parmi ceux-ci, le composé intermétallique Nb3Sn nécessite une 

considération particulière, en raison de la combinaison d'une température critique Tc (18, lK) et 

d'un champ magnétique critique supérieur Hc2 (> 25T) élevés. Tout au long de ce chapitre, 

nous récapitulerons les différentes connaissances détaillées dans la bibliographie, ainsi que les 

interrogations restées en suspend. Pour atteindre cet objectif, nous définirons en premier lieu 

les phases possibles dans les alliages Nb-Sn. Nous mettrons l'accent sur la structure 

cristallographique de Nb3Sn et sur ses conséquences pour les propriétés supraconductrices du 

composé. En second lieu, les différents processus d'obtention de la phase supraconductrice 

seront développés. Par la suite, nous consacrerons un paragraphe à la cinétique des 

transformations de phases, en relation avec la géométrie de notre système. Et finalement, les 

effets de la microstructure, qui est conditionnée par l'interdiffusion des atomes de niobium et 

d'étain sur les propriétés supraconductrices seront abordés. 

A.II.l Diagramme d'équilibre 

Les études de la formation des différents composés possibles dans le système étain

niobium ont engendré plusieurs diagrammes d'équilibre[181
. Ces diagrammes sont plus ou moins 

controversés compte tenu de la grande différence de température de fusion des deux métaux 

purs. Entre tous, le diagramme d'équilibre présenté à la figure A-19 est le plus plausible[191
. Il 

fait actuellement l'unanimité parmi les utilisateurs, malgré un nombre particulièrement élevé de 

zones indéterminées (figurées en pointillés). 

Au chauffage, l'interdiffusion des deux espèces mises en contact conduit à la formation 

d'un composé NbSn2 qui se dissout à la température de 832°C au profit de Nb6Sn5, qui lui 
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même se décompose pour produire Nb3Sn. Le composé Nb3Sn peut également résulter d'une 

transformation péritectique à 2130°C entre le niobium en phas~ solide et l'étain en phase 

liquide. Sa teneur en étain est alors la plus faible possible (18 at%F1. Lors du refroidissement, 

ce composé peut s'enrichir pour atteindre la composition stœchiométrique de 25 at% Sn. 

Nb3Sn devient supraconducteur aux températures inférieures à 18,1 K[51
. Lorsque la 

température atteint la valeur de 45 K[20
'
21

'
221

, Nb3Sn peut présenter une transition 

microstructurale martensitique. La phase cubique devient alors tétragonale à condition que la 

teneur en étain soit proche de la valeur stoechiométrique, c'est à dire lorsque la symétrie 

cubique est parfaite. 
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figure A-19: Diagramme d'équilibre du système niobium-étain {réf 19}. 

Trois facteurs peuvent inhiber la transformation martensitique [4•
5
•
61 

: 

1. une composition chimique plus faible que la valeur stoechiométrique et inférieure à 24 at% 

en étain, 

2. l'addition d'un élément d'alliage au niobium, tel que le tantale, le titane ou le zirconium, 

3. l'application de contraintesl231 de compression. 
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figure A-20: Diagramme de la transition de phase martensitique du composé Nb3Sn 

{réf 22}. 

A.II.2 Le composé intermétallique Nb3Sn 

Le composé Nb3Sn est intermétallique, c'est à dire qu'il précipite dans une structure 

cristallographique différente de celle des deux constituants de base (Nb (c.e.) et Sn (q.c.)). 

Nb3 Sn existe sur un domaine de composition chimique. Les électrons de valence ne sont pas 

délocalisés (comme dans le cas des métaux), mais sont partagés entre les atomes voisins. Ces 

liaisons entre atomes sont donc du type covalent, impliquant une dureté élevée, mais une 

fragilité très importante du matériau[ 241
. 

Nb3Sn de groupe spatial Pm3n est cubique avec un paramètre de maille de 5,2908 A. 
Ce paramètre croît[251 de façon linéaire de 5,281 A avec 17,5 at% Sn à 5,2908 A avec 25 

at% Sn. Cette croissance est représentée sur la figure A-21. 

Ce composé A3B, a une structure cristallographique appelée A15 (référence allemande 

de la structure cristallographique ordonnée), les atomes B ont 12 voisins A situés au sommet 

d'un isocaèdre distordu, reproduit à la figure A-22. Les atomes d'étain n'ont donc aucun 

contact entre eux. 

Par contre, l'environnement d'un atome de niobium est constitué de six premiers voisins 

(2 de Nb et 4 de Sn) et de huit seconds voisins de Nb. 
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figure A-21: Variation du paramètre de figure A-22: Représentation du voisinage des 

maille de Nb3Sn en fonction de la teneur en atomes d'étain {réf 24}. 

Sn {réf 25} 

En définitive (figure A-23), les atomes d'étain forment un réseau cubique centré, tandis 

que les atomes de niobium se répartissent sur les faces du cube en formant trois familles de 

chaînes orthogonales non sécantes[51 . Cette disposition particulière des atomes de Nb est la 

caractéristique principale de la structure A15. Elle a inspiré de nombreuses recherches sur 

l'origine de la température critique élevée du composé. En 1964, Wegger a remarqué que le 

réseau que forment les atomes de niobium est plus compact que celui du Nb pur. Cette 

diminution de la distance entre atomes serait la raison de cette température critique élevée. 

Puis en 1966, Friedel[211 a tenu compte de la symétrie des chaînes de Nb pour traiter le 

problème de la structure des bandes électroniques. Il a montré qu'il existe une dégénérescence 

de la structure en bandes due à l'équivalence des trois familles de chaînes. Ainsi, il a expliqué la 

transformation martensitique de Nb3Sn par la levée de cette dégénérescence au prix d'une 

augmentation de l'énergie de déformation élastique. 

Toutefois, cette transition martensitique entraîne une diminution du champ critique 

Bc2[
20

'
261

, malgré une température critique constante (figure A-24); puisque le changement de 

structure cristalline modifie le libre parcours moyen des paires de Cooper[201
. Or, une variation 

de la teneur en étain au sein du composé intermétallique modifie le paramètre de maille du 

réseau cristallin ce qui empêche la transformation martensitique. Ainsi, l'absence de la 

transformation martensitique du composé Nb3Sn pour des teneurs en étain inférieures à 24 at% 
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Sn , correspond t elle à la diminution du paramètre de maille du réseau cristallin avec la teneur 

en étain (figure A-21). 

figure A-23: Structure cristallographique de Nb3Sn {réf 24}. 

King a montré que la détermination du paramètre de maille aNb3sn à la température 

ambiante est un bon moyen de prévoir la possibilité d'une transition martensitique à basses 

températures. 

10 

19 21 23 25 27 29 19 21 23 25 27 

at.i. Sn,Al at./. Sn,Al 

a) b) 

figure A-24: Variation des valeurs critiques de la température (a) et du champ magnétique 

(b) en fonction de la teneur en étain de Nb3Sn {réf 25}. 
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Il est aussi intéressant de noter que l'augmentation de . la teneur en étain permet 

d'améliorer de façon notable les propriétés intrinsèques[25'26'271 du supraconducteur tant que la 

composition chimique n'excède pas 24 at% en étain. 

Toutefois, outre le désordre dû à un manque d'étain, le désordre provenant d'un 

échange de site entre les deux éléments implique une baisse importante des propriétés 

supraconductrices[28'291. La figure A-25 représente la diminution de la température de transition 

de l'état normal à l'état supraconducteur en fonction d'un désordre induit mécaniquement. Ce 

désordre peut être quantifié à l'aide de la spectrométrie Môssbauerl30
'
31'321. 

ro 

x 

0 2 4 6 8 10 12 1 4 ! 6 18 20 
T (Kl 

figure A-25: Dégradation de la température de transition supraconductrice en fonction du 

désordre, représentée par la dépendance de la susceptibilité magnétique en fonction de la 

température {réf 28}. 

A.II.3 Les différents procédés de fabrication de Nb3Sn 

Dans le chapitre 1, l'intérêt des supraconducteurs de type II a été démontré. La mise en 

oeuvre du composé Nb3Sn nécessite de satisfaire à certaines exigences. Ainsi, avant de 

commencer la description des différentes méthodes d'obtention du matériau, il est essentiel de 
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définir la conception d1un composite supraconducteur, puisque hormis le choix du matériau, les 

caractéristiques du design du composite déterminent le comportement supraconducteuri21. 

A.II.3.1 Conception d'un composite supraconducteur 

Pour que la densité de courant qui traverse un brin supraconducteur de type II soit la 

plus élevée possible, il est indispensable que l'ancrage des vortex soit le plus efficace. 

Néanmoins, cette condition est nécessaire, mais non suffisante. Par ailleurs, il est impératif que 

le composite soit stable lors de l'utilisation[21. 

Pour satisfaire à la première condition, il faut que le nombre de défauts cristallins soit 

élevé. Dans le cas du composé intermétallique Nb3Sn, les seuls défauts permettant l'ancrage 

des vortex sont les joints de grains. Il suffit donc de déterminer les conditions de formation de 

la phase supraconductrice afin d1obtenir la taille de grains la plus faible possible. Ce problème 

sera discuté ultérieurement dans ce chapitre. 

La deuxième exigence de stabilité en cours d1utilisation est satisfaite par: 

• l'utilisation d1alliages de Cu pour assurer une bonne stabilité thermique[331. La matrice 

enrobant la phase supraconductrice permet d1absorber un échauffement local et d1éviter une 

transition à l'état normal. Le choix du cuivre est également dictée pour sa bonne 

compatibilité de déformation avec le niobium. 

• l'emploi de filaments supraconducteurs de faibles diamètres[2'341. Cette eXIgence 

dimensionnelle permet lors de apparition d1une perturbation de stopper la pénétration du 

champ magnétique avant qu1elle ne devienne catastrophique. La cause de cette transition 

possible de l'état supraconducteur à l'état normal est la suivante: une perturbation extérieure 

cause un échauffement local dû par exemple au frottement du matériau supraconducteur sur 

une pièce quelconque, entraînant l'augmentation de la longueur de pénétration (relation 6) et 

ainsi une perte supplémentaire d1énergie du système. La conséquence de cette perte est une 

seconde augmentation de température qui conduit à une nouvelle croissance de la longueur 

de pénétration et ainsi de suite. Le matériau supraconducteur transite alors à l'état normal. 

Cette instabilité est nommée saut de flux. 

Pour que le filament reste stable il faut que le champ magnétique résultant de 

l'augmentation de température ne dépasse pas le champ critique. Or, le champ magnétique est 

relié à la densité de courant (Je) et au diamètre du filament ( d) par 
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Ainsi, la condition de stabilité des filaments se résume à la relation suivante[341 

avec dmax le diamètre maximal du filament et C la chaleur spécifique de la phase supraconduc

trice. 

Pour le composé Nb3Sn, dmax est de l'ordre de 100 j..lm, alors qu'il est égal à 70 j..lm pour 

les alliages Nb-Ti[21. 

Ces différentes considérations conduisent à fabriquer un brin supraconducteur sous 

forme d'un composite multifilamentaire. Un autre facteur inhérent à la formation du composé 

Nb3Sn impose une petite taille de filaments (cf paragraphe suivant). La formation du composé 

provient de l'interdiffusion du niobium et de l'étain à haute température. La réduction du temps 

de maintien lors du cycle thermique passe par la réduction de la dimension des filaments noyés 

dans la matrice base cuivre. 

Par ailleurs, le design du composite multifilamentaire est gouverné par une exigence de 

déformations homogènes et par des besoins de pertes faibles lors de l'utilisation du brin 

supraconducteur en courant alternatif La perte totale (P) est la somme de trois contributions: 

P=Pi +Ph +Pc 

où Ph est la perte par hystéréris, Pi celle due à des courants induits et Pc la perte par couplage 

des filaments. 

A.ll.3.1.1 Pertes par hystérésis 

Lors de l'utilisation du brin supraconducteur en courant alternatif, les lignes de flux 

subissent des forces de Lorentz qui varient en fonction du temps. Les vortex qui se sont pas 

ancrés physiquement mais qui sont dans une position d'équilibre due à leur interaction mutuelle 

peuvent se mouvoir. Ce déplacement conduit à l'apparition d'une différence de potentiel et 

donc à des pertes. Elles sont dictées par la relation suivante[21: 

8 
ph =-.d.Jc.Hm 

27t 
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où d est le diamètre des filaments et Hm valeur maximale du champ magnétique appliquée. 

A.ll.3.1.2 Pertes par courants de couplage 

La variation du champ magnétique engendre des courants de Foucault. Ces courants 

induits entraînent des pertes qui dépendent de la valeur maximale du champ magnétique 

appliqué Hm et de sa durée de variation 't, de la résistivité de la matrice (Pm) et également du 

pas de torsad (pt)e du brin. La valeur de ces pertes est dictée par la relation suivante[2J 

p =_E!___ H~ 
c 21tpm 't 

Pour diminuer ces pertes, il faut découpler les filaments en les noyant dans une matrice 

plus résistive et en torsadant le brin. 

A.ll.3.1.3 Pertes par courants induits 

Les conditions de continuité aux interfaces filaments supraconducteurs - matrice 

normale conduisent à la création d'un champ électrique perpendiculaire à cette surface. Ce 

champ occasionne le passage d'un courant induit entre les filaments supraconducteurs. La 

mesure des pertes (Pi) dues aux courant induits : 

Pi OC Hm .deff· qs.J c 

permet de définir une dimension nouvelle defi'· Ce diamètre appelé diamètre effectif est utile 

pour déterminer la quantité de filaments couplés. Si ce diamètre est égal à celui des filaments, 

alors, aucun courant ne circule entre eux, soit parce que la résistivité de la matrice est très 

élevée, soit parce que les filaments sont suffisamment éloignés les uns des autres. 

A.II.3.2 Les principales méthodes 

Ce paragraphe répertorie les procédés de fabrication les plus fréquents qui satisfont aux 

principales exigences. 
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A.ll.3.2.1 La méthode de préparation par infiltration 

L'interdiffusion de l'étain à l'état liquide et du niobium en phase solide conduit à la 

formation du composé Nb3Sn. Cette méthode "directe" a été la première mise en oeuvre, sous 

atmosphère d'hydrogène. Pour produire de grandes quantités de matériau devant par exemple 

servir à la fabrication de bobines électromagnétiques un procédé par infiltration a été 

développë35•361. De la poudre de niobium est initialement compactée sous forme de fil, puis 

immergée dans de l'étain liquide. Ce composite est ensuite étiré, puis introduit dans un tube de 

cuivre dont la paroi interne est composée d'une feuille de tantale. L'ensemble est traité 

thermiquement pour précipiter la phase supraconductrice. 

Pour remédier aux problèmes de teneur trop élevée en hydrogène et d'homogénéité des 

filaments, différentes solutions ont été proposées. Ces nouveaux procédés sont présentés par 

ordre de facilité croissante afin de former des grandes longueurs. 

A.ll.3.2.2 Le dépôt en phase vapeur 

L'avantage[331 du dépôt en phase vapeur consiste en l'obtention de rubans de Nb3Sn qui 

contiennent des taux d'hydrogène et d'oxygène très faibles. Ce procédé permet également de 

préparer des composés à teneur en étain contrôlée variant de 18 à 25 at% Sn. Par contre, les 

pièces confectionnées sont de faibles dimensions et instables du point de vue cryogénique. 

A.ll.3.2.3 La métallurgie des poudres 

Le supraconducteur est préparé à partir d'une poudre de Nb6Sn5 synthétisée par 

interdiffusion de poudres de niobium et d'étain. Nb6Sn5 est ensuite allié par mécanosynthèse[351 à 

une poudre de niobium. Le produit obtenu est inséré dans un tube de niobium. Le composite 

est filé puis tréfilé sans aucun recuit intermédiaire. La phase supraconductrice est finalement 

formée lors du traitement thermique entre 800°C et 1000°C. Cette température peut être 

abaissée en introduisant une faible quantité de cuivre lors de la mécanosynthèse. 
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A.ll.3.2.4 Méthode du "bronze" (bronze process) 

La grande différence de température de fusion entre l'étain et le niobium, et la fragilité 

intrinsèque du supraconducteur Nb3Sn ont longtemps été les deux obstacles à la production 

industrielle du composé (malgré la combinaison de valeurs élevées de champ magnétique et de 

température critique). La méthode du "bronze" qui permet de s'affranchir de la fragilité du 

composé a été développée à partir de 1971 par Tachikawa. Elle consiste à insérer des filaments 

de niobium à l'intérieur d'une matrice de bronze qui peut subir des traitements thermiques sans 

passer par l'état liquide. Le composite ainsi formé, est filé et tréfilé jusqu'à la taille finale dictée 

par la dimension souhaitée des filaments de niobium. Ensuite, le brin est mis en forme pour 

constituer la pièce désirée (par exemple une bobine électromagnétique). 

Le traitement thermique qui a pour but de former le composé supraconducteur Nb3Sn 

par diffusion de l'étain de la matrice de bronze vers les filaments de niobium est finalement 

effectué aux alentours de 650°C - 700°C. La figure A-26 illustre cette méthode qui présente 

deux désavantages majeurs. 

1. Le bronze de la matrice doit être monophasé et ductile. Seule, la phase a qui est une 

solution solide d'étain dans le cuivre correspond à ces critères. Or, la limite de solubilité est 

de 9,1 at% Sn, limitant par conséquent la quantité d'étain disponible pour précipiter Nb3Sn. 

2. La phase a durcit lors du tréfilage et doit subir plusieurs recuits d'adoucissement prolongés 

(48 heures) à des températures proches de 500°C. 

• Nb 
• • • • • • trt.~ ~ 

•• e • e •• • • F IVIUJ. = ù)Jril. • • • •• • • • • •• •••• 
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Final wire 

figure A-26: Schéma de fabrication de composites multifilamentaires en Nb3Sn par la 

méthode du bronze. 
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A.II.3.2.5 Méthode de l'étain interne (Internai tin process) 

Pour remédier aux problèmes de teneur en étain limitée du bronze et des traitements 

thermiques intermédiaires, un autre procédé de fabrication a été conçu. Les filaments de 

niobium ne sont plus noyés dans une matrice de bronze, mais dans du cuivre. Un noyau d'étain 

est enchâssé au centre de ce composite. Cette fois, toutes les étapes d'étirage et de tréfilage 

sont dépourvues de recuits d'adoucissement, puisque aucun composant n'est sujet à une 

consolidation marquée. Les étapes de ce procédé utilisé dans le présent travail sont plus 

largement développées dans le chapitre matériaux (B.I). Le traitement thermique final est plus 

complexe du fait de la fusibilité du noyau d'étain. 

Des variantes à ce procédé existent. On peut en citer les deux principales, qui sont: 

1. le procédé de l'étain externe1331 (externat tin). Ce procédé se différentie par l'emplacement de 

la source d'étain, qui est déposée à la périphérie du brin au lieu d'être introduite au centre. 

2. le procédé MJR[371 ("modified jelly roll"). Cette méthode consiste à enrouler sur une barre 

d'étain, un grillage de niobium accolé à une feuille de cuivre. 

Ces différents procédés de fabrication sont illustrés à la figure A-27. 

Cu-Sn Sn Cu Nb Sn Cu Nb Feuille Grillage. 
deCu deNb~n 

figure A-27: Différentes méthodes de fabrication, bronze (a), source d'étain externe (b), 

source d'étain interne (c) et modified }elly roll (cl). 
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A.II.4 Cinétique de formation d'un composé intermétallique 

L'obtention du composé Nb3Sn à partir du composite Nb-Cu-Sn nécessite d'effectuer 

un cycle thermique ayant pour but de faire diffuser l'étain dans le cuivre afin de former un 

bronze, puis de faire diffuser l'étain du bronze vers les filaments de niobium pour former le 

composé intermétallique supraconducteur. 

En condition isotherme, l'épaisseur de la couche de Nb3Sn (Ep) est reliée à la durée de 

vieillissement t par une loi du type 

Ep = ktn 

où k est la constante de formation et n l'exposant de cinétique. 

Les résultats bibliographiques relatifs à la formation de Nb3Sn nécessitent d'en 

développer les aspects cinétiques. Ce travail fait l'objet du présent paragraphe. 

Comme nous allons le démontrer, la valeur de la constante "n" peut permettre 

d'identifier le processus[38'39'40'41'42.431 contrôlant la vitesse de formation. Tandis que la variation 

de "k" en fonction de la température est utile à la détermination de l'énergie de formation du 

composé. 

A.II.4.1 Significations des différentes valeurs den 

Les calculs suivants sont consacrés à la formation du composé Nb3Sn à l'interface d'un 

filament cylindrique de niobium, noyé à l'intérieur d'une matrice de bronze (Cu-Sn). 

Les différents profils de concentration sont représentés sur la figure A-28 . La distancer 

est mesurée par rapport au centre du filament. A un instant donné, r' est le rayon du filament de 

niobium non-réagi, rr est la dimension du filament (Nb + Nb3Sn) et re désigne la taille du 

composite. 

La concentration en étain du bronze dépend de la distance à la couche intermétallique 

~ - Elle reste égale à la valeur initiale Ci à grande distance de la surface supposée fixe d'un 

filament, mais décroît à Cap au contact de la couche de Nb3Sn. De la même manière, la teneur 
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en étain au sein du composé n'est pas constante, elle diminue de Cpa au contact de la matrice à 

CpF au contact du filament de niobium. 

Reacted 
layer 

t 
m -0 
c 
0 .... 
0 ..... 
ë 
4.1 
u 
c 
0 
u 

C,e"' 
Cp F : 

Ci -

C;..fo -

0 r'r F re 

Alloy 
matrix 

Radial distance, r _ 

figure A-28: Représentation des profils de concentration en étain {réf 40}. 

Pour expliciter la cinétique de formation de Nb3Sn à l'aide d'une loi, il faut déterminer 

le processus le plus lent. Deux hypothèses ont été développées: 

1. La cinétique de formation est contrôlée par la vitesse d'arrivée de l'étain au niveau de 

l'interface du filament à cause d'une diffusion lente à l'intérieur du bronze, ou: 

2. La cinétique de formation est régie par la diffusion de l'étain à travers la couche de Nb3Sn 

nouvellement formée. 

A.II.4.1.1 Cinétique contrôlée par la diffusion de l'étain dans le bronze 

Les auteurs supposent que la cinétique est contrôlée par la diffusion de l'étain dans le 

bronze. Ils raisonnent dans les conditions stationnaires et supposent que le flux traversant 

l'interface filament - matrice est égal à celui arrivant à l'interface Nb3Sn - niobium (aucun 

enrichissement du composé déjà formé). 

La quantité de soluté (Sn) "dQ" requise pour faire croître la couche de la dimension Ep 

à la valeur Ep+dEp est égale à 
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relation 7 

' C 1 . . d ' ' al ' C~F + C~a 11 1 d ou ~ est a composition moyenne u compose et est eg e a et a ongueur u 
2 

filament. 

Cette croissance s'effectue en un temps dt et la vitesse d'arrivée de soluté s'écrit: 

iJQ = 27t.rf.l.J = 2mflna( ac) a a ~~ 
où Da est le coefficient de diffusion de l'étain dans le bronze, supposé indépendant de la 

concentration. 

On aboutit alors à la relation suivante 

Soit à, 

On réinjecte cette équation dans la relation 7, permettant ainsi d'exprimer la vitesse d'arrivée du 

soluté en fonction du coefficient de diffusion de l'étain dans le bronze et du gradient de 

concentration par unité de longueur: 

ôQ =21t(rf -Ep)c~( rf )(ac) =21trfDa ac 
àt rf -Ep a àr 

relation 8 

Pour résoudre cette équation, il faut expliciter le gradient de concentration. Le 

problème se simplifie en assimilant le gradient de concentration réel (courbe en pointillés sur la 

figure A-29) à une constante sur la profondeur r"-rr et en posant C=Ci aux valeurs der> r". 

On définit alors la distance effective de diffusion: y= r"-rr. 

La teneur en étain dans la matrice quand r est compris entre rr et r" suit la relation suivante: 

La quantité d'étain par unité de longueur de composite quittant la matrice est égale à 
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or y= r"-rc, et par conséquent r"=y+rr 

On aboutit donc à 
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figure A-29: Gradient de concentration de l'étain au sein du bronze. 
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La quantité de soluté quittant la matrice pendant dt augmente la longueur appauvrie en 

soluté de y à y+dy. La quantité dQ vaut alors 

dQ = nAC(2y+2rr)dy 

La vitesse d'appauvrissement de la matrice en étain par unité de longueur du composé égale à 

dQ peut s'exprimer soit en fonction de la distance effective de diffusion, soit à l'aide de la 
dt 

relation 8: 

dQ = nAC(2y + 2rr) dy 
dt dt 

conduisant ainsi à 

8Q oc 
-=27trrDa-
Ot Or 

ou à 

C 1 fild 
. 

1
.,. dC Ci-Ca~ AC 

omme e pro 1 e concentration est merure :-= = 
dr y y 

2nAC(y + rr) ôy = 2nD arr AC 
Ot y 
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(y
2 + rry)ày = rrDaôt 

Cette relation onduit par intégration avec les conditions aux limites y=O à t=O à: 

Y3 r 
-+Ly2 = r D t 3 2 f a 

Deux solutions sont possibles, une lorsque y est grand, et 1•autre quand y est petit. 

1 . 2 3 
. y est petlt => y >y => 

2. y est grand=> y3 > y2 => 

On peut désormais exprimer la loi de croissance du composé Nb3Sn (relation 8) 

1. y est petit => ( 1- Ep)dEp= Da ~CI/2dt 
r C 2D1/ 2 

2. 

f (J a 

Ep- Ep
2 

= .JD:: (ci - caJJ )tlf2 

2rr CIJ 

On émet comme hypothèse que la couche de Nb3Sn est fine (épaisseur de la couche (Ep) << 

rayon du filament (rr)) 

y est grand => 

On émet la même hypothèse que précédemment (épaisseur de la couche (Ep) <<rayon du 

filament (rr)) 
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=> 
3I/3(D )2/3 

Ep = a (c. - C )t 2
/
3 

- ( )1/3 1 a.J3 
2C~ rr 

Donc dans le cas d'une cinétique contrôlée par la diffusion en volume de l'étain dans la 

matrice de bronze, on peut obtenir deux dépendances de l'épaisseur de la couche de Nb3Sn en 

fonction du temps, soit à la puissance 1/2, soit à la puissance 2/3. 

Par ailleurs, il est intéressant de remarquer que cette théorie prévoit un exposant de 

vitesse n = 0,5 quand la concentration initiale de l'étain dans le bronze est élevée. En effet, une 

concentration initiale élevée se traduit par une valeur de y petite. 

A.ll.4.1.2 Cinétique contrôlée par la diffusion à travers la couche du nouveau composé 

Dans le cas où la cinétique est limitée par la diffusion à travers la couche 

intermétallique, deux possibilités doivent être prises en compte. Elles dépendent de la 

température à laquelle s'effectue la croissance de la couche et de la température de dissolution 

ou de fusion du composé formé. Pour connaître la situation dans laquelle s'effectue la 

formation de la couche, on doit raisonner à partir de la température homologue Th (K) qui 

représente le rapport de la température de l'essai T (K) à celle de fusion Tr (K) : Th = _:!._. 
Tr 

Si Th > 0, 75, la formation est contrôlée principalement par la diffusion en volume alors qu'elle 

est régie de la diffusion intergranulaire aux températures inférieures à 0,75[441
. 

A.ll.4.1.2.a Formation contrôlée par la diffusion en volume 

La quantité de soluté nécessaire à la croissance de la couche de Ep à Ep+dEp est égale à 

dQ = C~27t(rr -Ep)ldEp 

Donc, la vitesse d'arrivée du soluté dQ est dictée par les relations suivantes: 
dt 

dQ = C~21t(rr -Ep)l dEp =21t(rr -Ep)lD~(OC) 
dt dt Or r=r' 
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où D 13 est le coefficient de diffusion de Sn dans Nb3Sn, supposé constant en fonction du 

temps. 

On peut supposer que le profil de concentration en étain à travers la couche est linéaire 

et est défini par la relation suivante 

OC C13a - C13r ~C' 
-= =-
ôr Ep Ep 

A partir de la relation 9 et de cette expression du profil de concentration, et tout en supposant 

Ep << rr, on aboutit à 

dEp _ n13 ~c· 

dt C
13 

Ep 

Soit en tenant compte des conditions aux limites: Ep=O quand t=O 

A.II.4.1.2.b Formation contrôlée par la diffusion intergranulaire 

Lorsque le maintien isotherme est effectué à une température peu élevée 

(Th (K) << 0,75), le soluté emprunte des chemins de diffusion "facile" pour atteindre l'interface 

Nb/Nb3Sn. La diffusion à travers la couche intermétallique s'effectue le long des joints de 

gram s. 

Tout au long des calculs, nous utiliserons les symboles suivants: 

• L8b: longueur totale du réseau de joints de grains, 

• a: largeur des joints de grains dans la direction perpendiculaire au flux, 

• dg: taille de grains, 

• 1: longueur du filament, 

• N: nombre de grains à l'interface, 

• D8b: coefficient de diffusion intergranulaire, 

• C13 : concentration moyenne du composé Nb3Sn à travers la couche formée. 

Dans ces conditions, la cinétique de croissance de la couche s'écrit: 
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Les auteurs modélisent une nouvelle fois le gradient de concentration à travers la 

couche du composé intermétallique à l'aide de la loi linéaire: 

ac AC' 
- =- avec AC'=Cpa-CpF 
aR Ep 

Ils obtiennent ainsi 

soit: relation JO 

Dans la relation 10, la longueur du réseau des joints de grains (L8b) est une inconnue. 

Elle diminue lorsque la taille de grains augmente, soit lorsque la température de maintien 

isotherme augmente. Pour expliciter ce terme L8h, il faut premièrement déterminer la loi de 

grossissement des grains lors d'un maintien isotherme, puis formuler Lgh· 

Lors d'un maintien en température, la structure évolue et tend vers le système de plus 

basse énergie. Pour ce faire, l'énergie stockée sous forme de joints de grains (proportionnelle à 

la surface de joint/unité de volume) constitue la force motrice de la croissance des grains. 

Or la cinétique de croissance des grains est régie parl451 

ad 
_g =M.p 

Ot 

où M est la mobilité du joint de grains et p la force motrice. 

La force motrice peut s'exprimer de la manière suivante: 

.t:' • Energie surfacique de joints yd! y 
10rce motnce oc = - = 

unité de '{)}ume d! dg 

où y est l'énergie du joint de grains. 

On aboutit alors à l'expression suivante de la cinétique de croissance: 

adg n 
--=-

Ot dg 
avec B qui est une constante 

soit en intégrant, 

di- d! = 2Bt => di = 2Bt + d! = k4t + d!, avec dgï taille initiale de grains. 
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. , . , , surface de l'interface· . 21t(rr- Ep)l 
Le nombre de gratns a l'mterface est egal a smt-'"'""'-"'---''--

d'où: 

et: 

surface d'un grain 1t d2 
4 g 

N = 81t(rr- Ep)l = 8(rr- Ep)l 

1td~ k4t+d! 

Lgb = 1td N= 4(rr-Ep)l 

2 g 1t)k4t + d! 

En substituant cette expression dans la relation 10, on obtient: 

2Dgb~C'a dt 
EpdEp = --=-----;::::=== 

Cp ~k4t+d! 
relation 11 

Les auteurs ont émis deux hypothèses afin de simplifier l'équation ci-dessus avant 

l'intégration: 

1) La taille de grains initiale dgï est importante et largement supérieure au terme ~t. 

2Dgb~C'a dt 
EpdEp = [cï;; 

Cp d2. 
gt 

La solution de cette équation après simplifications et intégration avec les conditions aux 

limites Ep=O à t=O s'écrit: 

2) La taille de grain initiale dgï est petite et négligeable devient le terme ~t. La relation 11 

devient 
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Donc dans le cas d'une cinétique contrôlée par la diffusion de l'étain au niveau des 

joints de grains, on peut obtenir deux dépendances de l'épaisseur de la couche de Nb3Sn en 

fonction du temps, soit à la puissance Y2, soit à la puissance V... Toutefois, ces deux résultats ne 

sont pas exacts, à cause de la simplification abusive faite avant l'intégration. Le calcul exact de 

la cinétique est reporté à l'annexe I. Cependant les résultats obtenus sont les suivants: 

L'exposant de vitesse est égal à V.. lorsque les grains de Nb3Sn subissent une croissance 

lors du maintien isotherme, alors que la valeur de Y2 correspond à une taille de grains est 

constante au cours de la précipitation du composé. 

A.II.4.2 Détermination de l'énergie d'activation 

En règle générale, les vitesses de réaction augmentent avec la température. La plupart 

des réactions obéissent à une relation de type Arrhénius. En relation avec les résultats du 

précédent paragraphe, la constante de formation k de l'équation Ep = ktn n'est pas une "vraie" 

constante de vitesse, puisque la variation de l'épaisseur n'est pas proportionnelle au temps de 

maintienà la puissance 1. 

Pour définir une énergie d'activation empirique Ea et un facteur de fréquence Aa 

vérifiant de l'équation suivante: 

où kb est la constante de Boltzman et T la température de maintien isotherme exprimée en 

kelvins, nous devons rechercher une expression de type f (Ep) = kvt, où kv est une constante de 

vitesse exprimée en m.s-1
. 

Ainsi, la variation de ln(kv) ou dans le cas présent de ln(k) en fonction de l'inverse de la 
n 

température pour différents traitements thermiques isothermes (figure A-30) fournit une droite 

de pente égale à -Ealh et d'ordonnée à l'origine égale à lnAa. Dans le cas présent, l'équation 

Ep = k.fl utilisée pour modéliser les variations de l'épaisseur de la couche du composé 

intermétallique en fonction du temps ne fournit pas une constante de vitesse (kv), mais une 

constante de formation (k). 

Cependant, il faut prendre quelques précautions avant de donner une signification 

fondamentale à Ea et Aa. En règle générale, la réaction macroscopique fait intervenir un grand 

nombre de phénomènes microscopiques élémentaires qui ont chacun une énergie d'activation 
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caractéristique. Il est donc souvent difficile d'accorder une signification physique à l'énergie 

d'activation déterminée à partir de courbes d'Arrhénius. Pour cette raison, la dénomination de 

Ea est "énergie d'activation de formation apparente" et non pas énergie d'activation de 

diffusion. 

Ln (k) 

=> pente égale à Ealk 

1/T(en K) 

figure A-30: Détermination de la constante d'activation de formation. 

A.II.5 Evolutions microstructurales du brin en fonction du 

traitement thermomécanique et ses conséquences sur les 

propriétés supraconductrices 

A.II.S.l Philosophie du traitement thermique 

Le composite étain-niobium-cuivre doit subir un traitement thermique pour que la 

phase supraconductrice précipite. Les schémas thermiques peuvent se diviser en deux grandes 

classes. 

a) La première famille de traitements thermiques généralement utilisés est composée de 

4 paliers successifs: 
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Les trois premiers paliers seront désignés paliers "basses !empératures". Ils servent à 

former un bronze le plus homogène possible, tout en restant en phase solide. Lors du dernier 

palier nommé "hautes températures", Nb3Sn précipite. 

Au cours du paragraphe suivant, nous considérons les choix de température des trois 

premiers paliers et leurs influences sur la matrice du composite. Par la suite, nous 

récapitulerons les connaissances acquises sur les conséquences de la variation de la 

température et de la durée du dernier palier sur la microstructure de Nb3Sn. 

b) Le second type de traitements thermiques se définit par une montée lente et 

contrôlée (par exemple 6°C/h) de l'ambiante à la température du dernier palier, suivie par un 

maintien d'une durée égale à celle du traitement thermique classique à "hautes températures". 

A.II.5.2 Transformations de phases du système cuivre-étain 

Le premier palier effectué à une température inférieure à la température de fusion de 

l'étain (232°C) conduit à sa dissolution totale au profit des composés éta (rl) et epsilon 

( E i 46
•
47

•
481 qui sont moins facilement fusibles. La formation de ces deux composés 

intermétalliques est prévue par le diagramme d'équilibre du système cuivre-étain (figure A-31 ). 

Le deuxième palier, aux alentours de 340°C, permet d'homogénéiser le bronze formé. 

La phase 11 se dissout au profit de E qui atteint la zone interfilamentaire. A l'interface €-matrice, 

des porosités ont été observées. Ces cavités peuvent provenir de deux phénomènes, à savoir de 

la différence de volume entre la nouvelle phase (E) et les phases initiales (Cu + Sn), et/ou de 

l'effet Kirkendall[491
• De ce point de vue, il est intéressant de noter que dans la système bronze 

a/Cu, l'étain diffuse plus rapidement[501 que le cuivre conduisant à l'apparition de porosités de 

type Kirkendall, dans le bronze au niveau de l'interface. En outre, la nature de la matrice au 

contact de la phase e est controversée. Dietderidch[461 détecte du cuivre alors que 

Verhoeven[471 décèle un bronze a.. Ce dernier auteur a également observé entre les 

températures de 350°C et 400°C la formation d'une bi-couche E+ô, qui disparaît à 650°C lors 

de la montée en température. Cette dissolution intervient au profit du composé !3, qui se forme 
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sans porosités. Par contre, Dietderich[461 constate la formation de la phase a et d'une phase 

riche en étain y lors du maintien à la température de 580°C. Cette dissol_ution de la phase e au 

profit de a et de y permet de noyer tous les filaments dans une matrice enrichie en étain. 
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figure A-31: Diagramme d'équilibre Cuivre-Etain {réf 51}. 

On constate donc que les informations sur les transformations de phases lors des trois 

premiers maintiens isothermes du cycle thermique sont seulement constituées d'observations 

micrographiques. Peu de données concernant les énergies apparentes de formation des 

différentes phases sont disponibles aux températures des paliers "basses températures". Les 

données disponibles dans la littérature[50
'
521 concernent l'interdiffusion des deux espèces (Sn et 

Cu) à des températures comprises entre 600°C et 832°C. Oikawa[501 a estimé que l'énergie 

d'activation de formation est indépendante de la composition chimique initiale du bronze a et 

vaut 156 kJ.mor1
, alors que le coefficient de diffusion dépend de la teneur initiale en étain et 

suit la relation: 

6 at%Sn 
Do = 2.10-1 1013,3 
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Mrowec[521 n'a pas déterminé les mêmes dépendances de l'énergie d'activation et du coefficient 

de diffusion avec la composition chimique initiale du bronze. Le tableau A-6 rassemble les 

différentes données. 

tableau A-6: Energie d'activation et coefficient de diffusion dans le système a/Cu. 

Teneur en étain température (K) Energie kJ.mor1 Coefficient de diffusion Référence 

(at%) Do (m2.s) 

1 ~8 1004- 1105 156 16 13 3at%Sn 2.10- 10 ' 50 

10,5 873-998 74,5 1,4.10-o 52 

11,7 873-998 42,7 3 6 10"' 
' 0 

52 

A.II.5.3 Effet du palier "hautes températures" sur le composé Nb3Sn 

Ce paragraphe rapporte les résultats obtenus sur la cinétique de formation de Nb3Sn, 

sur la microstructure qui en résulte (tailles et morphologies des grains) et finalement sur les 

propriétés supraconductrices du composite. 

TI est à noter que la plupart des résultats proviennent de brins issus de la méthode du 

bronze ou de couples de diffusion Nb/bronze a.. 

A.II.5.3.1 Cinétique de formation du composé Nb3Sn 

Avant de déterminer les effets du traitement thermique sur les propriétés 

supraconductrices du composé Nb3Sn, il faut définir la cinétique de formation en fonction des 

caractéristiques du brin supraconducteur et de la température du dernier palier. 

La cinétique de formation du composé Nb3Sn est modélisée à l'aide de la loi Ep=ktn. 

L'énergie d'activation de formation de Nb3Sn est estimée dans la littérature à partir de la 

variation de In(k) en fonction de la température. Elle est comprise[53•54•58•551 entre 206 et 293 

kJ.mor1 pour des échantillons préparés à l'aide de la méthode du bronze. 
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Attendu que la cinétique de formation varie en fonction des caractéristiques du brin, 

différentes propriétés du brin doivent être prises en compte. Il s'agit d~ la teneur en étain du 

bronze initial et du diamètre des filaments de niobium. 

A.II.5.3.1.a Influence du diamètre du filament de niobium 

En règle générale et non seulement pour Nb3Sn, la courbure de l'interface peut influer 

sur la cinétique de formation d'un composë561
. Dans le cas du composé Nb3Sn, plus la 

dimension du filament est petite plus la cinétique de formation semble faible[571
• La figure A-32 

illustre cette dépendance pour des diamètres compris entre 70 et 125 micromètres. En outre, il 

est important de rappeler que les pertes électromagnétiques diminuent avec la taille des 

filaments en courant alternatif (cf. A.II.3 .1 ). 
r-------~----------------------~ 

20 
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/ 

/ 
/ 
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figure A -3 2: Influence du diamètre du filament de niobium sur la cinétique de formation de 

Nb3Sn à 750°C {réf 57}. 

A.II.5.3.1.b Influence de la teneur initiale en étain du bronze 

L'influence de ce paramètre a pu être suivie seulement pour des teneurs inférieures à la 

limite de solubilité de l'étain dans le cuivre. Cette limitation est due à la méthode de fabrication 
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du composite (procédé du bronze). La variation de l'exposant de cinétique "n" en fonction de 

la teneur en étain ne conduit pas aux mêmes conclusions selon les auteurs. Reddi[581 a décelé 

une diminution de cet exposant lorsque la teneur en étain augmente. La figure A-33, établie à 

partir des estimations fournies par l'auteur, illustre cette décroissante. Par contre, Suenaga[861 a 

estimé que cet exposant est égal à 0,5 pour des teneurs inférieures à 4,5 at%Sn et devient plus 

important pour des concentrations plus élevées. 
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• 0.85 q·.a 
.x 

0.80 ~ 0.5 • 
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figure A-33: Variation de l'exposant "n" en fonction de la teneur en étain à différentes 

températures {réf 58}. 

• 

10 

Les valeurs absolues de l'exposant de vitesse "n" et de la constante de formation "k" 

sont sensés dépendre de l'état microstructural du niobium[591 et donc des paramètres du 

procédé de mise en forme. En conséquence, la bibliographie renseigne seulement sur 

l'évolution qualitative des constantes n et k en fonction de la teneur en étain. 

A.II.5.3.2 Evolution de la taille et de la morphologie des grains de Nb3Sn 

L'influence de la taille de grains est importante sur les propriétés supraconductrices 

(figure A-18). L'étude de la cinétique de croissance des grains en fonction de la durée et de la 

température de maintien isotherme est donc nécessaire. L'observation au microscope 

électronique en transmission est la technique la plus appropriée compte tenu de la très faible 
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taille des grains (30 à 300 nm). Mais, jusqu'à présent, des lames minces dans le sens travers 

d'un brin n'ont pas été réalisées[611
. Seules des lames en sens longitudinal ont été préparées. Les 

seules observations dans le sens travers ont été effectuées par micro.scopie électronique à 

balayage à partir de faciès de rupture obtenus par pliage du composite à basse température. Au 

grandissement classique de la microscopie électronique à balayage, l'observation de faciès de 

rupture semble toutefois conduire à une mauvaise résolution de la morphologie des grains. La 

proportion de grains colonnaires est surestimée [741
. 

Les morphologies décrites ci-dessous, proviennent de la comparruson de plusieurs 

lames minces préparées dans le sens longitudinal. 

Une couche du composé intermétallique, est composée en épaisseur de trois zones 

successives qui se distinguent par leur morphologie[60
'
61

'
6
2.631

. Les différentes couches de grains 

sont représentées sur la figure A-34. En partant du bronze vers le centre du filament, on 

rencontre tout d'abord des grains équiaxes de grandes dimensions, puis des grains de même 

morphologie mais de tailles plus petites et enfin au contact du niobium, les grains sont de type 

colonnaire. 

(al 

Columnor· Groins Ec:uio~ed Fine Groins 

.:.- i5 Nb 3 Sn Diffusion Loyer 

Cu-Sn 
Bronze 

figure A-34: Morphologie des grains de Nb3Sn dans l'épaisseur de la couche formée {réf 60}. 

La structure observée peut provenir de deux origines différentes[63
•
64

•
65

l: 

1. La précipitation du composé Nb3Sn s'accompagne d'un appauvrissement en étain de la 

matrice de bronze. Cette diminution a pour conséquence de réduire le flux des atomes 

d'étain dans les joints de grains de la couche de phase supraconductrice formée. La quantité 
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d'étain atteignant l'interface Nb3Sn-Nb diminue donc avec pour conséquence une baisse de 

la force motrice de germination. Les atomes d'étain contribuent alors essentiellement à la 

cr01ssance des grains déjà formés qui tendent à devenir colonnaires. Suivant cette 

hypothèse, la variation de morphologie résulterait donc de la diminution de la quantité 

d'étain au sein du bronze. La différence de taille des grains équiaxes proviendrait du 

grossissement des premiers grains formés à l'interface bronze-niobium au cours du maintien 

en température. 

2. les grains de Nb3Sn précipiteraient toujours sous forme de grains colonnaires, quelle que 

soit la fraction déjà formée. Cependant, la formation du composé s'accompagne d'une 

augmentation de volumer66
'
671 de l'ordre de 37 %. Cette dilatation entraînerait la formation 

de dislocations au sein des grains de Nb3Sn. Ces dislocations se réarrangeraient pendant le 

traitement thermique pour former des joints de grains. Ainsi, les grains colonnaires initiaux 

se diviseraient pour créer des grains équiaxes. La formation de grains équiaxes de grandes 

dimensions proviendrait toujours de la croissance des grains au cours du traitement 

thermique. Ainsi pendant le maintien en température, la formation des grains du composé 

Nb3Sn serait par ordre chronologique due à la germination, croissance colonnaire pms 

recristallisation et enfin pour une partie des grains à une croissance prolongée. 

~----~-----~---~ --~~ -,--~ -· .. 

0 
(al 

50 100 
-Reaction time, tR (hl 

150 

figure A-35: Evolution de la taille de grains de Nb3Sn à la suite d'un maintien isotherme 

{réf 61}. 

La cinétique isotherme de grossissement de grains est dictée par la relation suivanter611
: 
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où d est la taille moyenne de grains (nm), do la taille de grains à un instant origine tR=O et d"' la 

taille de grains aux très longues durées de maintien (tR-oo), TR est la température de maintien 

isotherme (en kelvins), M est la mobilité des joints de grains, R la constante de gaz parfaits 

(=8,314 J.mor1.K1
) et G l'énergie d'activation égale à 63 kJ.mor1

. Les points de la figure A-35 

représentent des résultats expérimentaux alors que les courbes correspondent à l'application de 

l'équation précédente. 

La taille initiale des grains do, dépend de la température[61
'
681 de formation du composé. 

Plus la température est élevée, plus cette taille croît. La figure A-36 illustre l'influence 

prédominante de la température sur la durée du maintien. 
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figure A-36: Variations isochrones de la taille de grains en fonction de la température 

{réf 61}. 

Outre la durée et la température de maintien, la teneur initiale[41
'
43

'
691 en étain du bronze 

est un facteur important de la morphologie finale de grains de Nb3Sn. Lorsque la concentration 

initiale augmente, le flux des atomes d'étain qui diffusent le long des joints de grains vers 

l'interface s'accroît. La force motrice de germination devient plus importante, et finalement les 
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grains tendent à devenir équiaxes. Ainsi, une faible concentration en étain se traduit par un 

faible pouvoir de germination. Les atomes d'étain arrivant à l'interface contribuent 

essentiellement à la croissance des grains préexistants, engendrant ainsi la morphologie 

colonnaire des grains. 

A.II.5.4 Influence du traitement thermique sur les propriétés 

supraconductrices 

Dans le procédé de fabrication de la "source d'étain interne", le cycle thermique est 

composé d'une succession de paliers ayant pour but de former un bronze, puis de 

l'homogénéiser et enfin de précipiter la phase supraconductrice (Cf A.II.5.1). Les résultats 

relatifs aux paliers "basses températures" proviennent d'articles traitant des propriétés 

supraconductrices de composites fabriqués par les méthodes de l'étain interne ou externe. Alors 

que l'effet de la température du dernier palier englobe les résultats émanant de composites issus 

de tous les procédés existants. 

Le cycle thermique dit à "basses températures" est composé de la combinaison des 

maintiens à 200°C et/ou à 340°C et/ou à 580°C. La suppression de ces paliers lors d'une 

montée rapide à la température de formation de Nb3Sn conduit à des courants critiques 

beaucoup plus faibles[461
• La littérature rapporte sans explication que le palier à 200°C qui sert 

à former le bronze par diffusion en phase solide peut être supprimé si la durée du second palier 

est prolongée[291
. Dans ces conditions, la première partie du cycle thermique se simplifie et ne 

comporte plus que deux paliers à des températures comprises entre 340°C et 580°C. Toutefois 

la durée du palier à 580°C, qui a pour but d'obtenir un bronze biphasé a plus y, ne doit excéder 

48 heures. Un maintien prolongé à 580°C est néfaste[70
'
841 et aboutit à une diminution de la 

valeur du courant critique Je. La raison de cette diminution n'est pas connue. Toutefois, à la 

suite de 200 heures à 580°C, plus de la moitié des filaments de niobium est transformée en 

Nb3Sn. Cette fraction subit lors du dernier palier un grossissement de grains et la proportion 

des grains équiaxes de grandes dimensions excéde alors celle de la première couche de grains à 

l'interface filament-matrice. 
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La durée et la température du dernier palier (hautes températures) influent sur les 

propriétés supraconductrices intrinsèques du composé Nb3Sn. Cette variation est due 

essentiellement au changement de composition de la phase supraconductrice. Plus la 

température et/ou la durée de maintien sont élevées, plus la composition tend vers la 

stœchiométrie avec la conséquence des augmentations[53
'
621 de la température critique et du 

champ magnétique critique (figure A-37). 
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figure A-37: Variation de la température critique en fonction de la durée et de la température 

du palier "hautes températures" {réf 62}. 

Cependant, cette amélioration des propriétés intrinsèques s'accompagne d'une 

augmentation de la taille des grains du composé Nb3Sn (figure A-36). La densité de sites 

d'ancrage diminue donc (Cf I.5.3). Or, sous faibles champs magnétiques (s 12T), le paramètre 

dominant pour le bon comportement supraconducteur du composite est une faible taille de 

grains alors que les propriétés aux champs plus intenses sont gouvernées par la composition 

chimique. Il s'en suit que pour l'utilisation du brin à des champs magnétiques peu élevés (s 

12T), le traitement thermique utilisé sera composé d'un palier "haute température" aux 

alentours de 650°C[711 avec un temps de maintien suffisant pour que la précipitation de Nb3Sn 

soit terminée sans qu'il y ait trop de croissance des grains. Alors que pour des utilisations à des 

champs d'intensités supérieures à 12 Teslas, la priorité sera donnée à une teneur en étain la plus 

élevée possible (Cf figure A-24) et donc à une température de formation la plus haute 
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possible. Toutefois, la relation entre la teneur en étain et la température de formation est 

méconnue. 

Un traitement thermique composé de deux paliers à "hautes températures" a été réalisé 

dans le but de former des petits grains de Nb3Sn ayant une concentration en étain la plus élevée 

possible. Ce cycle thermique est composé d'un palier à 650°C pour que la phase 

supraconductrice ait des grains de petites dimensions, suivi d'un maintien aux alentours de 

850°C pendant un laps de temps faible (environ 30 minutes) pour enrichir les grains déjà 

formés sans qu'ils ne croissent trop. Cependant, l'augmentation probable de la teneur en étain 

du composé n'est pas strictement prouvée. Le brin supraconducteur ainsi traité présente une 

amélioration des propriétés supraconductrices et aura une utilisation polyvalente (à hauts et bas 

champs) avec des courants critiques élevés[62
•
721

• 

Une autre voie est également explorée. Elle consiste à monter en température avec une 

vitesse lente et contrôlée et à effectuer le dernier palier à 650°C. La vitesse de chauffe est 

comprise entre 0, 1 °C/h et 6°C/h. L'avantage de ce cycle thermique est de traiter 

thermiquement des bobines de grandes dimensions sans qu'il y ait un décalage important entre 

la température de consigne et la température de la pièce. 

Les brins supraconducteurs ainsi traités présentent des courants critiques plus 

élevés[87
•
731

. Mais aucune explication métallurgique n'est proposée. 

A.II.5.5 Influence de la composition chimique du composé sur les propriétés 

supraconductrices 

La composition chimique du composé Nb3Sn influe sur les propriétés 

supraconductrices (cf figure A-24). La précipitation de la phase supraconductrice à partir du 

système Nb/Cu-Sn entraîne l'introduction de cuivreL74
'
75

'
761 au sein du composé Nb3Sn, malgré 

l'immiscibilitë771 des deux éléments Nb et Cu. Le domaine d'existence du composé 

intermétallique est représenté sur le diagramme d'équilibre de la figure A-38. Une analyse à une 

échelle plus fine révèle que le cuivre présent est ségrégé aux joints de grainsl781
. La présence de 

cuivre est due à une teneur en étain plus élevée dans ces chemins de diffusion. Ainsi la 

composition chimiquel781 est égale à: 

75 at% Nb+ 25 at% Sn au sein du grain 

et à 44,1 at% Nb + 30,6 at% Sn+ 25,4 at% Cu dans les joints de grains. 
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Le cuivre occupe dans les joints de grains une largeur égale à 20 A. Cette zone 

perturbée est un site d'épinglage des vortex qui a une dimension inf~rieure à deux fois la 

longueur de cohérence. Ce paramètre important pour les propriétés supraconductrices dépend 

uniquement de la nature du matériau et correspond à la demi-largeur d'un vortex. Dans le cas 

considéré, la capacité du joint de grains à ancrer un vortex est directement reliée à sa 

largeurP91. Outre la variation de la teneur en étain entre le grain et le joint de grains, la 

concentration intragranulaire fluctue[801 en fonction du traitement thermique entre 22 at% et 25 

at% Sn. 

Dans le but d'augmenter la densité de courant critique Je, différents éléments d'addition 

ont été introduits soit dans le bronze[811
, soit directement dans les filaments de 

niobium[81
'
76

'
82

'
831

, soit dans le noyau d'étain[48
'
841

. 

Cu 

Cu 55 + /3 +AIS 

Nbss + Cuss 

-sn 

figure A-38: Diagramme d'équilibre Nb-Sn-Cu à 700°C {réf 29}. 

L'introduction de magnésium[84
'
851 dans le noyau d'étain permet en premier lieu de 

durcir cette phase et facilite la mise en forme du composite. Après du traitement thermique le 

bronze formé est plus homogène du fait de la déformation plus uniforme du noyau. Cet 

avantage permet d'obtenir en définitive un composé supraconducteur plus homogène. Le 

magnésium diffuse[861 dans les joints de grains de Nb3Sn sans changer sa cinétique[S7] de 

formation. La présence de magnésium supprime[84
'
871 le grossissement des grains qui se situent 
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à la périphérie des filaments. Cette diminution de la taille des grains de la phase 

supraconductrice produit une augmentation de la densité de courant critique pour des champs 

magnétiques inférieurs à 15 Teslas. Malheureusement, cet effet bénéfique disparaît lorsque la 

température du dernier palier est excessive et dépasse à 780°C. 

Les autres éléments introduits dans la matrice tel que le titane, le gallium ou le 

germamum ont pour conséquence d'augmenter [881 le durcissement par écrouissage de la 

matrice (figure A-39). En outre, ils diffusent également dans le composé Nb3Sn lors de sa 

formation mais ne siègent pas uniquement dans les joints de grains. Ils se substituent aux 

atomes de niobium[891
. L'effet de ces éléments sur les propriétés supraconductrices du composé 

est identique[811 qu'ils soient ajoutés à la matrice ou aux filaments de niobium. 
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figure A-39: Influence des éléments d'addition sur le taux d'écrouissage de la matrice 

{réf 88}. 

L'ajout de titane a pour conséquence d'augmenter la température critique Tc et le 

champ magnétique critique H.:2. L'évolution de ces deux caractéristiques en fonction de la 

teneur initiale en titane des filaments de niobium est représentée sur les graphes a et b de la 

figure A-40. 

L'effet d'un ajout de titane sur Tc et H.:2 présente un optimum[901 aux alentours de 1 à 2 

at%. Cet optimum se situe dans le même intervalle de composition lorsque la propriété étudiée 

est la densité de courant critique (figure A-41). En outre, le titane augmente[48
'
81

'
91

'
921 la 

cinétique de formation du composé Nb3Sn et celle de grossissement des grains. 
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figure A-40: a) Variation de la température critique Tc (a) et du champ magnétique critique 

(b) en jonction de la teneur en titane {réf 90}. 
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figure A -41: Evolution de la densité de courant critique en jonction de la teneur en titane 

pour des composés formés à 700°C (a), 750°C (b) et 800°C (c), {réf 90}. 

Par contre, l'addition de tantale permet d'augmenterl931 la cinétique de formation du 

composé intermétallique, alors que celle de grossissement des grains est ralentie par rapport au 
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niobium seul. Ces deux effets combinés ont pour conséquence une augmentation de la densité 

de courant critique malgré une diminution de la température critiqu,e Tc (figure A-42). 

La détermination de la teneur optimale en tantale prend en compte l'effet positif de la 

diminution de la taille de grains et l'effet négatif de la baisse de la température critique (Tc). 
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figure A-42: Variation de la température critique en fonction de la teneur en tantale {réf 93). 

D'autres éléments d'addition peuvent accroître la densité de courant critique par 

diminution de la taille de grains et par l'augmentation de la cinétique de formation de Nb3Sn 

(figure A-43). 

e 
::1. 

Ill 
Ill 10 
"' 0: 
-" 
u 

;::. ... 
.... 
"' ~~ 
..J 

(o) 

ln 

105 106 107 

Annealing time (sec) 

100 

e 
::1. 

Ill 
Ill 10 
"' 0: 
-" 
u 
;::. ... 
... 
"' >-
tU 
..J 

104 
105 106 

(b) Annealing ti m~C: (sec) 

. (b) 1023 K. 

figure A-43: Influence des éléments d'addition sur la cinétique de formation de Nb3Sn {réf 

83}. 
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En outre, Suenaga[741 a montré que l'addition d'une seconde phase telle que Zr02 

permet de mieux épingler les joints de grains de Nb3 Sn par rapport aux éléments d'addition 

(Zr), et ainsi de contrôler le grossissement des grains de façon plus sûre. 

A.II.5.6 Texture du composé Nb3Sn 

Outre la composition chimique du matériau, la texture cristallographique est un facteur 

important d'optimisation des propriétés supraconductrices. Elle n'influe ni sur la température de 

transition, ni sur le champ magnétique Hc2, mais sur la densité de courant critique Je. Cette 

densité de courant qui dépend du nombre de sites d'ancrage et donc de la taille de grains de la 

phase supraconductrice est également fonction de la capacité d'ancrage des joints de grains. 

Or, la force exercée par un joint de grains est conditionnée par la désorientation des deux 

grains contigus[94
'
951

. Par conséquent, obtenir de petits grains de Nb3Sn n'est pas une condition 

suffisante pour que la densité de courant critique (Je) soit élevée, il faut également que la phase 

ne présente pas de texture cristallographique. La connaissance de la texture est donc nécessaire 

pour optimiser Je. 
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figure A-44: Fonction de distribution des orientations cristallographiques du bronze a avant 

et après traitement thermique {réf 96}. 
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Lors de la mise en forme du composite, la matrice de bronze a et les filaments de 

niobium se texturent. Au diamètre final, le bronze a une double orientation préférentielle[96
,
971 

selon l'axe de tréfilage. Les orientations préférentielles sont <111> et <100> dans les 

proportions respectives de 55% et 45%. A la suite d'un maintien de 16 heures à 650°C, la 

texture duplex se maintient mais la proportion de la direction <111> croît de 55% à 70%. La 

figure A-44 illustre cette variation de texture. 

Quant aux filaments de niobium, ils présentent[98
'
991 une texture de fibre de type <110>. 

Cette orientation est couramment observée dans les matériaux cubiques centrés après 

déformation à froid. 

La détermination de la texture du composé Nb3Sn conduit à des conclusions différentes 

selon les auteurs. Cogan[991 ne détecte pas de texture cristallographique en étudiant les 

réflexions des plans (200) et (321), alors que Togano[981 détecte une texture à partir 

d'échantillons préparés par laminage. En comparant les deux figures de pôle de la figure A-45, 

une relation d'épitaxie entre le niobium initial et le composé intermétallique est déterminée. 
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figure A-45: Figures de pole après 20 heures à 800°C {réf 98}. 

Cette relation d'orientation est la suivante: 

(1 OO)Nh Il (100)Nb3sn et [011]Nb Il [011]Nb3sn 
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A.III Conclusions 

Le présent travail se rapporte à l'étude des transformations de phases au cours de la 

fabrication des brins supraconducteurs par la méthode de la source d'étain interne. Le choix de 

ce procédé implique la réalisation de palier "basses températures" pour que l'étain diffuse dans 

le cuivre afin de former un bronze. Or, les résultats relatifs à ces paliers sont souvent liés à des 

considérations électriques ou à des observations métallographiques contradictoires, sans 

aucune interprétation métallurgique ou relations directes avec la géométrie du brin. 

La formation de la phase supraconductrice Nb3Sn a lieu lors du dernier palier qui 

conditionne les propriétés supraconductrices des composites par le biais de leur état 

microstructural, c'est à dire : 

1. de la quantité de phase formée, donc de la cinétique de formation du composé. Or, les 

principaux résultats proviennent d'échantillons préparés par la méthode du bronze, 

impliquant des variations de teneur en étain, de microstructure des filaments et de design du 

brin (localisation de l'étain, diamètre des filaments, espacement interfilamentaire .... ). La 

diversité de ces paramètres, conduit à des cinétiques régies par des lois peu généralisables 

(annexe II). 

2. de la taille et de la morphologie des grains de Nb3Sn. Ce paramètre important, qui a été 

modélisé pour un type de design, n'est pas encore maîtrisé puisque les conditions de 

germination et de croissance n'ont pas été définies. 

3. de la texture cristallographique du composé Nb3Sn. Le lien (controversé) entre ce 

paramètre et la microstructure du niobium mérite d'être approfondi. 

4. de la stœchiométrie de Nb3Sn. Ce paramètre, qui conditionne l'obtention d'un brin ayant un 

champ critique élevé, dépend des conditions de formation du composé. L'obtention d'un brin 

performant passe donc par la connaissance de la variation de ce paramètre avec le design du 

brin. 

5. de l'ordre à longue distance au sein de Nb3Sn. Ce paramètre n'a jamais expressément été 

étudié. 

6. des contraintes résiduelles .... 
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La microtructure de Nb3Sn dépend également de la quantité et de la nature des 

éléments d'additions du niobium (Ta, Ti ... ). Il n'existe aucune in~erprétation microstructurale 

du rôle bénéfique de ces éléments d'addition. 

Toutes ces interrogations justifient le présent travail. 
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B Matériaux et méthodes d'investigation 

B.I Conception d'un brin multifilamentaire par le procédé 

de l'étain interne 

Dans le chapitre A, plusieurs procédés de fabrication ont été décrits brièvement. La 

méthode de la source d'étain interne ("internai tin"), utilisée par la société Alsthom

Electromécanique, sera détaillée, tout au long du présent paragraphe. 

La première étape du procédé consiste à fabriquer un sous-élément du composite final 

(figure B-1). Des barres de niobium et de cuivre sont empilées afin de former un ensemble 

compact suivant une géométrie définie. Puis, elles sont insérées dans un tube de cuivre. Ce 

tube est ensuite fermé par un fond et une tête qui lui sont soudés. La billette obtenue est filée à 

une température voisine de 600°C. Arrivée à la dimension désirée, le centre est foré pour y 

introduire le noyau d'étain (figure B-2). Le nouveau composite est étiré et tréfilé à température 

ambiante. A la fin de cette étape, le produit est sous forme de tiges de section ronde ou 

hexagonale. Ces sous-éléments sont de nouveau empilés et insérés dans un tube de tantale, lui

même entouré d'une couronne de cuivre, appelée "stabilizer" . La feuille de tantale sert à 

interdire toute diffusion de l'étain vers le stabilizer de cuivre lors du traitement thermique. 

figure B-1: Micrographie d'un sous-élément contenant 270 filaments de niobium. 
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Le nombre de sous-éléments empilés est égal soit à 7 (figure B-3 a), soit à 19 (figure 

B-3 b). Dans ce dernier cas, des éléments de cuivre ou de cuivre plus étain (zones de bourrage) 

sont introduits pour que le composite soit compact et puisse être étiré et tréfilé sans risque de 

détérioration. 

a) 

b) 

figure B-3 a) Composite non traité à 7 sous-éléments et 1890 filaments, 

b) Composite non traité à 19 sous-éléments et 5130 filaments. 
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Bien que le procédé de la source d'étain interne soit plus complexe (figure B-2) lors de 

la réalisation de la billette que la méthode du bronze, il présente cependant deux avantages 

considérables[1
'
2
'
3
'
41 .: 

1. Les différents constituants du composite sont peu sensibles à la consolidation. Les 

traitements thermiques d'adoucissement pratiqués au cours de la mise en forme avec le 

procédé bronze ne sont plus nécessaires. 

2. La quantité d'étain introduite dans le composite est supérieure à celle d'un brin fabriqué par 

la méthode du bronze, qui est limitée par la solubilité de l'étain dans le bronze a. (9, 1 at% 

Sn). 

Toutefois, la méthode de l'étain interne présente un inconvénient. La différence de 

vitesse d'écoulement des composants de la billette, conduit à une déformation plus importante 

du noyau d'étain. Pour y remédier, le noyau d'étain est remplacé par une solution solide de 

cuivre dans l'étain. 

B.II Matériau 

Afin de comprendre le rôle exact des différents facteurs gouvernant la géométrie des 

brins supraconducteurs, notre attention s'est portée sur plusieurs composites fournis par la 

société Alsthom. Ces composites se différentient par: 

• le rapport surface de Nb/ surface de Sn, 

• la composition du bronze potentiel, 

• le diamètre des filaments, 

• le nombre de filaments, 

• l'espace interfilamentaire, 

• et la variation d'un facteur ne dépendant pas de la géométrie du brin, à savoir la nature de 

l'élément d'addition au niobium. Pour un design identique, cet élément d'alliage est soit du 

tantale, soit du titane. Les deux éléments ont été choisis initialement pour leur effet 

favorable sur les propriétés supraconductrices. 

Tou tes les caractéristiques des différents composites étudiés sont résumées dans le 

tableau B-1. 
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tableau B-1: Caractéristiques géométriques et chimiques des différents composites. 

Référence A B c D E F G 

Nomenclature industrielle B1/5130 B2/1890 B7/1890 B1/2856 B2/2856 B3/2856 B4/2856 

Elément d'addition Ta Ta Ti Ta Ta Ta Ta 

Surface du brin 0,48 mm" 

%swfCu/Non Cu 1,59 1,7 1,7 1,96 1,83 1,82 1,82 

Surface non Cu (mm2
) 0,184 0,177 0,177 0,161 0,169 0,169 0,169 

Nbre de sous-éléments 19 7 7 7 7 7 7 

Nbre de filaments. 5130 1890 1890 2856 2856 2856 2856 

~*initial des fil.(J.lm) 2,7 5 5 4 4 4 3,9 

espace. entre filS/~ 0,45 0,45 0,45 

% Surface dans la partie hors "stabilizer" 

%filament 16,2 20,6 20,6 21,4 21,5 21,5 21,2 

%Sn 10,4 13,2 13,2 12,1 12,7 12,9 14,2 

%Cu 57,5 47,9 47,9 48,4 48,2 47,5 46,6 

%barrière 16 17,9 17,9 18,1 18,1 18,1 18,1 

Surf filament (J.lm"') 29771 36551 36551 34454 36335 36335 35828 

Surf Sn (J.lm:t) 19081 23435 23435 19481 21463 21801 23998 

Surf Cu-(J.lm2
) 105726 84730 84730 77924 81458 80275 78754 

Surfbarrière (J.lm:t) 29422 31630 31630 29141 30589 30589 30589 

Ssn 1 sNb·· 0,64 0,64 0,64 0,57 0,59 0,60 0,66 

Bronze potentiel 12,9 18,4 18,4 17,0 17,7 18,2 19,9 

at% Sn 

• ~ est le diamètre des filaments. 

•• SsJSNb est le rapport de la surface des noyaux d'étain et des filaments de niobium. 

B.III Les traitements thermiques 

L'obtention d'un composite supraconducteur à base de filaments de Nb3Sn nécessite la 

réalisation d'un traitement thermique qui conditionne énormément les propriétés 
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supraconductrices. L'un des objectifs de cette étude est de préciser l'influence exacte du cycle 

thermique et ainsi d'en optimiser chaque partie en fonction du design du l?rin choisi. 

Pour acquérir toutes les informations nécessaires à la compréhension d'un cycle 

thermique composé de plusieurs paliers, chaque palier est étudié séparément. Dans un second 

temps, la combinaison de paliers est réalisée et son influence sur la microstructure est 

déterminée. 

Avant chaque traitement thermique effectué au laboratoire de métallurgie physique de 

l'université de Lille, les extrémités des brins sont pliées puis serties afin d'empêcher toute fuite 

d'étain lors des montées à des températures supérieures à sa température de fusion (232°C). 

Puis, les échantillons sont systématiquement traités thermiquement dans une ampoule de silice 

scellée sous un vide primaire. Cette procédure permet de minimiser l'oxydation. Les montées à 

la température du palier s'effectuent à une vitesse, élevée pour un procédé industriel, de l'ordre 

50°C/min. Ainsi, les transformations de phases qui peuvent avoir lieu lors de la montée en 

température sont limitées. A la fin du traitement thermique, les ampoules sont trempées et 

cassées dans l'eau. 

Les échantillons sont traités thermiquement à des gammes de températures cernant 

celles préconisées par le projet Iter5
• Ce cycle thermique est composé d'un premier palier à 

200°C, puis d'un deuxième à 340°C, et finalement d'un dernier palier à 650°C. 

B.III.l traitements thermiques "basses températures" 

Les paliers à 180°C, 200°C ou 220°C, et à 315°C, 340°C ou 375°C permettent 

d'identifier les composés du bronze et de déterminer leurs cinétiques de formation (figure A-

31 ). Pour l'étude de l'état microstructural du niobium, seuls les échantillons ayant subi un palier 

de durée recommandée par le projet lter ont été caractérisés. Les résultats obtenus sont 

comparés à ceux résultant d'un cycle défini par une montée en température à une vitesse 

beaucoup plus lente et plus proche des conditions industrielles. Deux vitesses de montée en 

température 0,1 °C/mn et 6°C/mn, ont été étudiées. 
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B.III.2 traitements thermiques "hautes températures" 

Les traitements thermiques composés d'un seul palier ont pour but de déterminer 

l'influence de la température du dernier palier sur la cinétique de formation, la composition 

chimique, la texture cristallographique, et la taille et la morphologie des grains, du composé 

intermétallique Nb3Sn. Ce dernier facteur morphologique est important pour le comportement 

supraconducteur du composite. Pour déterminer l'effet de la température sur la taille et de la 

morphologie des grains de Nb3Sn, des traitements thermiques ont été réalisés à des 

températures supérieures à celles couramment pratiquées. De cette façon, l'effet de la taille de 

grains sur les propriétés supraconductrices a été exacerbé. 

L'association de plusieurs paliers a été opérée avec l'objectif de la compréhension de 

l'effet combiné de chaque palier sur le comportement final du brin supraconducteur. 

Tous les traitements thermiques réalisés sont illustrés par la figure B-4. 

B.IV Méthodes expérimentales 

Lors des maintiens isothermes, les paramètres étudiés sont la cinétique de formation 

des divers composés (ceux du système cuivre - étain ou de Nb3Sn) et la qualité du composé 

Nb3Sn formé (taille et morphologie des grains, composition chimique, paramètre de maille et 

texture cristallographique). En définitive, toutes ces informations seront reliées aux propriétés 

supraconductrices du brin. 

Les différentes méthodes d'investigation seront explicitées ci-dessous. 
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B.IV.l L'essai de microdureté 

Etant donné le faible diamètre des filaments (3 J..lm), l'essai de dureté sur un seul 

filament ne pourrait être réalisé qu'à l'aide d'un nanoduromètre. Dans le cas présent, la 

microdureté a été utilisée avec l'inconvénient d'obtenir une zone écrouie qui concerne à la fois 

la matrice de bronze et les filaments à l'intérieur d'une couronne. La microdureté ne fournit 

donc pas la dureté intrinsèque du composé Nb3Sn mais celle du composite filaments- matrice. 

Les essais ont été effectués sur un microduromètre Reichert et sous une charge de 7 

grammes. Avec la volonté d'une plus grande précision, les diagonales ont été mesurées à l'aide 

du microscope électronique à balayage. 

B.IV.2 Microscopie optique 

L'interdiffusion de l'étain et du cuivre ou de l'étain et du niobium est étudiée à l'aide de 

coupes transverses d'échantillons traités thermiquement. La métallographie optique permet de 

suivre les cinétiques de formation des différentes phases. 

Etant donnée la faible dimension des brins supraconducteurs, ils sont enrobés dans de la 

résine conductrice et polis mécaniquement jusqu'au diamant de granulométrie V4 Jlm. La 

visualisation des différentes couches est obtenue par attaque chimique. Les réactifs utilisés sont 

les suivants: 

15 %HF+ 15% HN03 + 70% H20 

ou 4,3% HF+ 8,7% HN03 + 87% C3IL;03 (acide lactique) 

Pour suivre la cinétique de formation des différentes phases du bronze, l'échantillon est 

immergé dans la première solution pendant 15 secondes, alors qu'il est plongé dans la 

deuxième solution durant 45 secondes pour visualiser la couche de composé intermétallique 

Nb3Sn. 
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En cas de doute sur la nature de la phase, le microscope électronique à balayage 

apporte une précision supplémentaire. 

B.IV.3 Microscopie électronique à balayage 

L'utilisation d'un microscope électronique à balayage Philips 525 équipé d'un dispositif 

EDAX de microanalyse par dispersion d'énergie des rayons X a permis de caractériser des 

sections transversales à une échelle plus fine que celle de la microscopie optique. 

Des coupes planes polies au V.. Jlm ou des surfaces de rupture intergranulaire obtenues 

par pliage à la température de l'azote liquide ont été observées sous une tension de 30 kV. 

Cette tension élevée présente un double intérêt, elle permet: 

1. d'étudier les phases qui se forment lors du maintien en température à l'aide des électrons 

rétrodiffusés. 

d'utiliser une petite taille de spot compatible avec la résolution la plus élevée possible du fait de 

la réduction du bruit de fond, lors de l'observation de faciès de rupture. Cette méthode de 

détermination de la: taille de grains du composé supraconducteur Nb3Sn nécessite la dissolution 

chimique du stabilizer de cuivre pour occasionner la rupture au premier pliage. Seuls les 

échantillons ayant subi un traitement thermique à haute température pour faire grossir 

exagérément les grains ont été observés au microscope Philips 525. Pour des échantillons de 

plus petite taille de grains, un microscope à balayage avec un canon à émission de champ a été 

choisi pour augmenter la résolution, à une valeur proche de deux nanomètres. 

Les analyses des compositions chimiques des phases ne s'effectuent pas avec les mêmes 

conditions. La tension accélératrice est diminuée à 15 kV. Cette tension plus faible permet de 

réduire le diamètre de la poire d'émission des rayons X à une valeur proche de 0,5 Jlm. Les 

raies caractéristiques utilisées sont les pics Leu, MTa, LNb et Lsn· Ce choix permet d'éviter toute 

superposition des pics des différents éléments. Par ailleurs, une attaque chimique de 2 secondes 

à l'aide de la solution à 15 %HF+ 15% HN03 + 70% H20 est nécessaire afin d'élimer tout 

dépôt d'une phase sur les autres après polissage mécanique. 

B.IV.4 Diffractométrie X 
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Le paramètre de maille de la phase supraconductrice dépend de sa teneur en étain[6
'
7

'
81 . 

La détermination précise de ce paramètre permet de connaître la ~eneur moyenne en étain de 

Nb3Sn après étalonnage. 

Les diffractogrammes X sont réalisés à l'aide du diffractomètre Siemens Kristalloflex 

810 équipé d'une anticathode de Cobalt O·Ka1=1,78901 A et ÂK<x2=1,79289 A). Pour que le 

signal soit suffisant, un tapis de fils d'environ 1 cm2 de surface est constitué par juxtaposition 

de leurs sections droites. Ce tapis est poli mécaniquement jusqu'au diamant V4 J.Lm. Les 

diffractogrammes sont dépouillés à l'aide du logiciel Rietveld[9l. Le paramètre de maille est 

alors estimé avec une précision accrue (annexe Ill). 

La détermination de la texture cristallographique des filaments a été entreprise, 

permettant de connaître son évolution en fonction du cycle thermique. 

B.IV.5 Microscopie électronique en transmission 

Les caractéristiques supraconductrices aux champs magnétiques peu intenses (< 12T) 

dépendent essentiellement de la taille et de la morphologie des grains du composé 

intermétallique Nb3Sn[10
'
111 alors que la supraconductivité aux champs plus intenses dépend de 

la "qualité" du composé formé8
'
121

• Les évolutions de la taille et de la morphologie des grains, 

de la composition chimique locale, ainsi que de la microstructure du niobium sont caractérisées 

par microscopie électronique à transmission (MET). Les observations sont effectuées au 

moyen d'un microscope Jeol 200 CX opérant sous une tension d'accélération de 200 kV, alors 

que l'analyse chimique est réalisée à l'aide d'un microscope Philips CM 30. Ce dernier appareil 

présente le triple avantage de travailler sous une tension de 300 kV, de réaliser des faisceaux 

fins de quelques nanamètres de diamètre et d'être équipé d'un détecteur sans fenêtre pour 

l'analyse. 

Les différentes méthodes utilisées sont l'imagerie en faisceaux transmis ou diffractés, la 

diffraction en faisceau parallèle ou convergent et la microanalyse par dispersion d'énergie des 

rayons X. 

B.IV.5.1 Méthodes de préparation des lames minces 
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La préparation de lames minces à partir de brins torsadés de 0, 78 mm de diamètre 

consiste à obtenir des zones d'épaisseur inférieures à 70 nm. Cette. épaisseur permet de 

déterminer la taille de grains sans qu'il y ait superposition. Deux types de préparation ont été 

développés suivant le prélèvement des lames dans le sens longitudinal ou dans le sens 

transversal. 

B.IV.5.1.1 Lames minces en sens longitudinal 

La procédure d'obtention de lames minces dans le sens long consiste successivement à: 

• Prélever un fil d'environ 1,5 cm de longueur, 

• Polir mécaniquement cet échantillon sur des papiers au carbure de silicium de granulométrie 

1200 de façon à réaliser une lame d'épaisseur égale à 120 J.lm qui soit une coupe 

longitudinale passant par l'axe du brin. 

• Finir le polissage de chaque face jusqu'au diamant 1 J.lm. A cet instant, la lame présente une 

épaisseur de 3 5 J.lm. Cette étape est importante, puisque l'amincissement ionique ultérieur 

s'améliore avec l'état de surface initial. 

• Estamper la lame sous forme d'un disque de 3 mm de diamètre. 

• La coller entre deux pastilles trouées en leur centre. L'utilisation de pastilles en nickel 

permet lors de l'analyse chimique de pouvoir soustraire le signal dû au dépôt formé au cours 

de l'amincissement ionique. 

• L'ensemble est finalement aminci par bombardement ionique avec deux canons d'argon dans 

les conditions suivantes: 

• 
* Tension égale à 4,5 kV 

* Courant égal à 2 x 0,4 J..t.A 

* Angle d'inclinaison des canons égal à 12 degrés 

L'amincissement ionique doit être poursuivi de manière à obtenir une lame dans laquelle 

des filaments de Nb et/ou de Nb3Sn forment des pointes avancées par rapport à la matrice 

(figure B-5). 
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figure B-5: Micrographie d'une lame mince dans le sens long. 

B.IV.5.1.2 Lames minces en sens travers 

La préparation de ce type de lames a été rendue possible grâce à l'utilisation d'un 

amincisseur ionique de précision qui permet de limiter la différence entre les vitesses 

d'amincissement des divers constituants en diminuant l'angle d'inclinaison aux alentours de 4 

degrés. 

Les différentes étapes de préparation sont les suivantes: 

• Le brin supraconducteur est enrobé dans un tube de cuivre de 3 mm de diamètre externe et 

de 0,9 mm de diamètre interne. La résine de type époxy est choisie pour sa bonne adhésion 

et sa résistance mécanique lorsque l'épaisseur atteint lO!J.m. 

• Un disque de 1 mm d'épaisseur est découpé lentement à la vitesse de rotation de 20 

tours/mn avec une scie diamantée (de 15 cm de diamètre). 

• Le disque est poli au papier de granulométrie 1200, puis jusqu'au diamant l!J.m pour 

atteindre une épaisseur de 10 IJ.m. Pendant le polissage et pour assurer la cohésion de 

l'ensemble, le disque est collé sur un support. Cette technique permet de minimiser l'effort 

de cisaillement subi par la résine. 

• L'ensemble est finalement aminci par bombardement ionique d'argon dans les conditions 

suivantes: 
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* Tension égale à 4,5 kV 

* Angle d'inclinaison des canons égal à 4 degrés 

Cette méthode de préparation est illustrée par la figure B-6. 

B.IV.5.2 Microanalyse par dispersion d'énergie des rayons X (EDX) 

Les compositions chimiques sont analysées à l'aide d'une chaîne de mesures qui utilise 

un détecteur au germanium sans fenêtre. L'analyse serni - quantitative est déterminée au moyen 

de relations du type: 

• CA et CB sont les concentrations atomiques ou massiques respectives des éléments A et B, 

• IA et IB sont les intensités (surface sous la courbe moins le bruit de fond) des raies relatives à 

l'excitation X des éléments A et B. 

• KAIB est la constante de Cliff et Lorimer. 
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figure B-6: Méthode de préparation de lames dans le sens travers. 
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Avant d'effectuer des analyses quantitatives[13
'
141

, les ~léments purs doivent être 

analysés afin de rectifier les décalages éventuels de la valeur des énergies dûs à la chaîne de 

mesures. 

Les rates retenues pour l'analyse chimique sont les mêmes que celles utilisées au 

microscope électronique à balayage, à savoir les pics Leu, MTa, LNb et Lsn. Les coefficients de 

Cliff et Lorimer utilisés sont ceux fournis par le constructeur de l'appareillage. 
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C Résultats expérimentaux 

Le but de cette étude est de caractériser l'évolution du composite tout au long du 

traitement thermique afin de préciser l'influence des diverses étapes du cycle thermique sur les 

propriétés finales du brin supraconducteur. 

Dans un premier temps, nous étudierons l'évolution microstructurale de la matrice. 

Puis, nous déterminerons l'état de restauration ou de recristallisation des filaments de niobium 

suite aux premiers paliers du traitement thermique. Dans un troisième paragraphe, l'étude de la 

cinétique de formation du composé Nb3Sn est entreprise en fonction des caractéristiques 

initiales du composite et du cycle thermique. Elle est suivie de l'analyse de la structure du 

composé intermétallique formé. Finalement, nous considérons les variations de propriétés 

supraconductrices des différents brins. 

C.I Evolution de la matrice lors du traitement thermique 

C.I.l Influence des maintiens isothermes "basses températures" 

Chaque palier du cycle thermique a été réalisé séparément pour déterminer son effet 

intrinsèque. Les paramètres pris en compte sont la température du palier et/ou la durée de 

maintien ou la vitesse de montée en température. 

Pour chaque température de maintien isotherme, la cinétique de formation de chaque 

phase en présence a été suivie et modélisée. Par ailleurs, nous avons comparé le degré 

d'avancement des réactions dans des échantillons traités de manière isotherme à celui des 

échantillons ayant subi une montée en température à vitesse contrôlée. 

Le projet ITER préconise des maintiens à 200°C puis à 340°C. Afin de connaître les 

conséquences de ces deux paliers sur la matrice, nous les avons réalisés avec différentes 
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durées. Par ailleurs, afin de connaître l'effet de la température, nous avons réalisé d'autres 

maintiens à des valeurs encadrant celles citées précédemment, à savoir sur les intervalles 

[180°C- 220°C] ou [310°C- 375°C]. Ainsi, nous déterminerons l'effet de la température de 

maintien isotherme sur la formation des différentes phases du bronze lorsque le noyau d'étain 

est soit en phase solide (T<232°C), soit en phase liquide (232°C < T< 380°C). Il est à noter 

que le cuivre est toujours en phase solide. 

Les différentes micrographies de la figure C-1 illustrent l'évolution du système étain

cmvre en fonction du temps de maintien à 310°C. Toutefois, l'évolution du système est 

similaire et suit les mêmes étapes aux autres températures. Seule la cinétique varie. Partant du 

centre du sous-élément vers les couronnes de filaments de niobium, on rencontre, pour les 

temps de maintien courts, et en conformité avec un appauvrissement en étain un noyau d'étain 

résiduel, puis des couches concentriques des phases intermétalliques 11 (Cu6Sns) ete (Cu3Sn). 

Il est intéressant de noter que le degré d'avancement de formation des phases 11 et e ne 

dépend pas de la localisation du sous-élément. Par conséquent, les cinétiques de formation sont 

déterminées à partir de la moyenne des mesures des surfaces des phases formées dans les 7 

sous-éléments. La mesure de la surface a été prise en compte parce qu'elle reflète la quantité 

des produits de réactions. Au contraire, l'épaisseur des couches dépend fortement du diamètre 

du noyau d'étain. 

Les graphes de la figure C-2 représentent l'évolution de la surface (S) des couronnes 

composées des phases 11 ou e lors des maintiens isothermes. 
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8 heures 

64 heures 

figure C-1: Evolution de la matrice en fonction du temps de traitement à la température de 

310°C. 
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figure C-2: Cinétiques de formation des phases c (a) et 17 (b) aux températures inférieures à 

380°C. 

Dans un premier temps, la phase 11 se forme et se dissout simultanément au profit de la 

phase 8 (tant qu'un noyau d'étain demeure). Aux plus longues durées, seule subsiste la 

dissolution de la phase 11· Par contre, la phase 8 croît continûment en fonction du temps jusqu'à 

l'obtention d'un équilibre 8-cuivre pur, compte tenu de la proportion cuivre - étain. Ce nouvel 

équilibre est surprenant puisqu'il n'est pas prédit par le diagramme de phases. L'équilibre 
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présagé est la coexistence de la phase e et de la phase a (solution solide d'étain dans le cuivre). 

On constate que la cinétique de formation de la phase e est ~·autant plus rapide que la 

température est élevée. Malgré cette augmentation et une durée de maintien supérieure à celle 

recommandée par le projet ITER (175h/220°C), la matrice reste constituée d'un noyau d'étain 

résiduel et de deux couronnes concentriques de 11 et e après un premier palier de 250 h à 

220°C. 

Par contre, l'application d'un seul traitement à la température du second palier conduit à 

la dissolution totale du noyau d'étain, et encore à une transformation incomplète de la matrice. 

Cette dernière reste constituée d'un noyau de phase e au contact d'une couronne de cuivre pur. 

Cette nouvelle configuration implique le partage des filaments de niobium de la couronne en 

deux groupes avant le dernier palier à "hautes températures". Les filaments situés à l'intérieur 

de la couronne sont baignés dans une matrice de bronze e. Ils se trouvent donc au contact 

direct de la source d'étain (figure C-1). Par opposition, ceux à l'extérieur de la couronne sont 

toujours au sein d'une matrice de cuivre. 

C.I.l.l Cinétique de formation de la phase epsilon (E) 

En condition isotherme, la cinétique de formation des phases peut être décrite par la 

relation suivante: 

où S est la surface de la phase exprimée en J..lm2 et t le temps de maintien en h. 

La figure C-3 illustre les résultats obtenus avec la phase e. On constate que la constante 

de formation augmente avec la température du maintien isotherme. Par contre l'exposant de 

vitesse reste constant et égal à 0,38 ± 0,02 dans la gamme de températures étudiée. La fusion 

du noyau d'étain (aux températures supérieures à 232 °C) ne contribue pas à une variation de 

cinétique de formation. 

L'énergie de formation du composé e est déterminée à partir de ces différentes 

modélisations (figure C-4). Si l'on reporte le logarithme de la constante de vitesse k, multiplié 

par 1/n en fonction de l'inverse de la température absolue, on détermine l'énergie de formation 

qui vaut 88 kJ.mole-1
. 
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figure C-3: Représentation logarithmique de la cinétique de formation de la phase &. 
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figure C-4: Energie de formation de la phase &. 
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C.I.1.2 Cinétique de formation et de dissolution de la phase éta (rl) 

Lorsque le système Sn-Cu est maintenu en température, il évolue vers un état de plus 

basse énergie en suivant les étapes suivantes: 

Le noyau d'étain se dissout au profit de la phase 11, qui elle-même disparaît au profit de 

la phase ë. Puis, lorsque le noyau d'étain a disparu, la phase 11 se convertit en e. 

Ainsi, les modélisations de la formation apparente de la phase 11 (figure C-5) sont 

divisées en deux catégories. La première (symboles clairs) qui correspond à la formation 

dominante, est la conséquence de sa formation et de sa dissolution simultanées lors du maintien 

en température; alors que la seconde (symboles noirs) représente la dissolution seule. 

9 
a) Croissance + Dissolution 

0 180°C: 
~ 

s = 639,7.t0
'
02 

"' a D 200°C: s = 486,4.t0
'
09 

::::!.. 8 6 
Cl) ~ e- s = 546,8.t0

'
04 (.) e x 220°C: t.S 

1-< 
;j 

0 310°C: s = 1541,8.t0
'
15 en 7 '--" 

..5 Q L)(~ ~ 340°C: s = 2511,9.t0
'
08 

9 2 0 

6 b) Dissolution 

1 2 3 4 5 6 • 310°C : S = 2981.(t-t0)-0'30 

ln (temps (h)) 
avec t0 = 63 h 

9 + 340°C :S = 2592. (t-toY0
'
46 

avec t0 = 47 h 
~ 8 "' • 375°C :S = 6003. (t-t0)-0,so a 
::::!.. 
Cl) 

avec to = 2 h (.) 

7 t.S 
1-< 

to est la durée correspondant ;:::s 
en 

'--" 
t::: 6 à la dissolution totale du -

• noyau d'étain. Cette valeur 
5 

est déterminée par 
0 1 2 3 4 5 

ln (temps (h)) microscopie optique. 

figure C-5: Représentations logarithmiques des cinétiques de formation et de dissolution de 

laphase 11· 
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Aux températures inférieures à 232 °C, seule l'étape de formation. apparente de la phase 

11 a été observée. Par contre, à la température de 375°C, seule la dissolution de 11 est observée, 

du fait de la cinétique très rapide de conversion du noyau d'étain en 11+~. 

Contrairement au cas de la phase ~' il n'est pas possible de déterminer une énergie de 

formation apparente ou de dissolution de la phase 11, compte tenu du trop faible nombre de 

mesures et de leur dispersion. 

A priori, l'énergie de formation apparente de la phase 11 devrait être sensible au 

changement du noyau d'étain lorsqu'il passe de l'état solide à l'état liquide. Mais, étant donné la 

complexité du problème (formation et dissolution simultanées de 11), nous considérons les deux 

couches 11 et ~ en tant que unique couche de bronze, puisque la phase ~ croît au profit de la 

phase 11· Cet artifice permet également de déterminer l'influence du passage à l'état liquide du 

noyau d'étain 

C.I.1.3 Cinétique de formation de la bi-couche E+ll 

12000,-----------------------------------------------~ 
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8000 

~-...-:::::-:::-:='- - - ~. ~ . . . . . . . . . • -· ~-:- :-:-:- ..... . 
•'. . . ,.,. 

• 
.... ~··. 

6000 ~ ~-· 
•• 

4000 1
: 

i.a.I80 1 

!..ii-200 i 
! 1 

1'*220 1 

r•aiol 
L<>J4o 
1+3751 

~~~--~-~A7-.~~-~-~---~ .. ~ ... ~ .. ~·•F .. ~ .. ~ .. ~ .. ~ .. ~ .. -~.~~~~~~~ 2000 1: 
~-~a-

0 1 1 1 
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temps (h) 

figure C-6: Cinétique de formation de la bi-couche &+ 17· 
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La figure C-6 représente les cinétiques isothermes de formation de la bi-couche YJ+e. 

L'allure des courbes est identique à celles de la figure C-2. La modélisation de ces cinétiques de 

formation de 11+e ne permet pas de distinguer deux domaines d'exposant de vitesse en fonction 

de la température, puique ces expressions s'écrivent: 

à 180°C : S = 566,8.t0•
18 

à 200°C: s = 518,0.t0'
23 

à 220°C: s = 589,9.t0'
23 

à 310°C: s = 3261,7.t0'
21 

à 340°C: s = 4272,7.t0'
18 

à 375°C s = 5064,4.t0'
16 

Toutefois, la détermination de l'énergie de formation de la bi-couche 11-te , illustrée par 

la figure C-7, met deux domaines en évidence. L'un, à hautes températures, est caractérisé par 

une énergie égale à 714 kJ.mole"1.Cette énergie est très supérieure à celle de 55 kJ.mole-1 qui 

définit le domaine "basses températures". La frontière entre ces deux domaines se situe à 

270°C, valeur qui n'est pas très éloignée de la température de fusion de l'étain. Pour déterminer 

plus précisement ce point de rencontre, il faudrait multiplier le nombre d'essais en températures 

et en durées. 

_ =>Energie htes temp = 714kJ/mol -
--=<Energie moy= 370 kJ/mol -- --21"ifè -=.<Energie basses temp = 55 kJ/mol 

~ --
25+-~--,-~--,----,--~~--~-,--~~-~~~~--~ 

0.0015 0.0016 0.0017 0.0018 0.0019 0.002 0.0021 0.0022 0.0023 

1/T (K-1) 

figure C-7: Energie deformation de la bi-couche 17+e. 
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C.I.1.4 Cinétique de dissolution du noyau d'étain 

Pour s•assurer de la cohérence des précédents résultats, les cinétiques de dissolution du 

noyau d1étain aux différentes températures sont déterminées. Elles sont représentées sur la 

figure C-8. 

3000 • 

2500 
~ \ 
"' 2000 s 

::::1.. 
'--" 
(l) 
(..) 

1500 
~ 1000 1-< 
::3 
<:Il 

500 

0 

0 

•• . 
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200 

1~a·180 1~ · 

~-200 

,~220) 
~-·310 i 
' 1 

-..:l40 1 i 
,~75j. 

---A 

250 

figure C-8: Cinétiques de dissolution du noyau d'étain aux différentes températures. 

Les expressions de ces cinétiques en condition isotherme sont : 

à 180°C : S = 3433.t..o'41 

à 200°C: 

à 220°C: 

à 310°C: 

à 340°C: 

à 375°C: 

s = 2489.t-0'42 

s = 220.103.f1
'
35 

s = 4353.t-0'46 

s = 4746.f1
'
17 

s = 2043.ri·08 

Deux classes d•exposant de vitesse ressortent de ces modélisations des cinétiques de 

dissolution. La première est définie par une valeur proche de 0,42 (sauf pour la température de 

220°C), la seconde par un exposant supérieur ou égal à 1,10 (sauf pour la température de 

310°C). 
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Cette variation d'exposant de vitesse traduit un changement de mécanisme de 

dissolution de l'étain. Ce changement conforte la variation rencontrée lors de la présentation 

des résultats relatifs à la formation de la bi-couche 11+e. 

La détermination de l'énergie de dissolution du noyau d'étain, représentée par la figure 

C-9 ne tient pas compte des deux cinétiques qui se démarquent par un changement d'exposant 

de vitesse. L'énergie déduite de cette représentation est égale à 177 kJ.molé. 

-5 

-10 

c:: -,......, - -15 ...!:.è 
'-" ..s => Energie = 177 kJ/mol 
...._. 

-20 

-25 

0.0015 0.0018 0.0021 

liT (K-1) 

figure C-9: Energies de dissolution du noyau d'étain aux températures inférieures à 380°C. 

C.I.1.5 Influence de la vitesse de chauffage sur les transformations de 

phases 

Certains auteurs ont montré l'effet bénéfique d'une faible vitesse de montée en 

température sur les propriétés supraconductrices des brins. Pour cette raison, l'objectif de cette 

partie est de connaître les différences à divers stades entre les composites qui subissent un 

traitement thermique constitué par une succession de paliers et ceux traités thermiquement par 

une vitesse de montée en température contrôlée. 

La comparaison du degré d'avancement des réactions à la suite de ces deux types de 

traitements thermiques permet de connaître les variations possibles entre les états 

rnicrostructuraux de la matrice. Les quantités de phases formées dépendent naturellement de la 
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vitesse de montée en température. Par contre, la localisation des produits des réactions par 

rapport aux filaments varie avec le type de sous-élément (sous-élément central ou extérieur). 

En effet, compte tenu du gradient d'écoulement dans le brin lors de la mise en forme, les 

noyaux d'étain des sous-éléments extérieurs se déplacent vers le centre du composite. Cette 

constatation est clairement démontrée par les micrographies de la figure C-1 0. 

En conséquence, dans les sous-éléments extérieurs, les produits de réactions sont 

décalés vers le sous-élément central. Par la suite, et dans un but de simplification, seul le sous

élément central sera essentiellement considéré. 

A 220°C, et quelle que soit la vitesse de montée en température (60°C/h ou 6°C/h), la 

quantité des phases 11 et 8 est tellement faiblequ'aucune couronne n'est visible entre l'étain et le 

CUIVre. 

sous-élément central sous-élément extérieur 

figure C-10: Localisation de la phase E en fonction du type de sous-élément. 

A partir de 375°C, une différence entre les deux vitesses de montée est observée. Les 

épaisseurs des phases 11 et 8 valent respectivement 5,6 11m et 3,4 11m pour une vitesse de 

chauffage de 60°C/h, et 20 11m (8) et 31 11m(rl) lors d'une montée à 6°C/h. Ainsi, la couronne 

formée par la phase 8 n'atteint pas encore les filaments de niobium pour la vitesse de montée la 

plus rapide alors qu'elle entoure les filaments des deux rangées intérieures de la couronne de 

filaments de niobium pour la vitesse de chauffage de 6°C/h (figure C-11). 
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a) b) 

figure C-11: Micrographie du bronze à 375°C, suite à une montée en température égale à 

6°Cih (a) ou à 60°Cih (b) . 

A la température de 51 0°C, les trois premières rangées de filaments sont noyées dans 

un bronze de type ë (Cu3Sn). Au delà, les filaments sont soit dans un bronze a. (solution solide 

d'étain dans du cuivre) de composition égale à 8 at% Sn avec une vitesse en température de 

6°C/h, soit dans une matrice de cuivre pour la vitesse de chauffage plus élevée (60°Cih). Par 

contre et dans le seul cas des sous-éléments extérieurs, les filaments des rangées externes, 

situés près de la barrière de diffusion de tantale, restent dans du cuivre . 

Aux températures supérieures à 520°C, la phase ë se décompose en un mélange y+ a.. 

Un prélèvement à 550°C confirme cet état (figure C-12). Ce nouvel équilibre est également 

observé après un cycle thermique constitué des deux paliers 96h 1 375°C + 24h 1 580°C (figure 

C-13). 

Des prélèvements à 600°C et 660°C (figure C-14) lors d'un chauffage de 6°Cih ont 

confirmé l'évolution de l'équilibre entre les phases du bronze. La phase y continue à se 

dissoudre au profit de la phase a.. Une structure identique est observée lorsque l'échantillon a 

subi un maintien de 1 heure à 700°C suite à un chauffage très rapide (= 50°C/rnn). La matrice 

ainsi obtenue est illustrée par la micrographie de la figure C-15 . 

En conclusion, à partir de 375°C, lors d'un cycle thermique défini par une montée en 

température de 6°Cih, les premières rangées de filaments de niobium sont noyées dans une 

matrice de bronze et donc au contact direct de la source d'étain. Donc, avant d'atteindre la 
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température de 660°C, palier ayant pour but de faire précipiter la phase supraconductrice, les 

filaments de niobium sont au contact d'une matrice enrichie en étain pendant au moins 4 7, 5 

heures. 

à figure C-13: Micrographie du bronze formé 

550°C (montée en température à 60°Cih). après 96 h à 375°C + 24 h à 580°C. 

•
~~·-· 

: ~ . ,.'-

! • 

figure C-14: Micrographie du bronze à 

660°C (montée en température de 6°Cih). 700°C (montée rapide égale à 45°Cimn). 
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C.II Evolution du niobium lors du traitement thermique 

Suite aux opérations de mise en forme, les filaments de niobium - tantale ou niobium -

titane présentent des textures cristallographique et morphologique accentuées. Au cours du 

cycle thermique, la microstructure du niobium évolue. 

L'état microstructural initial du niobium influence la précipitation de Nb3Sn par 

l'intermédiaire de: 

• la texture de déformation et/ou de restauration (ou de recristallisation). La formation du 

composé supraconducteur s'accompagne d'une relation d'épitaxie entre les grains de Nb 

et de Nb3Sn A-98
• Par ailleurs, du point de vue du courant critique, la présence d'une 

texture au sein du filament initial entraîne une augmentation des joints de grains de faible 

désorientation et en conséquence une diminution de la force d'ancrage des vortex[A-161
. 

• la densité de dislocations. A la suite de maintiens en température, les grains totalement 

disloqués subissent le phénomène de restauration ou de recristallisation. Le nombre de 

sites de précipitation est donc sensé diminuer, favorisant la croissance au détriment de la 

création de nouveaux grains de Nb3Sn. Finalement, le nombre de sites d'ancrage des 

vortex décroît. 

Par conséquent, l'étude de l'évolution de la microstructure du niobium - tantale ou du 

niobium - titane à différents stades du traitement thermique a été menée par observations de 

lames minces en sens longitudinal et par diffractométrie des rayons X. 

La figure C-16 représente l'évolution de la largeur des cellules de recristallisation ou 

des grains en fonction des traitements thermiques et du type d'alliage constituant les filaments 

(niobium - titane ou niobium - tantale). On constate un retard important de croissance des 

cellules dans l'alliage Nb, Ti par rapport à Nb, Ta, alors que la dimension des cellules est 

identique à la suite de la mise en forme. Les cellules de Nb, Ti ont une taille qui ne varie pas 

tant que la température ne dépasse pas 375°C, alors que l'alliage Nb,Ta présente une 

croissance dès un maintien de 175 heures à 220°C. 
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250 
• Nb, Ta (palier) 

ê200 • Nb, Ti (palier) 
= <>Nb, Ta (6 °C/h) ' -... 
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~ + ' "=lOO 
~ 

' 5 ·~ ii = E-< 50 

0+------,------~-----,------~----~ 

sans tth 175h/220°C 96h/340°C 96h/375°C 96h/500°C 550°C 

Cycle thermique 

figure C-16: Variation de la taille de cellules des figure C-17: Micrographie du début de 

filaments de Nb, Ta et Nb, Ti en fonction du cycle recristallisation d'un filament de Nb, Ta 

thermique. après 96h/340°C. 

Le retard constaté pour les températures inférieures à 3 80°C est également présent 

après 96 heures à 500°C. On mesure une taille de grains de 110 nm dans les filaments de Nb, Ti 

et de 165 nm dans ceux de Nb,Ta. La cinétique de restauration et de recristallisation dépend 

donc fortement de l'élément d'addition au niobium. En outre, à la suite d'un maintien de 96 

heures à 340°C, le phénomène de recristallisation a débuté dans les filaments de Nb, Ta. En 

effet, la micrographie de la figure C-17 présente un nouveau grain exempt de dislocations et 

totalement désorienté par rapport à ses voisins. Les points noirs correspondent aux défauts 

d'irradiation intrinsèques à la méthode de préparation des lames minces, alors que les autres 

contrastes témoignent d'une densité importante de dislocations. 

Par contre, le type de traitement thermique (soit à paliers, soit à vitesse de chauffage 

contrôlée de 6°C/h) n'entraîne pas de différences importantes des tailles de grains. 

Pour s'assurer de la validité des résultats issus de l'observation par microscopie, les 

échantillons sont étudiés par diffraction des rayons X, pour une géométrie Bragg-Brentano 

(8 1 28). Ainsi, seuls les plans parallèles à la surface de polissage sont détectés. Dans notre cas, 

il s'agit des plans perpendiculaires à la direction de tréfilage. En conséquence, la variation de 
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l'intensité relative diffractée par chaque famille nous fournit l'évolution du nombre de plans 

parrallèles à la surface. Dans le cas où, la restauration se produit seule, aucun nouveau grain 

n'apparaît, et l'intensité de chaque pic reste identique. Par contre, lorsque la recristallisation a 

lieu, des cellules de restauration se désorientent, en croîssant. Cette désorientation des 

nouveaux grains se traduit par une évolution des intensités des pics. 

Les résultats sont récapitulés dans le tableau C-1, qui compare les intensités des divers 

pics à celle du pic (110). L'état initial présente une texture importante selon (110), ce qui est 

conforme à la texture de fibre des matériaux cubiques centrés. 

tableau C-1: Intensités normalisées des pics de diffraction X en fonction des cycles 

thermiques pour Nb, Ta et Nb, Ti. 

TTH (110) (200) (211) 

sans traitement (Nb, Ta et Nb, Ti) 100% 1,5% 4% 

175h à 220°C (Nb, Ta) 100% 4% 7% 

96h à 375°C (Nb, Ta) 100% 9% 22% 

96h à 500°C (Nb, Ta) 100% 13% 21% 

96h à 500°C (Nb, Ti) 100% 1,5% 4% 

6°C/hjusqu'à 500°C (Nb, Ta) 100% 8% 18% 

60°C/hjusqu'à 500°C (Nb, Ta) 100% 3% 5% 

On constate de nouveau que la recristallisation est retardée pour les alliages Nb, Ti 

(figure C-18). Les alliages Nb, Ta commencent à "recristalliser" dès un maintien de 175 heures 

à 220°C. Finalement, la texture de déformation selon les plans (110) s'atténue. Les intensités 

relatives des plans (211) et (200) tendent vers leurs valeur théoriques respectives de 20 % et 

16 %, qui correspondent à une orientation aléatoire. Ces valeurs théoriques sont représentées 

par des traits horizontaux continus et en pointillés sur la figure C-18. 
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25~------------------------------------, 
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• a • 
220 375 500 

Cycle thermique 

figure C-18: Variations des intensités normalisées des pics des plans (211) et (200) pour les 

alliages de Nb, Ta et Nb, Ti en fonction des traitements thermiques. 

C.III Caractéristiques microstructurales et formation du 

composé Nb3Sn lors du traitement thermique 

L'objectif de cette partie est de prévoir à terme les propriétés supraconductrices d'un 

brin en fonction de ses caractéristiques géométriques et du traitement thermique réalisé. Les 

propriétés supraconductrices du composé Nb3Sn dépendent directement de son état 

micro structural (cf Chapitre A). Sa caractérisation complète est donc indispensable. C'est 

pourquoi, la cinétique de formation, la taille et la morphologie des grains, leur texture ainsi que 

leur composition chimique seront étudiées. 

Les mesures de cinétique et de composition chimique sont uniquement effectuées dans 

les seuls sous-éléments, afin de comparer les réponses des composites à 7 ou 19 sous-éléments 

(symétrie de disposition des sources d'étain et isotropie de déformation). 

En conformité avec les modèles trouvés dans la littérature, les cinétiques de formation 

du composé Nb3Sn sont caractérisées à partir de la mesure des épaisseurs de sa couche. 
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C.III.l Cinétique de formation 

Le projet ITER prévoit 3 paliers basses températures suivi d'un dernier qui a pour but 

de faire précipiter Nb3Sn. Dans un premier temps, nous déterminerons l'influence exacte de la 

température de ce palier sur la cinétique de formation du composé A15 au sein du composite 

B. Ensuite, nous détaillerons l'effet des premiers paliers. Dans un second temps, le design du 

brin sera pris en compte, à savoir un changement de taille des filaments ou de la quantité 

d'étain. Dans un dernier temps, le changement d'élément d'addition au niobium (Ta [brin B] ou 

Ti [brin C]) sera considéré. 

C.III.l.l Influence du traitement thermique 

C.ill.l.l.l Effet de la température du dernier palier 

Des traitements thermiques composés d'un seul palier de durée inférieure à 350 heures 

ont été réalisés aux températures de 635°C, 650°C, 700°C et 800°C. Ces maintiens isothermes 

sont précédés d'une vitesse de montée en température de l'ordre de 50°C/mn. 

La cinétique de croissance de l'épaisseur de la phase supraconductrice aux diverses 

températures varie de façon importante avec les conditions de vieillissement, comme l'illustre la 

figure C-19. Le temps nécessaire à une transformation totale des filaments de (Nb,Ta) en 

(Nb,Ta)3Sn dépend fortement de la température de vieillissement (figure C-19 et tableau C-2). 

tableau C-2: Temps de maintien nécessaire à la transformation totale des filaments(brin B). 

Température du traitement thermique CCC) 635 650 675 700 800 

Temps nécessaire à la réaction totale des filaments (h) 350 250 140 100 24 
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figure C-19: Evolution de l'épaisseur de la phase Nb3Sn du sous-élément central en fonction 

de la température. 

La modélisation de la cinétique apparente de formation du composé AIS, diffère de 

celle du bronze. Elle du type : Ep = k (t-tit, où ti est le temps nécessaire à l'arrivée du soluté 

(Sn) au niveau de l'interface des filaments. Ce temps a été estimé à l'aide d'expériences 

supplémentaires qui consistent à vieillir les échantillons selon un cycle thermique caractérisé 

par une montée en température très rapide. C'est pourquoi, l'utilisation d'un four à bain de sels 

s'est imposée. La durée ti (tableau C-3) correspond au temps pour lequel la moitié des 

filaments est noyée dans une matrice de bronze. Ainsi, la détermination de ces différentes 

durées lève l'ambiguïté d'un retard probable de la formation de Nb3Sn dû à l'éloignement des 

filaments par rapport à la source d'étain. Les présentes estimations de ti sont validées par la 

faible inertie thermique des échantillons. 

tableau C-3: Durée minimale pour l'a"ivée du soluté au niveau des filaments. 

Température du traitement thermique ec) 635 650 675 700 800 

Temps ti (h) 3 2,5 2 1,5 0,45 
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Cette modélisation des cinétiques, nous fournit un exposant de vitesse constant 

n = 0,50 ± 0,05 (tableau C-4), alors que la constante de vitesse augmente avec la température. 

L'énergie de formation apparente qui est déterminée en représentant [ln(k)/n] en fonction de 

1/T (figure C-20), est égale à 185 kJ.mole-1 
. 

tableau C-4: Constantes et exposants de vitesse de la loi de formation de Nb3Sn du brin B. 

Température du traitement thermique ec) 
Constante de vitesse k (Jlm h-n) 

Exposant de vitesse n 

0 

-1 

-3 

y= -21980x + 20.77 R2 = 0.94 
=> E = 185 kJ/mol 

635 650 675 

0,17 0,14 0,42 

0,51 0,55 0,45 

4+-----~------~------~-----+----~ 

9.0E4 9.5E-4 l.OE-3 l.lE-3 l.IE-3 1.2E-3 

1/T {K.-1) 

figure C-20: Détermination de l'énergie deformation apparente de Nb3Sn 

700 800 

0,43 1,05 

0,55 0,55 

Par conséquent, la cinétique isotherme de formation de Nb3Sn dans le composite B est 

décrite par la relation suivante: 

Ep = 32,4.103.t0'
5 exp{-10990/T)} [908 K- 1073 K] 

dans laquelle, le temps exprimé en heures est compté dès que l'étain arrive au contact des 

filaments (ti), la température en kelvins et l'épaisseur calculée en micromètres. 
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En outre, et par comparatson avec les résultats obtenus à partir des traitements 

thermiques multipaliers (cf § C-III.1.1.2), aucune différence de ciné~ique n'a été observée 

entre les filaments situés à l'intérieur et ceux à l'extérieur de la couronne, dans la gamme de 

températures étudiée. Cette constatation découle des graphes de la figure C-21. 

3.50 

A • • 3.00 
x 

2.50 • 
ê 0 
_:, = 2.00 1 rn 
~ -= z 1.50 x 
c.. • 
~ 0 

1.00 

1 oInt. cour. 

0.50 xExt. cour 

eMoyen. 

0. 00 e---.---,------,------,------,------,----' 

0 100 

temps (h) 

200 300 

3.50 
B 

3.00 

2.50 -e 
_:, 2.00 
= rn 
~ -= z 1.50 
c.. 
~ • 

1.00 

0.50 

0.00 

0 

0 • x 

i 
~ 

5 

temps (h) 

• • 

oInt. cour. 

xExt. cour 

eMoyen. 

10 15 

figure C-21: Influence de la localisation des .filaments sur la cinétique de formation de Nb3Sn 

lors d'un maintien isotherme à 650°C (a) ou à 800°C (b). 

C.ID.1.1.2 Effet des paliers "basses températures" sur la cinétique de formation de 

La détermination de l'influence des paliers basses températures sur la cinétique de 

formation de Nb3Sn, passe par la caractérisation de la microstructure de brins traités 

thermiquement à 220°C, 340°C, 375°C et 500°C. Elle est réalisée par microscopie électronique 

en transmission. Le tableau C-5 résume les épaisseurs de couche mesurées à partir de lames 

longitudinales. On constate, aux temps de maintien considérés, que le composé intermétallique 

n'apparaît pas aux températures inférieures à 375°C. En outre, aux températures supérieures à 

635°C, l'épaisseur de la couche de Nb3Sn augmente avec la température du palier. Mais, après 

un double maintien à 220°C puis à 340°C, suivi par une montée en température (de 3 °C/mn) 

jusqu'au dernier palier, la couche formée a une épaisseur négligeable, malgré une teneur élevée 

en étain (bronze e) au contact des filaments les plus internes. 
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tableau C-5: Epaisseur de Nb~n à la suite de paliers basses températures. 

Traitement 175h/220°C 96h/340°C 175h/220°C 96h/375°C 96h/500°C 175h/220°C+96h/340°C 

thermique +96h/340°C +20°C~60°C (3°C/mn) 

Epaisseur de 0 0 0 80 235 10 

Nb3Sn(nm) 

Les schémas thermiques réalisés comportent : 

• soit un palier à 650°C précédé d'un palier de 175h à 220°C, 96h à 340°C ou 96h à 375°C, 

• soit un palier à 700°C précédé soit d'un palier de 175h à 220°C ou 96h à 500°C, soit d'un 

double palier de 175h à 220°C et 96h à 340°C. 

Ces paliers "basse température" influent de façon plus ou moins significative sur la 

cinétique de formation du composé à haute température (figure C-22). 

On constate que le palier de 175h à 220°C influe très peu sur la cinétique de croissance 

de Nb3Sn, comme le montrent les courbes de la figure C-22. Les filaments du sous-élément 

central ont complètement réagi à la suite d'un traitement thermique de 250 heures à 650°C ou 

de 50 heures à 700°C, précédé ou non du palier à 220°C. 

Par ailleurs, les paliers de 96h à 340°C, 375°C ou 500°C exercent un effet identique sur 

la cinétique, en diminuant la durée nécessaire à la transformation totale des filaments. Ainsi, 

200 heures à 650°C précédées d'un palier de 96 heures à 340°C ou 375°C suffisent, au lieu des 

250 heures initiales. 

n est également intéressant de différencier les cinétiques de formation de la phase 

supraconductrice des filaments appartenant à l'intérieur ou à l'extérieur de la couronne (figure 

C-23) puisque, une partie seulement des filaments baigne dans un bronzee après 96 heures de 

traitement à 340°C ou 375°C (§ C.l, figure C-2). D'autre part, la cinétique apparente de 

formation du composé A15 ne tient plus compte du temps ti, puisque l'étain est à proximité des 

filaments après les premiers paliers. Cette modélisation montre que l'exposant de vitesse n varie 

entre les filaments de l'intérieur et de l'extérieur de la couronne (tableau C-6). 

a) 
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figure C-22: Influence des paliers "basses températures" sur la cinétique de formation de 

Nb3Sn à 650°C (a) ou à 700°C (b). 
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tableau C-6: Variation de l'exposant de vitesse "n" en fonction du schéma thermique. 

Schémathenrrùque tps/650°C 175h/220°C 96h/340°C + tps/650°C 96h/375°C 

+ tps/650°C + tps/650°C 

n (pour les filaments à 

l'intérieur de la couronne). 0,54 0,48 0,43 0,43 

n (pour les filaments à 

l'extérieur de la couronne). 0,56 0,46 0,47 0,49 

Schéma thenrrùque tps/700°C 175h/220°C 175h/220°C +96h/340°C 96h/500°C 

+ tps/700°C + tps/700°C +tps/700°C 

n (pour les filaments à 

l'intérieur de la couronne). 0,53 0,44 0,52 0,43 

n (pour les filaments à 

l'extérieur de la couronne). 0,55 0,46 0,57 0,49 

Cette variation de n est négligeable pour le schéma thenrrùque 175h/220°C + dernier 

palier à 650°C ou 700°C. Cette constance montre de nouveau que ce palier à 220°C influe peu 

sur la formation de Nb3Sn. Au contraire, à la suite d'un maintien de 96 heures à 340°C ou 

375°C n diminue (0,43) pour les filaments à l'intérieur de la couronne (dans e), alors qu'il est 

proche de 0,50 pour les filaments situés dans le cuivre. 

Pour les échantillons prétraités à 340°C, on observe une réactivité plus grande pour des 

temps de maintien très courts des filaments situés dans la phase riche en étain e (figure C-23, 

intérieur couronne). La différence s'atténue puis disparaît avant que la précipitation soit totale. 

TI est intéressant de noter que cette augmentation de vitesse de formation ne vient pas de la 

précipitation de Nb3Sn lors du maintien à 340°C (tableau C-5). 

Par contre, la précipitation de Nb3Sn lors des paliers à 375°C ou 500°C (tableau C-5), 

implique un degré d'avancement plus élevé pour les filaments situés à l'intérieur de la 

couronne. Cette avance s'atténue lors de maintiens prolongés en température mais ne disparaît 

pas, malgré un exposant de vitesse plus élevé (tableau C-6) pour les filaments à l'extérieur de 

la couronne. La figure C-24 illustre ce résultat. 
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figure C-23: Influence de la localisation des filaments prétraités 96 heures à 340°C(a) ou 

175h/220°C + 96h/340°C (b) sur la cinétique deformation de Nb3Sn respectivement à 650°C 

et 700°C. 
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figure C-24: Influence de la localisation des filaments prétraités 96h à 375°C ou 96h à 500°C 

sur la cinétique de formation de Nb3Sn respectivement à 650°C (a) ou 700°C (b). 
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C.III.1.2 Influence du design 

Plusieurs brins de géométries différentes ont été étudiés (tableau B-1). On s'intéressera 

tout d'abord à la variation de la cinétique de formation de Nb3Sn en fonction: 

• de la teneur initiale en étain (SsniSNb variable) par le biais des fabrications D, E, F et G, qui 

se distinguent par ce seul facteur (tableau C-7). 

• de la taille des filaments et du type de bronze formé par l'intermédiaire d'un sixième 

composite (A). Cet échantillon est caractérisé d'une part par un nombre de sous-éléments 

plus élevé (19) et donc par des filaments de taille plus petite, et d'autre part par des 

quantités d'étain et de cuivre conduisant à un bronze potentiel monophasé a. 

C.ill.1.2.1 Influence de la quantité d'étain (brins composés de 7 sous-éléments) 

Les composites à 2856 filaments de diamètre 4 Jlm, se différencient par une quantité 

initiale d'étain qui augmente du brin D au brin G (tableau C-7). 

tableau C-7: Variation de la quantité d'étain pour quatre designs de brins supraconducteur. 

dénomination du brin D E F G 

Rapport surfacique SsniSNb 0,57 0,59 0,60 0,66 

Les quatre composites ont subi des maintiens isothermes à 650°C ou à 700°C (figure 

C-25). Les deux bobines caractérisées par les teneurs en étain les plus faibles nécessitent des 

durées prolongées de maintien en température. Il est intéressant de remarquer qu'à 650°C, la 

durée de 180 heures (préconisée par le projet ITER) est insuffisante pour que les filaments de 

niobium aient totalement réagi. 

Les cinétiques de formation de Nb3Sn dans les quatre bobines sont rassemblées dans le 

tableau C-8. On constate que l'exposant de vitesse n est un peu plus faible pour ces quatre 

bobines par rapport à la bobine B (n=0,5) qui est composée de filaments de niobium de plus 

grands diamètres (5 Jlm). 
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tableau C-8: Variations den et ken fonction du design à 650°C et 700°C. 

désignation du brin 

Maintien à Constante de vitesse k (Jlm.h-n) 

650°C Exposant de vitesse n 

Maintien à Constante de vitesse k (Jlm.h-n) 

700°C Exposant de vitesse n 

3.0 -.----------------, 

ê 2.5 
5 
~ 2.0 
~ 
.Q 
z 
~ 1.5 
loo = CJ 
~ 1.0 ·; 
~ 

0.5 

réaction totale 

• ... 
D 

x 

• 
Il x 

• ... 
D 

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 

temps {h) 

a) 

D E F G 

0,14 0,13 0,15 0,15 

0,51 0,54 0,53 0,54 

0,35 0,43 0,46 0,51 

0,47 0,46 0,46 0,47 

3.0 -.------------------, 

,-... 2.5 e 
5 
~ 2.0 
~ 
.Q 

z 
<:.1 1.5 

"0 
loo 

= <:.1 
~ 1.0 
·; 
c:. 
~ 0-.) 

0 

réaction totale 

• ~ 
• 

• .... 
D 

li x 

~x 

10 20 30 40 50 60 70 80 

temps (h) 

b) 

figure C-25: Cinétiques de formation de Nb3Sn à 650°C (a) ou à 700 (b) dans les bobines D, 

E,FetG. 

Par ailleurs, et malgré un nombre de points restreint, la figure C-26 montre que 

l'énergie de formation de Nb3Sn diminue quand la quantité d'étain augmente. L'énergie passe de 

240 kJ.mole-1 pour le brin G (SsnlSNb = 0,66), à 310 kJ.molé pour le brin D (SsnlSNb = 0,57). 
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figure C-26: Variation de l'énergie deformation de Nb3Sn en fonction de la quantité d'étain 

initiale. 

C.ll.1.2.2 Influence de la taille des filaments et de la composition du bronze 

Ces paramètres sont testés à partir de la comparaison entre les brins A et B. Ces brins 

ont des filaments de niobium de damètre respectivement égal à 2, 7 J.lm et 5 J.lm. Leur rapport 

Ss./SNb est constant puisque les sous-éléments sont identiques. Mais, suite à l'introduction de 

zones de bourrage, la quantité de cuivre initiale est plus importante dans le brin A. Ainsi, le 

bronze potentiel du brin A sera monophasé a et de composition égale à 7,4 at% Sn, alors que 

celui du brin B devrait être constitué de 72 % en volume de phase a. à 9,1 at% Sn et de 28 % 

en volume de phase B à 14,9 at% Sn. 

Les traitements thermiques réalisés sont des maintiens isothermes à 650°C, 675°C ou 

700°C. La figure C-27 illustre la cinétique de formation de Nb3Sn pour ces trois températures. 

Les durées de maintien minimales pour une réaction totale sont respectivement égales à 

180, 85 ou 24 heures à 650, 675, ou 700°C. L'effet de la température est donc de nouveau 

vérifié, à savoir, qu'elle augmente de façon significative la cinétique de formation du composé 

Nb3Sn. La modélisation des cinétiques, nous fournit un exposant de vitesse constant 
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n = 0,30 ± 0,05 (tableau C-9) qui est différent de celui des autres bobines, alors que la 

constante de vitesse augmente avec la température. 
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figure C-27: Cinétique de formation de Nb~n dans le brin A traité à 650°C, 675°C ou 700°C 

L'énergie de formation apparente qui est déterminée en représentant [ln(k)/n] en 

fonction de liT ( T exprimée en kelvins) est égale à 220 kJ.mole"\ au lieu de 185 kJ.mole-1 

pour le brin B. Comme nous allons le considérer dans le paragraphe D.2.4, ces différences 

proviennent de la variation du design. 

tableau C-9: Constantes et exposants de vitesse de la loi de formation de Nb~n dans le brin 

A. 

Température du traitement thermique ec) 650 675 700 

Constante de vitesse k (J.t.m.h-n) 0,40 0,46 0,48 

Exposant de vitesse n 0,25 0,26 0,34 

La cinétique de formation du composé intermétallique a aussi été suivie à l'aide d'un 

autre facteur que l'épaisseur de la couche formée. Au lieu d'effectuer une attaque chimique, un 
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essai de microdureté est réalisé sous 7 grammes. La figure C-28 illustre les résultats de ces 

essais après des maintiens isothermes à 650°C, 675°C ou 700°C. ~ar ailleurs, il est primordial 

de noter que la dureté mesurée n'est pas celle intrinsèque au composé Nb3Sn mais celle d'un 

composite bronze-Nb-Nb3Sn. Ceci est dû à la faible dimension des filaments devant celle des 

empreintes de dureté. Malgré cette difficulté, on constate (figure C-29) la bonne concordance 

de la dureté du composite et de l'épaisseur de la couche de Nb3Sn formée. Après étalonnage, 

cette technique rapide peut être utilisée à des fins de contrôle en milieu industriel. 
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figure C-28: Dureté du composite filaments- figure C-29: Dureté du composite en fonction 

matrice en fonction du traitement thermique. du carré de l'épaisseur de la couche de Nb3Sn 

C.III.1.3 Influence de l'élément d'addition 

Pour déterminer l'influence de l'élément d'addition au niobium sur la cinétique de 

formation de Nb3Sn, seule la composition chimique des filaments a été changée. Les deux brins 

qui correspondent à ces critères sont nommés B et C (tableau B-1). Les filaments sont 

respectivement alliés avec du tantale ou du titane. 
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Les cinétiques de formation du composé A15 en condition isotherme à 700°C pour les 

deux designs sont représentées sur la figure C-30. Le remplacement d1;1 tantale par du titane 

permet de diminuer de 60 à 24 heures à 700°C la durée de maintien nécessaire à la 

transformation totale des filaments du sous-élément central. 

La modélisation de la cinétique de formation nous fournit une valeur d'exposant de 

vitesse égal à 0, 70 et une constante de formation égale à 0,36 ~-tm h-O,? dans le composite allié 

au titane, contre 0,55 et 0,43 IJ.m.h.o,ss pour le brin allié au tantale. 
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figure C-30: Cinétique de formation du composé supraconducteur à 700°C dans les brins 

B (Ta) et C (Ti). 

C.III.2 Tailles et morphologies des grains de Nb3Sn 

Tout au long de ce paragraphe, nous allons étudier l'évolution de la taille des grains de 

Nb3Sn en fonction des paramètres suivants: 

• la durée du maintien isotherme, 

• l'élément d'addition au niobium, 

• le design du brin, 
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• l'existence ou non de paliers "basses températures", 

• la vitesse de montée en température. 

C.III.2.1 Effet d'un maintien isotherme 

La détermination de la taille des grains en fonction du temps de maintien à 650°C a été 

effectuée pour la majeure partie en microscopie electronique en transmission sur lames minces 

prélevées dans le sens longitudinal (brin B). Cette technique a permis de détecter quatre 

populations de grains (figure C-31) au lieu des trois relatées dans la bibliographie relative au 

procédé bronze [A-6!,62.721. 

figure C-31: Micrographie en sens longitudinal d'un .filament de Nb~n du brin B traité à 

675°C pendant 24 heures. 
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En allant de l'extérieur vers l'intérieur du filament, on rencontre successivement: 

• des grands grains équiaxes (couche®) de dimensions de l'ordre de 200 nm, 

• des grains équiaxes de dimensions plus faibles et proches de 110 nm (couche (3) ), 

• des petits grains équiaxes de 70 nm ((2)), 

• et enfin des grains colonnaires (couche <D) au contact du niobium (zone (Q)). 

En dépit de son intérêt supérieur, l'étude de l'évolution de la taille des grains des quatre 

populations avec la durée et la température de traitement thermique n'a pas été effectuée au 

stade actuel, à cause de la longueur de préparation des lames minces et des difficultés à 

localiser précisément la zone observée et à reconna1"tre la morphologie des grains en sens 

longitudinal. Des grains colonnaires peuvent par exemple paraître équiaxes selon le plan de 

coupe. 

Seule l'évolution de la taille de grains des populations appelées grains équiaxes moyens 

(couche <3>) et petits grains équiaxes (couche <2)) a été déterminée (figure C-32). 
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figure C-32: Evolution à 650°C de la taille des grains des populations (?)et (j) (brin B) 

Au début de la réaction, les populations <2) et (3) ont des tailles respectives de 40 et 70 

nm, puis leurs dimensions augmentent rapidement vers les valeurs de 70 et 110 nm. 

Tant que la transformation des filaments n'est pas achevée, la taille des grains de 

chaque population reste inchangée. Mais, comme nous l'avons déjà dit, il n'est pas possible de 

134 



Résultats expérimentaux 

déterminer la proportion relative de chaque population de grains en fonction des conditions de 

vieillissement à l'aide d'observations de lames minces coupées dans le sens longitudinal au 

microscope électronique en transmission. 

figure C-33: Coupe transverse d'un filament de Nb~n issu du brin B traité 175 heures à 

650°C. 
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La présence de trois populations de grains équiaxes au lieu de deux a été vérifiée lors 

de l'observation d'une lame mince prélevée dans le sens travers (figure C-33). 

La figure C-34 représente le contour des grains sur la micrographie précédente. Ainsi, il est 

plus aisé de remarquer la présence: 

des grains colonnaires (<D), 

des grains équiaxes de petites tailles (<2>), 

et des grains équiaxes de plus grandes tailles ((3)). 

Malheureusement, les grands grains équiaxes (®) du bord ne sont pas visibles, car les 

conditions d'amincissement sont trop sévères. 

~ rayon du sous-élément 

figure C-34: Contours (a) et localisation dans le composite (b) des grains de Nb3Sn dans le 

sens travers d'un .filament du brin B traité 175 heures à 650°C. 
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On constate en particulier que la taille et la morphologie des grains dépendent de leur 

localisation. Ainsi, les grains proches du bronze interfilamentaire paralèlle au rayon du sous

élément ont une forme plus équiaxe, alors que ceux qui sont proches de la bande de bronze 

perpendiculaire au rayon du sous-élément ont une forme plus colonnaire (figure C-34). 

C.ll.2.1.1 Influence de l'élément d'addition 

Une seule mesure des tailles des grains a été réalisée à la suite d'un maintien de 120h à 

700°C par microscopie électronique en transmission. 

Les dimensions des grains des populations a> et <3> du brin C (Ti) valent respectivement 

135 nm et 200 nm au lieu de 70 nm et 110 nm pour le brin B (Ta). 

Il serait toutefois anticipé de conclure que le titane augmente considérablement la taille 

de grains (multipliée par 2); puisque le brin allié au titane © a été maintenu en température 

pendant 60 heures après l'achèvement de la transformation des filaments. La taille de grains 

mesurée résulte donc de la taille de grains à la suite de la transformation des filaments, et du 

grossissement de ces grains lors du maintien ultérieur en température. 

figure C-35: Faciès de rupture d'un brin allié au tantale (B 1 96h/375°C + 24h/850°C). 

137 



Résultats expérimentaux 

L'observation, au microscopie électronique à balayage, de faciès de rupture obtenus par 

pliage à basse température des brins B (figure C-35) et C (figure C-36) traités thermiquement 

(96h/375°C + 24h/850°C) a permis de mesurer une taille de grains. Cette valeur est déduite de 

l'application de la méthode des intercepts linéaires aux contours des grains. Ce résultat n'est 

malheureusement pas directement transposable aux mesures effectuées par M.E. T .. 

1 ~-tm 

figure C-36: Faciès de rupture d'un brin allié au titane (C 1 96h/375°C + 24h/850°C). 

Le tableau C-1 0 résume les différents résultats. On constate, de nouveau une taille de 

grains (dg) plus grande pour le composite à base de niobium titane. Cependant, la différence est 

beaucoup plus faible par rapport aux tailles déterminées à 700°C. 

tableau C-10: Tailles de grains de Nb~n des brins B etC traités 96h/375°C + 24h/850°C. 

gros grains extérieurs dg parallèle au rayon dg perpendiculaire au rayon 

(Jlm) (Jlm) (Jlm) 

BrinB (Ta) 1, 10 ± 0,03 0,35 ± 0,03 0,28 ± 0,03 

Brin C (Ti) 1,30 ± 0,03 0,37 ± 0,03 0,27 ± 0,03 
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Pour les deux designs, les grains présentent une tendance colonnaire. Cette tendance 

est mise en évidence par la différence des mesures de taille de grains dans les directions 

parallèle ou perpendiculaire au rayon du filament. Toutefois, l'observation de la totalité des 

filaments révèle une hétérogénéité de taille de grains pour le composite C (Ti). Certains 

filaments sont seulement composés de quelques grains (figure C-37). 

figure C-37: Faciès de rupture illustrant l'hétérogénéité des grains dans le brin allié au titane 

(C 1 96h/375°C + 24hi850°C). 

c.m.2.1.2 Influence du design 

La figure C-38 représente l'évolution de la taille des grains des filaments de la bobine à 

19 sous-éléments (A), au cours des traitements thermiques isothermes aux températures de 

650°C, 675°C ou 700°C. Les tailles de grains des deux populations ~ et (3) sont identiques 

aux trois températures tant que la formation du composé AIS n'est pas achevée et valent 

respectivement 70 nm et 110 nm. La comparaison de ces résultats à ceux obtenus avec le brin 

B à 7 sous-éléments (figure C-32) suggère que la dimension et la forme des grains restent 

inchangées lorsque le design évolue. 
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En revanche, dès que la réaction est terminée la dimension des grains de Nb3Sn de la 

population <3) grandit alors que celle de la population <2) demeure stable. Cette évolution est 

illustrée par la figure C-38 pour les échantillons traités pendant plus de 80 heures à 700°C 

(figure C-27). 

160 

- 140 e r:: - 120 r:: 
CZl 
M z 100 
4) 

"t:: 80 Cl) 

r:: ·ca 
60 '"' 0() 

4) 
"t:: 

40 ~ :;; 
E-- 20 

0 

fi 1 ~ 
~Il! 

0 50 100 
temps (h) 

• 650°C 
• 675°C population 2 
• ?oooc 
c 650°C 
0 675oc population 3 

11. ?oooc 

150 200 

figure C-38: Evolution de la taille des grains de Nb~n en fonction des conditions de 

vieillissement du brin A. 

De nouveau, la stabilité des dimensions des grains dissimule une évolution relative des 

différents groupes de grains lors des divers traitements thermiques. Par conséquent, une 

caractérisation plus exacte de la microstructure nécessite l'étude de l'évolution de la proportion 

des quatre types de grains en fonction des conditions de vieillissement. Des observations à 

l'aide d'un 1\ffiB à canon à émission de champ sont prévues dans cette optique. 

C.III.2.2 Influence du cycle thermique 

C.ll.2.2.1 Paliers à "basses températures" 

Pour déterminer l'effet des paliers à basses températures sur la taille et la morphologie 

des grains, nous avons opté pour l'utilisation d'un microscope électronique à balayage avec un 
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canon à émission de champ. Ainsi, l'étude des deux facteurs est possible grâce à la résolution 

élevée de l'appareillage (figure C-39). 

figure C-39: Faciès de rupture d'un filament du brin B (96h/700°C). 

A partir de micrographies identiques à celle de la figure C-39, nous avons mesuré la 

taille des facettes des grains (tableau C-11). Ces mesures sont réalisées selon le rayon (/IR) et 

perpendiculairement (.1 R) au rayon d'un filament, et à différentes distances du centre de ce 

filament. Quand la distance est égale à R , les mesures correspondent aux grains situés au 

contact de l'interface avec le bronze. 

On constate que les grains de Nb3Sn ont tendance à être colonnaires. La taille des 

facettes est supérieure selon le rayon. 

tableau C-11: Taille des facettes des grains de Nb3Sn issus du brin B traité themiquement 

96h/700°C avec ou sans paliers "basses températures", en fonction de leurs localisations. 

taille des facettes .1 R (nm) Il R (nm) 

traitement thermique Y4R !llR %R R 

150h/220°C + 24h/375°C + 96h/700°C 60 ± 5 64±5 65 ±5 100± 5 108 ± 5 

24h/375°C + 96h/700°C 57± 5 64±5 70 ±5 100 ± 5 105 ± 5 

96h/700°C 60±5 64±5 80±5 100 ±5 105 ±5 
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figure C-40: Distribution des grains de Nb3Sn en fonction de leurs morphologies et du 

traitement thermique. 

De plus, la taille de grains diminue lorsque l'on éloigne de l'interface Nb3Sn/bronze. 

Toutefois, l'histogramme de forme de la figure C-40 et les mesures du tableau C-11 ne révèlent 

aucune influence des paliers basses températures. 

Afin d'automatisation des mesures, la distribution des grains selon leur morphologie 

(figure C-40) est quantifiée à l'aide d'un facteur de forme qui est égale à (pé rimètr~
2 

• Plus ce 
47t. surface 

paramètre de forme est grand , plus le grain a une morphologie colonnaire accrue. 

C.ill.2.2.2 Vitesse de montée en température 

Pour le traitement de 6°C/h jusqu'à 660°C suivi d'un maintien de 220h, la taille 

moyenne des grains de Nb3Sn est de l'ordre de 76 nm (tableau C-12). Par contre pour une 
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vitesse de 60°Cih la taille de ces grains est beaucoup plus importante : 102 nm , soit une 

augmentation d'environ 30% (tableau C-12). 

Il est intéressant de remarquer que lors d'une montée à 6°C/h, on reste environ 50 

heures entre 375°C et 660°C, domaine dans lequel Nb3Sn commence à précipiter (tableau C-

5). Cette phase de chauffage conduit, avant le maintien isotherme, à une taille de grains égale à 

63 nm et à une épaisseur de couche de l'ordre de 900 nm. A 60°C/h, la montée est beaucoup 

plus rapide et le temps de maintien entre 375°C et 660°C n'est plus que de l'ordre de 5 heures. 

tableau C-12: Tailles de grains en fonction de la vitesse de montée en température. 

Traitement thermique grains équiaxes 

6°Cih jusqu'à 660°C + 220h à 660°C 76 nm (± 8 nm) 

60°Cih jusqu'à 660°C+ 220h à 660°C 102 nm (± 8 nm) 

6°C/h jusqu'à 660°C, sans maintien 63 nm (±8 nm) 

C.III.3 Composition chimique 

Ce paramètre influe de deux manières sur les propriétés supraconductrices du composé 

Nb3Sn. D'une part, il permet lors d'un enrichissement en étain d'augmenter les propriétés 

intrinsèques A-
25 (Tc et Bc2), et d'autre part d'ancrer les vortex par une variation locale de la 

composition chimique au niveau des joints de grains. La composition chimique moyenne a été 

mesurée par dispersion d'énergie des rayons X au M.E.B., alors que les variations locales 

résultent d'un même type d'analyse, mais en tirant profit du faisceau fin au M.E.T .. 

Dans un premier temps, nous déterminerons pour le brin B l'effet d'une augmentation 

de la température du dernier palier sur la teneur en étain, puis dans un deuxième temps, 

l'influence des paliers "basses températures". Nous comparerons ces résultats à ceux des brins 

traités par une montée en température continue et contrôlée. 

Ensuite, les conséquences du changement de design ou de l'élément d'addition au 

niobium seront caractérisées. 
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C.III.3.1 Influence de la température du dernier palier 

La teneur en étain des filaments (brin B) totalement réagis augmente avec la 

température. La teneur varie de 18,7 at% à 20,7 at% lorsque la température passe de 635°C à 

700°C (tableau C-13). Toutefois, les compositions mesurées sont inférieures et assez éloignées 

de la composition stœchiométrique du composé. 

Il est par ailleurs intéressant de noter la détection systématique de cuivre au sein du 

composé supraconducteur et à concurrence de 0,5 at% quel que soit le traitement thermique. 

tableau C-13: Teneur en étain du composé supraconducteur en fonction de la température. 

Température du traitement thermique ec) 635 650 700 

Teneur en étain du composé Nb3Sn (at%) 18,7 ± 0,8 19,6 ± 0,8 20,7 ± 0,8 

C.III.3.2 Influence des paliers "basses températures" 

Cette étude a été menée pour les trois paliers "basses températures" suivis d'un 

traitement "haute température" à 700°C. 

Les analyses de la teneur en étain du composé intermétallique du brin B sont reportées dans le 

tableau C-14. 

tableau C-14: Effet de la température sur la composition chimique de Nb~n. 

Schéma thermique : Teneur en étain dans la phase Nb3Sn(at%sn) 

24h/700°C 20,7 ± 0,9 

175h/220°C + 24h/700°C 20,9 ± 0,8 

96h/340°C + 24h/700°C 22 ± 0,6 

96h/375°C + 24h/700°C 22 ± 0,6 

Les paliers basses températures de 96h à 340°C ou à 375°C améliorent la qualité du 

composé d'une part en homogénéisant la teneur en étain dans les filaments à l'intérieur et à 
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l'extérieur de la couronne, et d'autre part en tendant vers la stoechiométrie de la phase 

supraconductrice. 

C.III.3.3 Influence de la vitesse de montée en température 

Le tableau C-15 résume les résultats pour deux vitesses de chauffe, l'une à 6°C/h, et 

l'autre à 60°Cih. On constate que la dinimution de la vitesse de montée en température a les 

mêmes effets que la réalisation des paliers à 11basses températures11 (~ 340°C). 

Suite à une montée de 6°Cih, les filaments de la couronne ont une teneur en étain 

homogène quel que soit leur emplacement. Par contre, pour une vitesse de montée à 60°C/h, 

les filaments situés à l'intérieur de la couronne sont en moyenne plus riches de 0,6 at% Sn que 

ceux de l'extérieur de la couronne. 

tableau C-15: Teneur en étain du composé Nb~n en fonction de la localisation et de la 

vitesse de montée en température. 

Vitesse de chauffe 6°Cih 60 °Cih 

Localisation des fil. Intérieur couronne Extérieur couronne Intérieur couronne Extérieur couronne 

Teneur en Sn (at%) 21,4 ± 0,3 21,6 ± 0,3 20,8 ± 0,3 20,1 ± 0,3 

C.III.3.4 Influence du design du brin 

Du fait de la faible quantité initiale en étain des brins D et E, seules les compositions 

chimiques de filaments totalement réagis ont été mesurées. Le tableau C-16 résume les teneurs 

détectées à la suite d'un maintien isotherme de 1 OOh à 700°C. La concentration initiale en étain 

influe énormément sur la composition finale des filaments supraconducteurs. Les filaments de 

Nb3Sn du design D qui se caractérise par une quantité d'étain initiale plus faible, ont une teneur 

plus petite que les autres. 
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tableau C-16 :Teneur en étain du composé Nb3Snjormé à 700°C en fonction du design. 

Design D E F G· A B 

Diamètre des filaments (Jlm) 4 4 4 3,9 2,7 5 

Rapport surfacique entre Sn et Nb 0,57 0,59 0,60 0,66 0,64 0,64 

durée de maintien à 700°C (h) 80 80 80 80 96 100 

Teneur en étain de Nb3Sn (%at) 18,1 ± 1 18,8 ± 1 20,3 ± 1 20,9 ± 1 21,3 ±1 20,7 ± 1 

La taille des filaments influe également sur la concentration finale en étain au coeur du 

composé. A rapport surfacique Ss.ISNb constant (0,64), la réduction du diamètre de filament de 

5 Jlm à 3 Jlm s'accompagne d'une tendance à l'enrichissement (20,7at%sn à 21,3 at%sn). La 

comparaison de la composition chimique du composite G avec celle des designs A et B vérifie 

l'influence du diamètre des filaments. Toutefois, malgré un rapport surfacique (Ss.ISNb) plus 

important et un diamètre de filaments plus petit pour le brin G, la composition chimique n'est 

pas beaucoup plus élevée que celle du brin B. 

C.III.3.5 Influence de l'élément d'addition sur la teneur en étain de Nb3Sn 

Favorable pour la cinétique, le remplacement du tantale par du titane ne l'est pas 

forcément pour la composition chimique du composé supraconducteur. Ainsi, un maintien 

correspondant à une transformation totale à 700°C ne permet d'obtenir qu'une teneur de 19,6 

at%sn pour le design C (Ti) contre de 20,7 at%sn pour l'autre design (B), (tableau C-17). 

Par conséquent, la teneur en étain est plus faible malgré une cinétique de formation plus 

rapide, et donc un maintien en température prolongé après la transformation totale des 

filaments de (Nb, Ti) en (Nb, Ti)3Sn. 

Par contre, la précipitation à plus hautes températures conduit à la tendance inverse. Le 

composé contenant du titane est plus riche en étain (tableau C-17) 

tableau C-17: Teneur en étain du composé Nb~n en fonction de l'élément d'addition. 

B (Ta) C (Ti) 

80h/700°C 20,7 ± 1 19,6 ± 1 

50h/375°C + 24h/850°C 21,7 ± 0,7 22,6 ± 0,7 
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C.III.3.6 Variations locales de la composition chimique au sein de Nb3Sn 

Les compositions chimiques locales ont été mesurées à partir de lames minces en sens 

long. Les mesures ont été effectuées suivant une génératrice parallèle à l'axe du filament et 

donc à une distance constante de l'interface filament/matrice. 

Les échantillons mesurés sont issus du brin B, et ont subi les traitements· thermiques 

suivants: 24h/375°C + 200h/650°C (figure C-41), 96h/375°C + 96h/700°C (figure C-42) ou 

96h/375°C + 48h/750°C (figure C-43). 
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Quel que soit le traitement thermique, les compositions globales détectées (lignes 

continues) sont les mêmes que celles mesurées au M.E.B .. La teneur en étain augmente avec la 

température du dernier palier. Elle passe de 21 at% Sn à 650°C à 22,5 at% Sn à 750°C. 

Egalement dans les trois cas, et au niveau des joints de grains, une augmentation de la 

teneur en étain et en cuivre est détectée, alors que les quantités de niobium et de tantale 

diminuent. Quelque soit le traitement thermique, le taux de cuivre atteint un maximum de 3 

at%. De manière identique, la concentration en étain dans les joints de grains est égale à 25 

at%. Cependant, la variation de la teneur en étain est différente selon les veillissements. On 

observe des fluctuations plus importantes à l'intérieur des grains et un enrichissement plus 

marqué au niveau des joints de grains lorsque le dernier palier est effectué à plus basse 

température. Par ailleurs, plus la température est faible, plus le gradient de composition s'étend 

à l'intérieur du grain. 

C.III.4 Texture et relations d'orientation 

Comme nous l'avons vu dans le chapitre A, la présence d'une texture pour la phase 

supraconductrice a un effet néfaste sur les propriétés supraconductrices finales. La 

détermination d'une texture par diffraction X été effectuée sur un échantillon issu du brin B qui 

a subi un traitement de 175 heures à 675°C. Les figures de pôle sont représentées sur la figure 

C-44. 

Les échantillons sont des tapis constitués par la juxtaposition de coupes en sens travers 

des filaments (chapitre B). Ainsi, l'axe de la figure de pôle représente la direction de tréfilage. 

On constate que selon cette direction de filage, une seule texture est prononcée (figure C-44 

a). Elle correspond à la famille de plans {211}. Les figures de pôle des figures C-44 b et c 

illustrent au contraire un manque d'orientation préférentielle des familles {210} et {200}. Ces 

résultats sont à relier aux orientations des grains de niobium. 
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(200) 

c) 

figure C-44: figures de pôle (211) (a), (210) (b) et (200) (c) du composé Nb3Snformé après 

175h/675°C. 

Ainsi, pour s'assurer qu'il existe une relation entre cette texture et celle du niobium qui 

provient de la mise en forme et des traitements thermiques du composite, nous avons entrepris 

de déterminer une relation d'orientation entre le niobium et le composé Nb3Sn. Pour cela, nous 

avons réalisé une lame mince dans le sens longitudinal à partir d'un échantillon (brin B) traité à 

800°C pendant 1,5 heures. Etant donné la faible taille des grains, nous avons déterminé les 

orientations d'un grain de niobium (Nb) et du grain de Nb3Sn qui lui est accolé (figure C-45) 

par microdiffraction. 
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Dans un premier temps, nous avons trouvé un axe de zone du grain de Nb3Sn (cliché de 

diffraction de la figure C-46) disposé dans le microscope selon -rx= 5,5 et 'ty= 129. L'axe de 

zone déterminé est [ 113] . Puis, nous avons déterminé avec précision l'orientation du grain de 

niobium adjacente à l'aide de son cliché de lignes de Kikuchi (figure C-47). Lindexation du 

cliché conduit à un axe de zone [ 15 8 40] pour le grain considéré. ,rr, 

figure C-45: Micrographie de l'interface Nb!Nb~n d'un échantillon (brin B) traité 1.5h à 

800°C. La détermination de la relation d'orientation est effectuée sur les grains repérés . 

• • 
• -· • 110 

• • • 000 211 
• • • 

• • 
• 

a) b) 

figure C-46: Cliché (a) de l'axe de zone [ 1 13] du grain de Nb~n et son dépouillement (b). 
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figure C-47: Cliché (a) de l'axe de zone [15 8 40] du grain de Nb et son dépouillement (b). 

Dans un second temps, nous avons choisi un second axe de zone du grain de Nb3Sn. Le 

diffractogramme de la figure C-48 représente l'axe [ 00 T] aux tilts 'tx = -19 et 'ty = 129. Comme 

précédemment, le niobium n'est pas en condition de diffraction. Toutefois, l'axe de zone le plus 

proche est [ 00 T] aux tilts 'tx = -22 et 'ty = 138. De nouveau, une différence d'environ 3° entre 

les orientations des grains de niobium et de Nb3Sn est observée. 

• • • • . 
• • uo ... 

<Xb 110 • . . 
• • • • 
• • • • • • • 

• • 
a) b) 

figure C-48: Cliché( a) de l'axe de zone [ 00 T] du grain de Nb~n et son dépouillement (b). 
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• • • • • • 
110 • • • • • • 000 .1 • 110 • • • • • • • • • • • • • • 

a) b) • • 

figure C-49: Cliché (a) de l'axe de zone [ 00 T] du grain de Nb et son dépouillement (b). 

Pour connaitre s'il une relation d'orientation entre les deux phases existe, il suffit de 

superposer les deux projections stéréographiques (figure C-50) d'axe [ 113] pour Nb3Sn et 

[ 15 8 40] pour le niobium, en respectant la coïncidence des plans { 001}. Dans ce cas, on 

observe une bonne concordance pour les familles de plans {T 10} du composé Nb3Sn et 

{T 20} du niobium. 

•+-- (210) 

'ill.Q} 
(15 8 -40)~•+--ill.:l) 

~(00-1) 

(00-1) 

(h k 1) ~ Niobium 

figure C-50: Projection stéréographique selon ( 113) du composé Nb 3Sn et { 15 8 40) du 

niobium 
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Les relations d'orientation sont donc: 

ou 

(001)Nb // (001)Nb3Sn et [120]Nb // [l10]Nb3Sn 

(120)Nb // (110)Nb3Sn et [001]Nb // [001]Nb3Sn 

Il est intéressant de remarquer que l'écart de cohérence est de seulement 1% suivant 

[120]Nb et [110]Nb3Sn 

La présence d'une texture de type { 211} pour le composé Nb3 Sn est compatible avec la 

concordance des plans (120)Nb et (110)Nb3Sn à l'interface filament/matrice. 

C.IV Propriétés supraconductrices 

Ce paragraphe rassemble les mesures de courants critiques des différents brins traités 

thermiquement selon divers cycles. Ces mesures ont été effeuctées par la société Alsthom. 

Dans un premier temps, nous examinerons, dans le cas des brins A et B, l'effet du 

maintien en température (à 650°C), puis l'effet des paliers basses températures sur la densité de 

courant critique à plusieurs champs magnétiques. 

Dans un second temps, nous comparerons les capacités de passage de courant dans le 

composite G traité thermiquement selon un cycle composé de paliers isothermes ou en 

respectant une montée en température à vitesse contrôlée suivie d'un palier. 

C.IV.l Effet d'un maintien à 650°C 

La figure C-51 ne présente aucune variation de la densité de courant critique en 

fonction de la durée de maintien à 650°C du composite A. Par contre, pour le composite B, la 

durée de vieillissement optimale est proche de 200 heures à 650°C (figure C-51). 

La variation de courant critique du brin B provient vraisemblablement de la compétition 

entre deux phénomènes lors de la formation de Nb3Sn. Le premier est l'augmentation de la 
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quantité de phase supraconductrice, alors que le second est le grossissement de la taille des 

grains lors du maintien isotherme. Dans le cas présent, à 17 5 heures, le temps est insuffisant 

pour que la réaction soit totale, alors que suite à un maintien de 250 heures, la réaction est finie 

et le grossissement de grains contrebalance le gain dû à une quantité plus grande de phase 

précipitée. Enfin, à 200 heures, le grossissement de grains ne doit pas être important, puique la 

réaction est juste achavée. Le phénomène prédominant est l'augmentation de la quantité de 

phase Nb3Sn. 

1400 1200 
A 

1200-' 1000 ~ 0 x A Iii ii 0 A '' 
800 j x - 1000 - é 1 i ~ A N 

ê 0 ... 
ê 

- J x 
800 - • A 

ê ! : ~ 600 ~ 0 x ....... 

* A < 600- '--' D 
~ - !!j u 

400 ~ 1 0 175h 
1 8 (j 

400 ~: 0 175h 
......, 

...., • a j Il 200 ~! A200h ~ 200 -i A200h • 
1 

' J X250h j cjX250hj ,, 
0 : ' 1 

0 ! 

6 8 10 12 14 16 : i 6 8 10 12 14 16 

B (T) 
! i 

B (T) 

composite A composite B 

figure C-51: Effet de la durée du dernier palier isotherme à 650°C. 

C.IV.2 Effet des paliers "basses températures" 

En règle générale, les figures C-53 et C-54 montrent une amélioration de la capacité de 

passage de courant lors de la réalisation de cycles thermiques composés de plusieurs paliers. 

Cette amélioration est visible quels que soient la température du dernier palier et le design du 

composite. Cependant, il existe une plus grande dispersion de résultats pour le brin B. 
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1600 ~-A-----------, 

1400 ~ A 

- 1200 j R A 

"'e 1ooo ~~ ~ A 5 800 lill â 

~ 600 w ' 
~ 400 x 200h/650°C ~ A 1 

200 --1 A 24h/375°C + 200h/650°C 
8 

1 

O l o 150h/~20~C +,24hi375~C + 200pl650°Ci 

6 8 10 12 14 16 

1400 ,-----6-------------

1 

1200 ~ 

Î 
1000 ~ 

1 

,...., -1 
N 1 

E 800 ~ 
E 1 
~ 1 1 
";' 600 ~ x 96h/700°C W 
....., 400 ~ A 24h/375°C + 96h/700°C iiil 

. i 1 o 150h/220°C + 24h/375°C + 96h/700°C i 
200 1 

~ •150h/220°C + 24h/375°C + 48h/580°C 
0 ~ ~96bf?00°Ç 1 1 , , 

B (T) 6 8 10 B (T) 12 14 16 

dernier palier à 650°C dernier palier à 700°C 

figure C-52: Influence des paliers "basses températures" pour le brin A. 
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figure C-53: Influence des paliers "basses températures" pour le brin B. 

C.IV.3 Effet d'une montée en température à vitesse contrôlée 

Sur la figure C-54, on constate une amélioration sensible de la densité de courant 

critique entre deux types de traitements thermiques. Le cycle caractérisé par une montée en 
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température lente permet d'augmenter de 12 % en moyenne la densité de courants critiques 

entre 4 et 16 teslas. 

3500 

3000 x x 60°C/h (20°C -> 660°C) + 240h/660°C 

2500 x o 6°C/h (20°C -> 660°C) + 240h/660°C 
:;" 0 e 

2000 x 

~ 
0 
x 0 

(J 
1500 x 0 ,.., x 0 
1000 x 

~ 
~ 

~ 500 R 0 0 

0 

3 5 7 9 11 13 15 17 

B (T) 

figure C-54: Influence du type de cycle thermique. 
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Discussion 

D DISCUSSION 

L'objectif de ce chapitre est de discuter les résultats décrits dans le chapitre précédent. 

En outre, ces résultats seront reliés afin de permettre une meilleure compréhension des 

phénomènes qui se produisent et d'identifier ceux qui influent sur la microstructure finale de la 

phase supraconductrice Nb3Sn. 

Dans un premier temps, nous allons considérer les résultats relatifs à l'évolution de la 

matrice de bronze, à savoir la nature des différentes phases formées et leurs cinétiques de 

formation apparente. 

Dans un second temps, nous décomposerons la formation du composé Nb3Sn en trois 

parties. La première portera sur les conditions de germination et les facteurs qui les régissent 

(nature de la matrice de bronze au contact des filaments, microstructure des filaments de 

niobium, ... ). La seconde se rapportera à la croissance de la phase. Et finalement, la troisième 

concernera la cinétique de formation apparente. 

Dans un troisième temps, nous relierons les variations de densité de courant critique 

aux paramètres des traitements thermiques et leurs conséquences sur la microstructure du 

composé Nb3Sn. 

D.I Evolution de la matrice au cours des traitements 

thermiques 

D.I.l Nature des phases rencontrées 

Lors d'un maintien isotherme ou lors d'une montée à vitesse contrôlée, aux 

températures inférieures à 415 °C, les différentes phases formées sont la phase e (Cu3Sn) et la 
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phase 11 (CusS11(;). Ces deux phases sont prédites par le diagramme d'équilibre (figure A-31 ). 

Seule, la phase a (solution solide d'étain dans le cuivre) n'a pas été déte~tée. Cette absence de 

transformation est due à une trop faible enthalpie libre de formation et donc à une cinétique de 

germination trop lente pour être perçue aux durées de vieillissement étudiées. Cette 

interprétation est claire à partir des résultats du tableau D-1, qui présente les enthalpie de 

formation à 450°C des différentes phases du bronze. 

tableau D-1: Enthalpie de formation en phase solide des phases a, ô, s, 17 à 450°C (réf A-51) 

nature de la phase a (9 at% Sn) 8 (20,5 at% Sn) ê (24 at% Sn) 11 (43,5 at% Sn) 

Enthalpie de formation -1,165 -5,350 -7,650 -7,03 

(k:J.mor1
) 

On constate une enthalpie de formation de la phase a très faible par rapport à celle des 

autres composés. 

De plus, le fait que la phase 8 ne soit pas formée doit sûrement provenir 

• de son domaine d'existence très restreint, autant en composition, qu'en gamme de 

températures, 

• de l'état hors équilibre dans lequel est l'échantillon (la durée de maintien et donc 

l'interditfusion sont faibles), 

• et d'une enthalpie de formation un peu plus faible que celles des phases 11 et ê. 

D.I.2 Cinétique de formation apparente ou de dissolution des 

diverses phases 

D.I.2.1 La phase epsilon (E) 

En condition isotherme, la formation de cette phase a été suivie en prenant comme 

paramètre la surface de la couche, qui refléte la quantité formée. Cette quantité est reliée aux 

conditions de traitement thermique par la loi suivante 

160 



Discussion 

{
4014} S= 3,9.t0

'
38 .exp T 

où T est la température exprimée en kelvins, S la surface de la couronne de phase ê exprimée 

en micromètres carré et t la durée de vieillissement en heures. 

Cette loi est valable dans le domaine de températures étudié: [180°C - 375°C], le 

phénomène qui contrôle la cinétique de formation de ê ne change pas puisque l'exposant de 

vitesse reste toujours le même. 

Dans le cas des mesures d'épaisseur de couche plane, la valeur de 0,38 traduit le fait 

que la cinétique de formation apparente doit être gouvernée par la diffusion de l'étain le long 

des court-circuits de diffusion (cf D.II.4.2) que sont les joints de grains des couches 11+ê ou ê. 

Cette interprétation est également applicable au cas présent, des surfaces de couches dans une 

symétrie cylindrique, tant que l'épaisseur de la couche reste nettement inférieure au rayon 

totale (Annexe IV). Un deuxième élément étaye cette proposition, c'est la morphologie des 

grains de la phase ê formés. En effet, quelque soit le degré d'avancement de la réaction, et en 

accord avec une arrivée difficile en étain (cf figure C-33 et D.II.2.3) les grains formés à 375°C 

sont de type colonnaire. 

Donc, si l'on admet que le phénomène qui gouverne la formation de ê est sa croissance, 

cherchons quel phénomène gouverne cette croissance. Pour cela, nous allons détailler un 

modèle de croissance. 

D.I.2.1.1 Conditions de croissance 

Ce paragraphe consiste en une description théorique de la cinétique de croissance de 

couches. Son but est de montrer la difficulté à attribuer une signification simple aux énergie 

d'activation de formation d'une couche. Pour ce faire, nous nous plaçons dans le cas d'une 

diffusion binaire unidirectionnelle, et dans une section perpendiculaire à l'interface plane entre 

deux phases ex. et j). x représente l'abscisse dans la direction perpendiculaire à l'interface. La 

courbe de concentration C(x) présente une discontinuité à l'interface cx./j). La concentration 

(figure D-1-a) passe brusquement de Ca13 (dans la phase ex.) à Cpa (dans la phase 13). Ces 
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concentrations sont assimilées en première approximation aux abscisses des intersections de 

l'isotherme T0 avec les courbes de solubilité limite du diagramme d1équilibre (figure D-1-b). 

Au cours de la réaction, les concentrations Cap et Cpa restent. Le déplacement Iap de 

11interface est donnée par l'équation du bilan en soluté aux interfaces: 

Interface de 
Ma tano 

o e:ae 
Distance 

a) 

relation D-1 

Température du traitament 
themique ~ T

0 

---'i'empérat ure 

b) 

figure D-1: Relation entre le diagramme d'équilibre et le profil de la concentration en soluté 

à l'interface entre deux phases a et p. 

soit 

où Iap est le flux d1atomes sortant de la phase a et Jpa le flux entrant de cette même phase. 

On exprime les flux Jap et Jpa à l'aide de la première loi de Fick que l'on intègre dans 

l'équation précédente. On obtient 
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diap 1 (( ac) ( ac) J --- -D- + D-
dt Cap- C~a àx ap àx ~a 

relation D-2 

De manière conventionnelle en diffusion, on effectue le changement de variable 

La relation D-2 devient donc 

On obtient par intégration: 

Iap = 
2 {(n· ac) -(D· ac) }·Jt c ail - c~a m.. ail [)').. ~a relation D-3 

soit 

relation D-4 

Donc le déplacement d'une interface est proportinnel à la racine carrée du temps. 

Afin de décrire le cas de couches, nous considérons maintenant, un système triphasé 

constitué des deux solutions terminales a et ~ et d'une phase intermédiaire y. Les déplacements 

des interfaces ay et y~ suivent des lois semblables à la relation D-4, de sorte que l'épaisseur ~Ir 

de la phase y suit aussi une loi parabolique. 

ac 
avec K=-

8').. 

Soit 

I.r~- Ia1 =My= (P~- Pa1 )· Jt 

~Iy = 2{{DK)1~ - (DK)~1 _ {DK)ay - {DK).,a}. Jt 
cy~ - c~y cay - cya relation D-5 
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Si le terme Br est positif, alors la phase y croît, mais s'il est négatif, la phase y ne peut 

pas se former puisque sitôt apparue, elle serait "mangée" par ses voisines 

D.I.2.1.2 Application au système Cu 1 E 1 11 

Dans notre cas, la phase a correspond au cuivre, la phase y à la phase epsilon et la 

phase~ à la phase éta. 

La relation D-5 conduit donc à l'épaisseur L\Is de la phase e: 

relation D-6 

avec C811 = 24,5 at% Sn, C&eu = 23,5 at% Sn, Ccus = 0 at% Sn, CTJs = 44,8 at% Sn. Ces valeurs 

ont été extraites du diagrammes d'équilibre aux températures inférieures à 415°C, à l'exception 

de la valeur Ccus qui provient de mesures effectuées lors de l'étude. 

Ainsi, la relation D-6 s'écrit 

L\fu = 2{(DK)811 - (DK)lls _ (DK)eu& - (DK)seu} . ..Ji 
24,5-44,8 0-23,5 

soit 

{
-K K K -K } r: L\Ie = ~D +__!!!_D +~D + &Cu D ·vt 
10,15 811 10,15 l]S 11,75 Cus 11,75 sCu 

relation D-7 

Les termes DSTJ et D&eu représentent le même coefficient de diffusion qui est celui de 

l'étain dans le composé E noté D~n. Celui noté D'Ils est le coefficient de diffusion de l'étain dans 

la phase 11 (noté Din) et Deus désigne le coefficient de diffusion de l'étain dans le cuivre ou 

dans la solution solide a si elle se forme; il est noté n;: . 
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Puisque la solution solide a. ne s'est pas formée (la teneur en étain détectée est nulle), 

les termes Kcus Deus et Kscu Dseu doivent être assimilés à zéro. 
11,75 11,75 

La relation D-7 s'exprime alors 

soit 

~Jg = _.21!_ D 1] -~ D8 
• Ji 

{
K K } 
10,15 Sn 10,15 Sn 

~Jg = -
1
- {K118 • D~n - K 811 • D~n} ·Ji 

10,15 

Finalement la variation d'épaisseur en fonction du temps peut donc s'écrire: 

Klls 11 r: K81] s r: 
~Jg = --·Ds ·vt ---·Ds ·vt 

10,15 n 10,15 n 

relation D-8 

L'épaisseur de la couche g en fonction du temps est donc régie par la diffusion de l'étain 

dans les phases 11 et B. Or, dans notre cas, cette épaisseur ne croît pas proportionnellement à la 

durée de maintien élevée à la puissance Y2 mais à la puissance 0,38. Comme nous allons le voir, 

cette différence suggère l'intervention de la diffusion intergranulaire avec croissance simultanée 

des grains. Considérons la diffusion dans chaque phase prise séparément: 

La phase 11 se décompose selon une réaction péritectique à 415°C (688K). Par ailleurs 

en phase solide, la diffusion en volume est prédominante pour les températures supérieures à 

0, 7 fois la température de fusion, soit 208°C ( 481K). Par conséquent, la dépendance du 

premier terme de la relation D-8 en fonction du temps doit réellement être en t 112
• 

Par contre, la phase g se dissout à la température de 676°C (949K). Ainsi, toutes les 

cinétiques sont effectuées à des températures inférieures à 3 91 oc (0, 7 fois 949K). De ce fait, 

les atomes suivent les chemins de diffusion plus rapides que sont les joints de grains. Cette 

diffusion intergranulaire est caractérisée par un exposant de vitesse compris entre 0,25 et 0,5, 

en cas de croissance des grains lors de la précipitation (Annexe 1). 
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La relation D-8 devrait ainsi s'écrire dans l'intervalle des températures étudiées [180°C-

K K 
Ale=~-DTJ ·to,s -~-Ds ·to,Js 

1 0 15 Sn 1 0 15 Sn 
' ' 

Cette expression montre que la cinétique de croissance d'une couche peut être 

complexe dans la mesure où aucun des deux termes du deuxième membre n'est négligeable. 

Dans notre cas, la proportionnalité de l'épaisseur de la couche E à la durée de vieillissement 

élevée à une puissance proche de 0,35 suggère que la croissance est régie par la diffusion 

intergranulaire de l'étain au sein du composé intermétallique E, avec croissance simultanée des 

grains. 

L'énergie mesurée (88 kJ.mor1
) lors de la formation de epsilon doit vraisemblablement 

être l'énergie d'activation de la diffusion intergranulaire de l'étain dans le composé 

intermétallique E. Mais, pour en être sûr, il faudrait réaliser les couples de diffusion suivants : 

CulE, Elll, et E/Sn afin de déterminer respectivement, les coefficients de diffusion de l'étain dans 

les phases a, E et 11-

D.I.2.2 La phase éta (rl) et le noyau d'étain (Sn) 

La formation apparente de la phase 11 est beaucoup plus complexe que celle de la phase 

E, puisque 11 subit simultanément une formation et une dissolution, alors que E ne fait que 

précipiter. Toutefois, la relation D-5 reflétant la croissance de la phase en fonction du temps 

pourrait s'appliquer si les exposants de vitesse définis lors de la détermination des cinétiques 

globales de formation correspondent à des valeurs caractéristiques d'une formation gouvernée 

par la diffusion en volume ou intergranulaire. Or les valeurs estimée (figure C-5) pour la 

cinétique de formation apparente sont comprises entre 0,02 et 0, 15. En conséquence, la 

formation de la phase Tl doit être gouvernée par d'autres phénomènes, soit l'état de l'interface 

Cu/Sn ou 11/Sn, soit la germination. Des modélisations par les lois d'Avrami ou de Johnson

Mehl n'ont pas permis d'obtenir des valeurs d'exposant conventionnelles. 
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Par ailleurs, deux types d'exposants de vitesse de dissolution de l'étain ont été 

déterminés. Le premier est égal à -0,42 aux températures comprises entre 180°C et 220°C, et 

le second à -1, 1 aux températures comprises entre 31 0°C et 3 7 5°C. Cette différence provient 

du passage à l'état liquide de l'étain. En effet, une valeur d'exposant égale à 1 signifie 

généralement que la réaction est de type interfacial, se caractérisant par un mauvais accrochage 

des atomes d'étain au niveau de l'interface étain (liquide) - cuivre (solide). Cette difficulté à 

former la phase 11 aux températures supérieures à 232°C a également été observée lorsque 

nous avons considéré la formation de la bi-couche 11-te. L'énergie de formation apparente 

augmente de 55 kJ.mole-1 à 714 kJ.mole"1 lorsque la température dépasse celle de la fusion de 

l'étain. Cette valeur de 714 kJ.mole-1 (très élevée) peut donc s'expliquer par cette mauvaise 

interface due à son mauvais "mouillage " par l'étain liquide. 

D.II Le composé supraconducteur Nb3Sn 

D.II.l La nature du composé Nb3Sn 

Le composé intermétallique formé lors des traitements thermiques est constitué de 

niobium, d'étain et de cuivre ainsi que l'élément d'addition au niobium (tantale ou titane). Dans 

ce paragraphe, nous allons déterminer le rôle exact du cuivre, et l'influence des traitements 

thermiques sur la quantité d'étain au sein du composé. 

D.II.l.l La teneur en cuivre 

Le composé intermétallique Nb3Sn se forme à des températures très inférieures à celle 

(775°C) prédite par le diagramme d'équilibre Nb-Sn. Les premiers germes de Nb3Sn détectés 

proviennent de brins traités pendant 96 heures à 375°C. Aux températures inférieures (96 

heures/340°C), aucun germe n'a été observé. Cette grande différence de température de 

formation entre celle déterminée par microscopie électronique en transmission et celle du 

diagramme binaire d'équilibre provient soit d'un écart à l'équilibre des réactions entre le 

niobium et l'étain ou plus exactement entre le niobium et le bronze, ou de la qualité de 
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l'interface. Pour connaître l'action exacte du cuivre, il faut déterminer dans quelle mesure, il 

intervient au sein du composé. 

Des analyses effectuées par dispersion d'énergie des rayons X au M.E.B. montrent que 

le cuivre est présent à concurrence d'environ 0,5 at% Cu. Toutefois, des analyses à une échelle 

plus fine (figures C-41,42,43) ont permis de voir que le cuivre est principalement présent au 

niveau des joints de grains (à une teneur d'environ 3 at%). Ce résultat est conforme à ceux de 

Suenaga [A-
781 qui a utilisé une autre technique, à savoir l'analyse de surfaces de rupture à l'aide 

des électrons Auger. La quantité détectée, dans le présent travail, correspond également à celle 

donnée par le diagramme ternaire présenté par Dew-Hugues [A-
761

. 

La faible quantité de cuivre mesurée à l'intérieur des grains de Nb3Sn permet donc de 

rejeter l'hypothèse qui consiste à penser que le cuivre diminue de façon sensible la température 

de formation du composé. L'action du cuivre doit plutôt provenir d'un changement de nature 

de l'interface entre le niobium et la source d'étain. La formation du composé intermétallique 

s'effectue par diffusion en phase solide et non plus par diffusion entre le niobium solide et 

l'étain liquide. Or nous avons déjà constaté que la formation de bronze entre le cuivre solide et 

l'étain liquide entraîne une énergie de formation élevée, vraisemblablement engendrée par un 

"mouillage" difficile. Pour déterminer l'effet exact du cuivre, l'étude par mesure d'enthalpie 

différentielle de plusieurs alliages Nb-Sn-Cu serait souhaitable. Il faudrait donc étudier la 

formation du composé Nb3(Sn,Cu) à partir de fines poudres de niobium, d'étain et de cuivre 

étroitement mélangées dans des proportions variables. 

D.II.1.2 La teneur en étain 

La teneur en étain du composé intermétallique augmente avec la température du dernier 

palier de traitement thermique (tableau C-13). Toutefois, la valeur de 25 at % Sn n'est pas 

atteinte, malgré une température de plus en plus élevée. Or, les profils de concentration en 

étain et en cuivre varient de la même façon du joint de grains vers l'intérieur du grain (figures 

C-41, C-42 et C-43). Le cuivre doit donc se substituer à l'étain dans le composé Nb3Sn. En 

conséquence, la présence de cuivre ne permet pas d'atteindre la stoechiométrie binaire parfaite 

de 25 at% Sn. 
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De plus, pour tous les brins sauf pour le composite dé~ommé C, le tantale a été 

additionné au niobium à concurrence de 4 at %. Or, nous avons constaté que les teneurs en 

niobium et en tantale varient de manière identique lorsque l'on compare la valeur au sein des 

grains et celles aux joints de grains. Cette similitude de comportement permet de confirmer les 

résultats de Tafto [A-
891 et plus récenmment de Durval-Rodrigues [11, à savoir que le niobium et 

le tantale occupent les mêmes sites dans la maille de Nb3Sn. Toutefois, la somme des deux 

teneurs conduit à une valeur supérieure à 75 % at. Ainsi, cette deuxième constatation permet 

de comprendre pourquoi la quantité d'étain au sein du composé supraconducteur ne peut 

atteindre 25 at%. La composition réelle de l'intermétallique est donc (Nb,Ta)3+x(Sn,Cu)1-x. 

Par ailleurs, la teneur moyenne en étain du composé intermétallique Nb3Sn augmente 

avec la température de formation (du dernier palier). Cette augmentation moyenne détectée au 

M.E.B. ne permet pas de savoir comment varie la concentration locale en étain, c'est à dire 

quel est l'effet de la température sur la concentration en étain à l'intérieur des grains et au niveu 

des joints de grains. 

Les résultats expérimentaux montrent que la teneur en étain est plus élevée au niveau 

des joints. Deux possibilités schématisées sur la figure D-1 traduisent l'augmentation de la 

teneur moyenne en étain. Sur les graphes de cette figure, la teneur en étain au sein du grain est 

supposée constante. Cette représentation est simplifiée pour faire ressortir l'idée clé. En réalité 

(figures C-41,42 et 43), il n'existe pas de rupture de concentration aussi brutale. 

A une température T 1, la concentration en étain dans le grain est égale à C1 et elle est 

largement plus faible que le maximum de 25 at% détecté dans les joints. Lorsque la 

précipitation a lieu à une température plus élevée T 2, la formation du composé peut s'effectuer 

1. soit à la concentration C1. Le composé formé s'enrichit progressivement en étain lors du 

maintien isotherme. Aux températures de vieillissement plus élevées, Cet enrichissement 

peut résulter de la diffusion dans le volume à partir des joints de grains. Cette diffusion en 

volume se traduit par un élargissement de la zone centrée sur le joint de grains (graphe a de 

la figure D-2). 

2. soit, la précipitation du composé Nb3Sn ne débute qu'à une teneur en étain élevée (C2>C1). 

Or une augmentation de la teneur en étain conduit à une amélioration de Bc2 (figure A-24). 

169 



Discussion 

Cette hypothèse permettrait d1obtenir des grains de composé supraconducteur ayant des 

propriétés électriques accrues. Par contre, l'efficacité des joints de grains en qualité de 

centres d1épinglage .sera moins grande, du fait de la croissance des grains. Au contraire de la 

précédente, cette hypothèse permettrait d1expliquer l'amélioration de courant critique, avec 

l'augmentation de la température du dernier palier (figure D-3). L'amélioration des 

propriétés intrinsèques du composé Nb3Sn n1est donc pas contrebalancée par l'augmentation 

de la taille des grains (cf figures C-32,38), aux températures considérées. 

c5 

concentration 
(at% Sn) 

û 

a) 

\ 

b) 

figure D-2: Variations locales probables de la concentration en étain en fonction de la 

température 
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figure D-3: Variations du courant critique en fonction de la température du dernier palier. 

La deuxième hypothèse semble encore validée par les profils réalisés le long d'une 

génératrice parallèle à l'axe de filage, située à la moitié du rayon d'un filament, qui montrent 

que l'augmentation de la teneur moyenne en étain du composé Nb3Sn avec la température du 

dernier palier se traduit par la hausse de la concentration en étain des grains et par une 

homogénéité plus grande. 

Cependant, pour caractériser plus amplement le composé, des analyses 

complémentaires, le long du rayon du filament supraconducteur méritent d'être réalisées. Les 

variations possibles de la concentration en étain permettraient de connai'tre les effets de la 

teneur en étain de la matrice et de la température des traitements sur la qualité du composé 

(valeur et uniformité de la concentration en étain). 

D.II.2 La germination de Nb3Sn 

Tout au long de ce paragraphe, nous allons récapituler les différentes informations 

concernant la germination du composé intermétallique Nb3Sn. Tous ces éléments tendent vers 

la même conclusion: le composé Nb3Sn précipite au sein du niobium suivant une relation 

d'épitaxie. Cette précipitation ne dépend pas de la nature du bronze au contact des filaments. 
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D.II.2.1 Les conditions de germination 

Contrairement à la bibliographie [A-6
31, l'observation de brins traités à des températures 

inférieures à 450°C a permis de constater que le composé (Nb,Ta)3Sn se forme en dessous de 

cette température. Cependant, cette température de formation dépend de l'élément d'addition 

au niobium. Le composite C (allié au titane) ne présente aucun germe de composé après un 

maintien de 96 heures à 375°C, alors que le brin B (allié au tantale) possède une couche de 

composé Nb3Sn de 80 nm d'épaisseur (figure D-4) au niveau des interfaces des filaments noyés 

dans du bronze. La taille moyenne des grains équiaxes de Nb3Sn est alors d'environ 40 nm. 

Cette dimension est très inférieure à la longueur des grains de niobium (figure D-4) sur lesquels 

précipite Nb3Sn. Ceci implique la germination de plusieurs grains de Nb3Sn sur un même grain 

de niobium. 

Pour expliquer cette germination plus précoce que prévu, il faut se souvenir que 

la précipitation du composé Nb3Sn s'effectue suivant la relation d'épitaxie suivante: 

(OOl)Nb // (001)m3sn et (120]Nb // [110]Nb3Sn 

ou (120)Nb Il (110)m3sn et [OOl]Nb // [00l]Nb3Sn 

•-
100 nm 

~~---. 
figure D-4: Microstructure du composé Nb3Snformé au cours d'un maintien de 96 heures à 

375°C (brin B). 
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La première relation est conforme à celle de Togano [A-%] déterminée à partir de figures 

de pôle en diffraction des rayons X. Toutefois, cette relation est en contradiction avec les 

conclusions de Wallach [A-6
31, qui prédisait que le composé supraconducteur ne précipitait pas 

selon une relation d'épitaxie avec le niobium mais avec le bronze. En conséquence, l'étude de la 

recristallisation des filaments ne pourrait apporter aucun renseignement sur la germination. De 

plus, ces auteurs pensaient que les filaments ne recristalliseraient pas aux présentes 

températures qu'ils considéraient comme trop faibles. 

Or, dans le cas étudié, le phénomène de restauration débute dès 220°C et la 

recristallisation a lieu lors du maintien à 375°C. 

L'hypothèse d'une relation d'épitaxie avec les grains du bronze n'est pas valable, puisque 

aucune différence d'épaisseur de la couche de Nb3Sn n'a été observée en fonction de la nature 

du bronze (figure D-5) au contact des filaments. Ce dernier résultat est d'autant plus troublant 

que les deux constituants du bronze se distinguent par leur cristallographie et que la phase y est 

plus instable du point de vue thermodynamique. 

Cette absence d'influence de la nature de la matrice provient peut être de la nature de 

l'interface filament - matrice. Ce défaut peut servir de chemin de diffusion privilégié à l'étain, ce 

qui permet d'atténuer ou de gommer les différences de concentrations en étain de la matrice et 

d'obtenir un potentiel chimique constant dans l'interface. 

200nm 

figure D-5: Microstructure du composé Nb~n en présence d'un bronze biphasé formé lors 

d'une montée de 6°Cih jusqu'à 550°C. 
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Pour que la précipitation ait lieu, il faut par ailleurs que la relation d'épitaxie soit 

satisfaite. Or, après une déformation vraie égale à 6,2 pour les brins B et C, le niobium 

présente une texture de fibre { 110}. Si nous considérons : 

1. la relation (120)Nb // (110)Nb3sn et [001]Nb Il [001]Nb3Sn , l'apparition des plans {210} à 

l'interface Nb/matrice nécessaire à la germination de Nb3Sn implique l'intervention du 

phénomène de recristallisation. 

2. la relation (001)Nb Il (001)Nb3sn et [120]Nb Il [110]Nh3sn , la recristallisation ne fait que 

favoriser la germination, en multipliant le nombre de plans { 100} à l'interface. En effet, ces 

plans peuvent être présents avant la recristallisation du fait de la texture de mise en forme. 

La nature de l'élément d'addition intervient lors de la germination par l'intermédiaire de 

la recristallisation des filaments déformés. Après un maintien de 96 heures à 375°C, les 

filaments de niobium - tantale (brin B) commencent à recristalliser alors que pour ceux de 

niobium - titane (brin C) la restauration ne fait que débuter. Cette différence provient 

uniquement de l'élément d'addition puisque, le taux de déformation vrai est égal à 6,2 pour les 

deux brins. 

D.II.2.2 La vitesse de germination 

En fonction de la température de vieillisement, la vitesse de germination suit 

généralement une courbe "en cloche", du type de celle de la figure D-6. La limite inférieure T 1 

à partir de laquelle le premier germe de Nb3Sn apparaît a été déterminée par microscopie 

électronique en transmission pour le composite B. A la suite d'un maintien de 96 heures à 

340°C, le phénomène de recristallisation des filaments de niobium ne fait que débuter (figure 

C-15), et la précipitation de Nb3Sn n'a jamais été observée. Au contraire, un maintien de 96 

heures à 375°C est suffisant pour que les premiers grains de Nb3Sn précipitent. La température 

T 1 est donc comprise entre 340°C et 3 7 5°C. 
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figure D-6: Variation de la vitesse de 

germination en fonction de la température. 
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Vitesse 

figure D-7: Croissance et germination en 

jonction de la température. 

La détermination de la température T 3 (limite supérieure) est plus difficile et délicate. 

Lorsque la température augmente, le phénomène de croissance prédomine sur celui de 

germination. Cette compétition est reproduite par les deux courbes de la figure D-7. La courbe 

en pointillés représente le phénomène de germination alors que celle en trait continu symbolise 

la croissance du composé. Dans le cas présent, après 24 heures à 850°C, on constate que la 

taille des grains du composé Nb3Sn issu du brin B est de l'ordre de 3 50 nm, au lieu de 80 à 100 

nm aux températures de 650°C à 700°C. Ainsi, le pouvoir de germination diminue fortement 

avec la température, sans qu'il soit possible de déterminer précisément T3. 

La détermination exacte de la température (T 2) à laquelle la vitesse de germination est 

maximale n'a pas été possible. Toutefois, nous avons estimé une gamme de températures à 

l'intérieur de laquelle se situe le maximum de la courbe de germination. La fourchette de 

températures est 600°C - 660°C. 

Les différentes observations qui conduisent à cette estimation sont les suivantes: 

Suite à une montée en température de 6°C/h jusque 550°C, la couche de composé 

intermétallique a une épaisseur de l'ordre de 150 nm, alors qu'après une montée à la même 

vitesse jusqu'à 660°C, l'épaisseur de la couche est égale à 900 nm , et la taille de grains du 

composé Nb3Sn vaut 63 nm (tableau C-12). 
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La précipitation de cette couche de 900 nm d'épaisseur résulte du maintien en 

température entre 375°C (température de début de précipitation) et 6~0°C (température du 

palier). La durée de chauffe entre ces deux températures est égale à 50 heures. Mais, la 

majeure partie de la couche s'est réellement formée entre 550°C et 660°C, domaine où la 

vitesse de germiation est maximale. 

La taille de grains de 63 nm est peu supérieure à celle d'un échantillon maintenu 96 

heures à 375 oc (40 nm). La formation de la couche de 900 nm d'épaisseur ne s'accompagne 

donc pas d'une croissance importante. 

Par contre, après une montée plus rapide à la vitesse de 60°Cih jusque 660°C, la 

précipitation du composé Nb3Sn est négligeable avant le maintien isotherme à 660°C. La taille 

de grains mesurée après le traitement thermique composé d'une montée en température égale à 

60 °C/h suivi d'un palier de 220 heures à 660°C, est égale à 102 nm (tableau C-12). La 

comparaison des deux tailles de grains (63 nm et 102 nm) rend compte de la diminution de la 

vitesse de germination dès 660°C. En effet, la taille de grains de 102 nm ne provient pas d'un 

grossissement lors du maintien isotherme puisque un maintien de 220 heures à 660°C après une 

montée en température de 6°C/h n'entraîne qu'une évolution de 63 nm à 76 nm. 

D.II.2.3 Influence de la quantité d'étain disponible dans la matrice sur la 

germination 

L'effet de la quantité d'étain disponible au niveau de l'interface filament - matrice n'a pas 

été étudié à l'aide d'échantillons définis par des teneurs initiales en étain plus ou moins élevées. 

Il a été déterminé par différentes observations (au M.E.T., ou au M.E.B. muni d'un canon à 

émission de champ) dans le sens travers des filaments. Ces manipulations ont montré que les 

filaments peuvent se décomposer en différents groupes, mais aussi qu'un filament peut être 

divisé en plusieurs secteurs. La figure D-8 représente les différents secteurs d'un filament. 

Le filament est caractérisé par l'emplacement qu'il occupe (à l'intérieur ou à l'extérieur 

de la couronne). De plus, le filament se divise en secteurs définis par la position de l'interface 

filament - matrice. A l'intérieur d'un sous-élément, on distingue ainsi deux types d'interfaces 

numérotés 1 et 2 (figure D-8). Les interfaces de type 1 et 2 sont respectivement parallèles ou 

perpendiculaires au rayon du sous-élément. 
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figure D-8: Subdivision d'un filament en différents secteurs au sein d'un sous-élément. 

Deux interfaces de type 1 sont séparées par une bande de matrice de bronze plus large 

que celle entre deux interfaces notées 2. Cette différence d'épaisseur de matrice entre les 

filaments est due à la mise en forme. Elle se traduit par une variation de la quantité d'étain 

disponible au niveau de l'interface Nb3Sn!Nb. La diminution de la quantité d'étain entraîne une 

réduction du pouvoir de germination au profit de la croissance. Ainsi, l'effet de la quantité 

d'étain disponible se manifeste par une variation de taille et de morphologie des grains du 

composé Nb3Sn (figures C-33 et C-34). 

Le long d'un rayon de filament partant d'une interface filament/matrice n°2, les grains 

sont colonnaires (figure C-34), vérifiant ainsi, la diminution du nombre de germes lorsque la 

quantité d'étain diminue. Au contraire, les grains qui se trouvent suivant un rayon 

perpendiculaire à une interface de type 1 sont de petites tailles et équiaxes. 

Cette variation de forme des grains en fonction de leur emplacement au niveau du 

filament sera mise à profit au paragraphe (D.2.5) qui traite de l'influence du traitement 

thermique sur l'évolution de la taille et de la morphologie des grains. 

Toutes ces constatations restent malheureusement qualitatives. Pour pouvoir quantifier 

l'effet exact de la teneur en étain sur la taille et la morphologie des grains du composé Nb3Sn, il 
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faudrait réaliser des lames minces dans le sens travers d'échantillons partiellement réagis et 

ayant des quantités différentes d'étain initial et/ou mesurer la teneur loc~le en étain du bronze 

aux différentes interfaces (n° 1 et 2) afin de la corréler à la tendance colonnaire des grains. 

D.II.J La croissance de Nb3Sn 

La faible température de formation du composé [375°C- 660°C] laisse à penser que la 

croissance s'effectue par la diffusion du soluté au niveau des chemins de diffusion rapide Goints 

de grains). Cette hypothèse est vérifiée par le biais de l'analyse chimique effectuée au M.E.T.. 

A chaque traversée de joint de grains, la teneur en étain augmente et devient supérieure à celle 

des grains. Ainsi, aux températures étudiées, la croissance de la couche semble contrôlée par la 

diffusion de l'étain dans les joints de grains du composé. 

Pour s'assurer que l'arrivée du soluté au niveau de l'interface Nb3Sn!Nb est le processus 

qut contrôle la vitesse de formation du composé, c'est à dire qu'il est plus lent que la 

germination, il suffit de comparer les cinétiques de formation du composé dans les filaments 

situés à l'intérieur ou à l'extérieur de la couronne du sous-élément central. Le traitement 

thermique considéré est 96 heures à 375°C suivi d'un maintien isotherme à 650°C ou à 700°C. 

Cette comparaison est utile car lors du maintien à 375°C, la précipitation de Nb3Sn ne 

peut débuter qu'au niveau des filaments à l'intérieur de la couronne. En effet, ces filaments sont 

noyés dans un bronze & (Cu3Sn) alors que ceux situés à l'extérieur du sous-élément sont 

toujours au contact du cuivre pur. 

Lors du maintien à "haute température", on constate que la différence de degré 

d'avancement de la précipitation de Nb3Sn s'estompe avec la durée du palier. Avant que la 

réaction soit terminée, tous les filaments parviennent au ~ême stade de réaction (figures C-23 

et C-24). 

Cette observation permet donc de vérifier que le processus qui contrôle la cinétique de 

formation du composé supraconducteur est l'arrivée du soluté (l'étain) au niveau de l'interface 

Nb3Sn 1 Nb. En effet, plus la couche de composé est épaisse, plus l'arrivée est difficile, 

ralentissant la cinétique de formation du composé. Par contre si la germination est le 

phénomène qui contrôle la vitesse de formation, quel que soit le degré d'avancement, la 

germination est toujours aussi difficile. Ainsi, la différence de taux de réaction devrait rester 

identique lors du maintien isotherme. 
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Des résultats similaires ont été obtenus après un premier palier de 96 heures à 500°C. 

D.II.4 Cinétique globale de formation de Nb3Sn 

D.II.4.1 Signification de l'énergie de formation apparente 

Nous venons de démontrer que la cinétique globale de formation du composé Nb3Sn 

est contrôlée par la croissance de la couche. Ainsi, les énergies de formation apparente définie 

par la pente de la droite ln(k) = f(_!_) doivent correspondre aux énergies d'activation de 
n T 

diffusion de l'étain le long des joints de grains du composé Nb3Sn. 

Pour les composites A et B, les énergies d'activation sont équivalentes et valent 

respectivement 220 et 185 kJ.molé (figures C-20 et C-27). Ces énergies sont proches des 

valeurs comprises entre 206 et 293 kJ.molé qui sont mesurées dans le procédé bronze [A-
53· A-

54, A-55, A-58]. 

La faible différence d'énergie de formation entre les composites A et B peut a priori 

provenir de deux origines : soit de la nature du bronze, soit de la taille des filaments. 

Cependant, lorsque nous considérons les composites D, E, F, et G, nous constatons une 

variation d'énergie alors que la taille des filaments reste identique, et que seule la quantité 

d'étain initial varie. A partir de cette diminution d'énergie avec l'augmentation de la teneur 

initiale en étain (figure C-26), nous pouvons déduire la loi suivante: 

Energie (kJ.mor1
) = -776. *(Ss.JSNb) + 737 

Cette relation reste valable à condition de conserver le même design et de rester dans le 

domaine de teneur en étain balayé. On constate que plus la quantité d'étain initiale est 

importante, plus l'énergie d'activation est faible, favorisant la diffusion de l'étain. 

Cependant, nous ne pouvons pas déternimer une équation prédisant la cinétique de 

formation du composé puisque l'énergie varie non seulement avec la teneur initiale en étain, 
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mais aussi avec l'espacement des filaments. Cet espacement intervient par le biais de la quantité 

"locale" d'étain disponible au niveau de l'interface. 

D.II.4.2 Signification de l'exposant de formation 

Si nous considérons les exposants de vitesse de formation de Nb3Sn dans le composite 

B, nous constatons que n est constant et égal à 0,5, aux températures de maintien isotherme 

comprises entre 635 et 800°C. Or, nous avons vu (annexe 1), que la valeur de 0,5 peut reflèter 

une diffusion intergranulaire en l'absence de croissance des grains. Cette interprétation est 

validée par les résultats du § D.2.1.2 qui montrent que la formation de la couche de Nb3Sn est 

contrôlée par la diffusion intergranulaire de l'étain. 

Les mesures de n suggèrent que, tant que la réaction n'est pas terminée, la croissance 

des premiers grains formés n'est pas très importante. Ce résultat est cohérent avec les mesures 

des tailles des grains des populations ~ et (3) (figures C-32 et C-38) et avec les observations 

effectuées par Schelb A-6l (figure A-35), aux températures inférieures à 700°C. La valeur de 

n=0,5 observée aux températures supérieures peut sous doute s'expliquer à l'aide des mêmes 

considérations. De ce point de vue, il serait intéressant de vérifier que la croissance de toutes 

les populations de grains n'est pas significative au cours de la précipitation. 

Maintenant, nous allons discuter de l'influence du design du brin des valeurs de n. 

Lorsque l'on compare les composites A et B, constitués d'un nombre différent de sous

éléments identiques, on constate que n est égal respectivement à 0,3 et 0,5. Par contre une 

augmentation de la quantité d'étain initial (brins D, E, F et G) n'a aucun effet sur l'exposant de 

vitesse qui reste constant et vaut 0,5. Ces variations, a priori contradictoires, font l'objet de la 

suite de ce paragraphe. 

En considérant les résultats de l'annexe 1, la valeur de 0,3 semble refléter une croissance 

de la couche par diffusion le long des joints de grains du composé, accompagné par une 

croissance de ces gains. Cette différence de comportement du brin A par rapport aux autres 

brins (B, D, E, F et G) peut provenir de deux causes possibles qui sont soit la nature du bronze 

(quantité d'étain disponible au contact des filaments), soit de la quantité détain entre deux 

filaments (épaisseur du bronze interfilamentaire). Nous allons discuter successivement ces deux 

hypothèses: 
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1) Les proportions initiales des quantités d'étain et de niobium sont identiques dans les 

composites A et B. Cependant, la construction d'une billette contenant 19 sous-éléments 

implique l'introduction supplémentaire de cuivre (zones de bourrage, figure B-3) pour assurer 

une tenue mécanique suffisante lors de la mise en forme. Ceci entraîne une teneur maximale en 

étain du bronze plus faible. De plus, lors de la montée en température, l'étain diffuse vers la 

zone interfilamentaire et permet dès que les conditions de germination sont satisfaites 

(recristallisation du niobium et relation d'épitaxie) de former le composé Nb3Sn. Toutefois, 

l'étain continue à diffuser hors du sous-élément vers les zones de bourrage. Cette "fuite" d'étain 

a pour conséquence de diminuer la quantité de soluté disponible pour former le composé. La 

germination est ainsi limitée. Par conséquent, les grains formés sont de plus grandes tailles. Or, 

la taille des grains des différentes populations de grains du brin A ne semble pas évoluer lors du 

maintien en température (figure C-39). Pour s'assurer de cette invariabilité de la taille de grains 

(proportions identiques des populations), des observations de coupes en sens travers sont 

nécessaires. Ainsi, le grossissement de grains perçu par le biais d'un exposant de vitesse égal à 

0,3 serait dû à une variation des conditions de précipitation due à l'homogénéisation du bronze 

dans tout le composite. 

2) L'épaisseur de la bande de bronze autour des filaments est également un facteur 

important. En effet, nous avons vu (§ D.2.2.3) que plus la quantité de soluté disponible au 

niveau d'une l'interface filament/bronze est élevée (espace interfilamentaire important), plus la 

taille de grains du composé Nb3Sn est faible, avec une morphologie équiaxe. 

La fabrication du composite A contenant 19 sous-éléments impose un taux de 

déformation plus important et donc une réduction de l'espace interfilamentaire. Lorsque l'étain 

atteint pour la première fois l'interface des filaments et que les conditions de germination sont 

satisfaites, la précipitation débute. Les grains résultant doivent vraisemblablement être 

équiaxes. Mais, dès que la plus faible quantité d'étain interfilamentaire est "épuisée", le soluté, 

en provenance du centre du sous-élément, ne va pas seulement, comme dans le composite B), 

en direction de l'interface Nb3Sn!Nb, mais également vers les zones de bourrage. La 

conséquence de cette diminution de la quantité d'étain disponible pour la précipitation de 

Nb3Sn est la baisse du pouvoir de germination et donc la formation de grains de taille plus 

importante, accompagnée d'une décroissance de n. De nouveau, des observations et analyses 

de coupes effectuées dans le sens travers permettraient de déterminer la validité de cette 

hypothèse. 
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D.II.5 Taille et morphologie des grains de Nb3Sn 

D.II.S.l Taille des grains de Nb3Sn 

Lors des maintiens isothermes, à des températures comprises entre 650 et 700°C, 

l'observation au microscope électronique en transmission de coupes réalisées dans le sens 

longitudinal a permis de mettre en évidence deux populations de grains équiaxes (hormis ceux 

à l'interface filament/matrice) de tailles égales à 70 nm ( d7onm) et 110 nm ( d uonrn) . 

La taille de grains de chaque population reste constante quelles que soient la durée et la 

température du palier. Il n'a pas été possible de quantifier l'évolution des proportions relatives 

de ces deux populations. Cependant, l'utilisation des différentes équations de Schelb [A-6IJ 

permettrait de déterminer de manière approximative le rapport de ces deux populations. Il faut 

souligner que ces relations ont été déterminées à partir d'échantillons issus de la méthode du 

bronze et ne concernent que les petits grains équiaxes. Cette comparaison de taille de grains est 

utile pour découvrir les différences qui peuvent exister entre le procédé du bronze et le procédé 

de l'étain interne. Les filaments utilisés par Schelb sont également composés de niobium-tantale 

à 4 at %. Les tailles de grains déterminées par la méthode des intercepts sont résumées dans le 

tableau D-2. 

tableau D-2: Taille de grains en début de précipitation (do), et après lOO heures de maintien 

isotherme (da) d'après les travaux de Schelb(réf A-61)- méthode du bronze. 

température (°C) taille de grains en début de taille de grains après 100 heures de 

précipation, do (nm) maintien isotherme, do (nm) 

600 29 44 

650 40 70 

700 65 100 

750 95 157 

800 120 225 
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La taille de grains mesurée par Schelb en début de précipitation à 600°C est du même 

ordre de grandeur que celle que nous avons déterminée après l:'n maintien de 96 heures à 

375°C c~ 40 nm). 

Si nous comparons la taille de grains ( doo) après 100 heures de maintien avec nos 

résultats, nous en déduisons que la population des grains équiaxes de taille proche de 110 nm 

doit être très restreinte à 650°C (x~ 1 ). Ce résultat découle de la relation : 

doo = x.d1orun + (1-x).duonm. 

Par contre, à 700°C, le grossissement des grains avec la température du palier 

isotherme, tendrait à éliminer les plus petits grains (x~ 0,8). Ainsi, la taille de grains de Nb3Sn 

devrait suivre l'évolution représentée par les graphes de la figure D-9. 

70 

T1' 
) 

taille de 
110 grains (nm) 70 

.-. 

taille de 
11 0 grains (nm) 

figure D-9: Evolution de la taille de grain moyenne en fonction de la variation des 

proportions des populations ~et ®. 

Les résultats obtenus paraissent donc compatibles avec ceux issus de la littérature, 

malgré le changement de procédé de fabrication. La taille de grains obtenue à 850°C (280 nm, 

tableau C-10) tend vers la même conclusion. Les lois déterminées par Schelb semblent ainsi 

transposables à des brins issus de la méthode de la source d'étain interne. Toutefois, tous ces 

résultats proviennent d'observation de coupes dans le sens longitudinal. Une vérification de 

quelques états de vieillissement est nécessaire, à partir de coupes en sens travers. 
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Outre la température, l'élément d'addition au niobium est un facteur influant sur la taille 

des grains de Nb3Sn. Nous avons constaté que la taille de grains est supérieure à partir de 

filaments en alliage Nb,Ti par rapport à ceux en Nb,Ta. Cette différence de taille semble 

s'atténuer, voire disparaître, avec la température (tableau C-10). Cette évolution de la taille de 

grains en fonction de la température et de l'élément d'addition est confirmée par la littérature [A-

81' A-
83· A-Ss, A90l. Toutefois, aucune explication n'a été fournie. Ce changement peut être 

interprété, à partir des différentes considérations développées précédemment. Les différents 

points nécessaires sont résumés ci-dessous: 

• La précipitation du composé supraconducteur ne peut se produire qu'à la suite de la 

recristallisation des filaments, pour que la relation d'épitaxie soit satisfaite. 

• Dès que la température dépasse 635°C, la vitesse de germination diminue, au détriment de 

la croissance. 

• Les filaments de niobium-titane ne recristallisent pas dès 375°C, contrairement à ceux de 

niobium-tantale. 

Ainsi, la recristallisation des filaments de niobium-titane se produit à des températures 

plus élevées, entraînant dès le début de la formation du composé une vitesse de germination 

plus faible. Finalement, le composé (Nb, Ti)3Sn est composé de grains de plus grandes 

dimensions. 

Cette différence de tailles entre les deux types d'alliage s'atténue avec l'augmentation de 

la température de précipitation, puisque plus la température du maintien s'élève plus la vitesse 

de germination diminue dans les deux cas. Cette diminution permet d'atténuer les différences 

de vitesse pour aboutir finalement à une germination équivalente pour le niobium - titane et le 

niobium - tantale. 

D.II.5.2 Morphologie des grains de Nb3Sn 

Nous avons détecté quatre populations de grains de morphologies et/ou de tailles 

différentes selon la position qu'elles occupent suivant un rayon de filament. De l'extérieur du 

filament vers le centre, nous observons: 

• des grands grains équiaxes de dimensions largement supérieures aux autres, 

• des grains équiaxes de dimensions "moyennes", 
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• des grains équiaxes de petites tailles, 

• et finalement, des grains colonnaires à l'interface Nb/Nb3Sn. 

Cette successiOn de couches de différentes tailles et/ou morphologies n'est pas 

observable de façon symétrique autour de l'axe du filament (figure C-33 et § D.2.2.3). 

Cependant, cette variation de tailles peut s'expliquer à l'aide de considérations développées 

dans le paragraphe intitulé germination (§ D2.2.3) ou par le phénomène de création et 

d'arrangement de boucles de dislocations. Ce dernier point repris par Wallach A-6
3 repose sur la 

constation suivante : la formation du composé supraconducteur Nb3Sn s'accompagne d'une 

dilatation de 37 % en volume. Selon Wallach, quel que soit le degré d'avancement de la 

précipitation, les grains qui se forment sont colonnaires. Puis, lors de la formation d'une 

seconde couche de grains, les premiers grains se déforment plastiquement à cause de la 

dilatation. Lors du maintien en température, ces dislocations se réarrangent et forment des 

joints de faibles désorientations. A l'aide de cette déformation suivie d'une recristallisation, les 

grains initialement colonnaires deviennent équiaxes. Puis, ils subissent une croissance pendant 

le reste du maintien en température. 

Cependant, ce modèle néglige quelques points. Le composé Nb3Sn est de nature 

intermétallique, et a donc une limite d'élasticité élevée. Il est de plus au contact de niobium et 

de bronze recristallisés. Par conséquent, lors de la dilatation, la déformation plastique 

s'effectuera dans l'une des deux ou dans ces deux phases qui sont plus déformables. Ces 

hypothèses sont vérifiées par les observations au microscope électronique en transmission. En 

accord avec les résultats de la littérature, aucune dislocation n'a jamais été observée au sein du 

composé supraconducteur. Par contre, des dislocations existent dans le bronze et dans le 

niobium. 

En définitive, ce mécanisme, n'est pas adapté à à la formation de Nb3Sn dans les 

procédés de fabrications considérés. 

Par contre, un autre mécanisme permet d'expliquer ces variations de tailles et de 

morphologies: 

Initialement, la quantité d'étain au contact du niobium est élevée, entraînant une 

germination aisée et donc la formation de petits grains équiaxes. Ces premiers grains maintenus 

à hautes températures subiront un grossissement plus ou moins prononcé selon la durée de 

maintien tandis que la quantité d'étain disponible diminue. Cette baisse est aggravée par une 
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arrivée du soluté difficile étant données la température du vieillissement(< 0,7.Tr) et la largeur 

de la couche de composé intermétallique à traverser. Ces deux phénomènes conjugués, tendent 

à diminuer progressivement la vitesse de germination au détriment de la croissance et donc à 

former des grains colonnaires. 

D.III Corrélation des propriétés supraconductrices à la 

microstructure du composé Nb3Sn 

D.III.l Effet de la durée de maintien 

Les variations de courant critique observées sur la figure C-52 sont différentes selon le 

type de brin (A ou B) considéré. 

L'évolution du courant critique du brin B en fonction de la durée du dernier palier, se 

caractérise par l'apparition d'un temps optimal (200 heures à 650°C). L'explication de ce 

phénomène à partir de la quantité de phase précipitée et de la taille de grains a déjà été 

effectuée (cf § C.IV.l ). 

Par contre, l'absence de variation de la densité de courant critique dans le brin A, laisse 

présager de l'intervention de phénomènes autres que ceux cités précédemment. L'analyse de 

l'influence de la géométrie du brin A sur la cinétique de précipitation du composé Nb3Sn, 

permet d'expliquer ce comportement. 

Le composite A peut se diviser en trois types de sous-éléments (figure B-3). Le premier 

est situé au centre du brin (sous-élément central). Autour de celui-ci, sont répartis six sous

éléments intermédiaires. Enfin, près de la barrière de diffusion sont disposés douze sous

éléments externes. Il ne faut pas oublier de noter la présence de zones de bourrage en cuivre. 

Considérons tour à tour la cinétique de précipitation de Nb3Sn dans ces trois types de 

sous-éléments: 

• Le sous-élément central possède son noyau d'étain, mais est également entouré par s1x 

autres sources de soluté composées des barres d'étain des sous-éléments qui l'entourent. Par 

conséquent, la cinétique de précipitation de Nb3Sn y est rapide (figure D-10). 
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• Par contre, les zones de bourrage de cuivre qui représentent des puits d'étain sont situées 

près des sous-éléments intermédiaires. La cinétique de tra~sformation en Nb3Sn des 

filaments de niobium situés près de ces zones de cuivre est donc plus lente (figure D-1 0). 

• Enfin, les filaments situés près de la barrière de tantale bénéficient seulement de l'étain 

provenant du noyau d'étain de leur sous-élément, qui est de surcroît décalé vers le centre du 

brin. Ainsi, la cinétique de précipitation y est encore plus lente (figure D-10). 

-
1.4 

1.2 

§. 1 -~ 0.8 
~ 
,.Q z 0.6 
o. 
~ 0.4 

-- - .. ':"'. _. . .. . ... . 

- -- "5( • - 'â' 

• sous-élément centrai 
x sous-élément irttetthédiaire 
A sous-élément extérieur 

0.2 

o~~--4-~~~--~~~~~==~~~ 

0 50 100 150 200 25o 
Temps (h) 

figure D-10: Influence du type sous-élément sur la cinétique deformation de Nb3Sn à 650°C 

dans le brin A. 

Ces différentes constatations permettent de déterminer une chronologie de 

précipitation. Après 175 heures à 650°C, les filaments du sous-élément central sont totalement 

transformés, au contraire de ceux des sous-éléments intermédiaires et externes qui exigent des 

durées supérieures. Durant ces maintiens supplémentaires, le gain de courant critique dû à 

l'augmentation de la quantité de phase précipitée est contrebalancé par le grossissement des 

grains du composé Nb3Sn déjà formé. 

D.III.2 Influence des paliers à "basses températures" 

Les figures C-53 et C-54 montrent que la réalisation des paliers "basses températures" 

permet en général d'améliorer la capacité de transport dans les brins supraconducteurs (quel 
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que soit le design) lorsque le dernier palier est de 200 h à 650°C ou de 96 h à 700°C. La 

différence de comportement des brins ayant subi un cycle thermique multipalier par rapport à 

ceux traité thermiquement avec un seul palier, peut être interprétée à partir de l'évolution des 

paramètres suivants: 

• La figure C-22, qui illustre les variations des cinétiques de formation du composé Nb3Sn en 

fonction du nombre de paliers basses températures, permet de constater que le traitement 

thermique composé du seul dernier palier est suffisant pour que tous les filaments soient 

transformés. Ainsi les paliers "basses températures" ne jouent pas sur la quantité de phase 

précipitée. 

• La taille et la morphologie des grains de Nb3Sn. La figure C-40 montre que les paliers 

"basses températures" n'influent ni sur la morphologie ni sur la taille des grains de Nb3Sn. 

Ce paramètre n'agit donc pas sur le comportement du brin. 

• La composition chimique peut également intervenir par le biais de la teneur en étain du 

composé Nb3Sn et par l'homogénéité des filaments. Les mesures relatées dans le tableau C-

14 montrent que la réalisation des paliers permet d'augmenter la teneur en étain mais 

également d'obtenir un brin plus homogène du point de vue chimique. 

Par conséquent, l'amélioration visible sur les figures C-53 et C-54 provient de 

l'amélioration de l'homogénéité et de la teneur moyenne en étain plus élevée du composé 

supraconducteur Nb3Sn. Ces deux facteurs agissent par l'intermédiaire d'une augmentation de 

Tc et de Bc2 (figure A-24). 

D.III.3 Influence de la vitesse de montée en température 

L'amélioration du courant critique visible sur la figure C-55, est due à une diminution 

de la vitesse de montée en température. Cette augmentation ne dépend pas de la quantité de 

phase formée puisque la durée du palier a été choisie pour que tous les filaments soient 

transformés. L'augmentation de la capacité de transport de courant provient donc de 

l'amélioration de la "qualité" du composé précipité. Cette qualité supérieure se traduit d'une 

part par une hausse de la teneur en étain et par une meilleure homogénéité de la phase 

supraconductrice (tableau C-15), et d'autre part par une diminution de la taille de grains de 

l'ordre de 30% lorsque la vitesse de montée en température passe de 60°C/h à 6°C/h (tableau 
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C-12). Cette baisse de taille de grains est due à l'accroissement de la durée de maintien dans 

l'intervalle [375°C- 660°C], qui correspond au domaine de vitesse maximale de germination(§ 

D.2.2.2). 
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Conclusion générale et perspectives 

La réalisation de bobines à fort champs, pour la physique des hautes énergies, nécessite 

la fabrication de très grandes quantités de brins multifilamentaires à base de niobium - étain. A 

titre d'exemple, le projet I.T.E.R. requiert 1500 tonnes de brins capables de transporter des 

densités de courant de 600 A/mm2 à 4,2 K sous un champ magnétique de 12 teslas. 

Ces impositions élevées requièrent une bonne maîtrise du procédé de fabrication, 

passant par la compréhension des phénomènes métallurgiques mis en jeu lors des traitements 

thermiques de formation de la phase supraconductrice Nb3Sn. 

Les objectifs du présent travail sont de divers ordres : 

1. Caractériser les transformations de phases qui se produisent dans la matrice lors du 

traitement thermique, et modéliser les cinétiques afin d'optimiser le procédé de fabrication. 

2. Modéliser les cinétiques de formation du composé supraconducteur Nb3Sn, à fin 

d'applications aux brins futurs. 

3. Déterminer et caractériser les facteurs influant sur les propriétés supraconductrices, c'est à 

dire: 

• La taille et la morphologie des grains du composé Nb3Sn, en fonction du traitement 

thermique et par conséquent déterminer les conditions de germination et de croissance. 

• Les compositions chimiques moyenne et locale au sein de la phase supraconductrice 

• le rôle des éléments d'addition au niobium. 

Les principaux résultats de ce travail sont : 

1) Lors du premier palier (aux températures inférieures à 232°C) le noyau d'étain 

disparaît au profit de la phase rt (CusSll(;). La formation de cette phase s'accompagne de sa 

dissolution au bénéfice de la phase E (Cu3Sn). La modélisation de la cinétique de formation des 

couches a permis d'estimer une durée minimale de traitement qui serait de l'ordre de 380000 

heures et de préciser la nature intergranulaire du mécanisme de diffusion efficace. Avec la 

durée de maintien préconisée, qui est déjà importante puisque proche de 250 heures, la 
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quantité d'étain non réagi reste significative. Au vu de ce résultat et de son but initial, le 

premier palier ne paraît pas indispensable. 

2) Le deuxième palier, réalisé aux alentours de 350°C, a pour but de permettre à l'étain 

de diffuser jusqu'aux filaments de niobium. L'étude des transformations de phases du bronze, 

aux températures de 340°C et 375°C, fixe les durées minimales de maintien à respectivement 

200 et 50 heures. Toutefois, l'interdiffusion de l'étain et du cuivre dépend de l'état de l'interface 

étain/bronze et donc de la condition solide ou liquide du noyau d'étain. A ces températures, la 

réaction des différentes phases du bronze est incomplète, puisque la phase a (solution solide 

terminale d'étain dans du cuivre) ne s'est pas formée. Ceci implique qu'une partie des filaments 

(située à l'extérieur de la couronne) soit toujours noyée dans du cuivre. 

Par ailleurs, aux températures supérieures à 340°C, les filaments constitués de 

Nb-4at% Ta subissent le phénomène de recristallisation, qui induit la précipitation du composé 

Nb3Sn dès 375°C. En effet, la germination de Nb3Sn sur le niobium vérifie la relation d'épitaxie: 

(120)Nb // (110)Nb3Sn et [00l]Nb // [00l]Nb3Sn, 

Ainsi, la présence de plans {120} aux interfaces filaments/matrice n'est possible qu'après 

recristallisation à cause de la texture de mise en forme. 

Par contre, les filaments de Nb-Ti recristallisent à des températures plus élevées, 

favorisant la croissance des grains au dépend de la germination. 

3) Aux températures comprises entre 520°C et 650°C, la phase e se décompose en une 

structure biphasée y+a. La nature (y ou a.) de la phase au contact des filaments n'influe pas sur 

la cinétique de précipitation du composé Nb3Sn. Cette absence d'effet est due 

vraisemblablement à la présence du défaut constitué par l'interface filament/matrice qui permet 

de gommer les différences des concentrations locales en étain et d'obtenir un potentiel 

chimique constant dans l'interface. 

4) Le dernier palier, effectué aux alentours de 650°C, sert à précipiter la phase 

supraconductrice Nb3Sn. Les études par microscopie électronique en transmission ou à 

balayage (muni d'un canon à émission de champ) des échantillons prélevés dans les sens 

longitudinal et transversal, et réagis aux températures de 650, 675 et 700°C, ont permis de 

suivre l'évolution de la taille et de la morphologie des grains. Quatre types de grains ont pu 

être distingués. Mais la taille de ces quatre populations s'est révélée insensible à la température 

192 



Conclusion générale et perspectives 

et à la durée de maintien comprise entre 20 et 250 heures. Cependant, la morphologie et la 

taille des grains dépendent étroitement du design du composite et du type de traitement 

thermique (à paliers ou à vitesse de chauffe contrôlée). L'espacement interfilamentaire qui régit 

la quantité d'étain disponible, contrôle la germination et donc la taille des grains. La vitesse de 

montée en température intervient par l'intermédiaire de la cinétique de germination. 

En outre, la teneur en étain du composé formé augmente avec la température du 

dernier palier. Il est important de constater que l'élévation de la teneur en étain reste toujours 

trop faible pour atteindre la composition stœchiométrique de Nb3Sn au sein des grains. L'étude 

de la variation de la composition chimique le long d'une génératrice traversant les joints de 

grains confirme l'hypothèse de la diffusion préférentielle du soluté le long des joints. Par 

ailleurs, la présence de cuivre dans ces zones contribue à l'effet d'épinglage des joints de grains. 

L'étude de la cinétique de formation du composé Nb3Sn a permis d'identifier le 

processus contrôlant la croissance de la couche, et de relier l'effet de la quantité d'étain 

disponible et de l'espacement entre filaments, respectivement à l'énergie d'activation et à 

l'exposant de vitesse. La précipitation de Nb3Sn résulte d'une diffusion des atomes d'étain à 
1 < 

travers la nouvelle phase formée en suivant les joints de grains jusqu'à l'interface Nb3Sn/Nb. 

L'énergie de formation est de l'ordre de 200 kJ.molé pour les brins A et B, alors que, à 

espacement de filaments constant ( D, E, F et G), elle vérifie l'équation suivante : 

E (kJ.mole-1
) = 737 + 755,6 (SsnlSNb) 

5) Les effets des traitements thermiques sur le composé supraconducteur et donc sur la 

densité de courant critique sont interprétés à partir des variations de: 

• La quantité de composé Nb3Sn (cinétique de précipitation). 

• La microstructure du composé (cinétique de germination et/ou compositions 

chimiques moyenne et locale et/ou homogénéité chimique du brin et/ou 

grossissement des grains). 

6) En conformité avec les résultats obtenus dans le cas des palier pris séparément, 

• le premier palier (aux températures~ 232°C) n'a aucune influence sur la densité de 

courant critique, puisque la transformation des phases du bronze est largement 

incomplète et la restauration des filaments négligeable, 
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• le deuxième palier (à 375°C), qm occasionne à la fois la recristallisation des 

filaments et l'arrivée de l'étain au contact d'une fraction significative des filaments se 

révèle bénéfique du point de vue densité de courant critique. 

A la vue de l'ensemble des résultats, le traitement thermique optimal, proposé dans le 

paragraphe D.4., est conditionné par les cinétiques: 

• de recristallisation des filaments, 

• de germination du composé Nb3Sn, 

• de formation du composé. 

Pour une meilleure compréhension, certains points méritent d'être approfondis. Il s'agit: 

• De caractériser les influences de la durée et de la température des traitements thermiques 

sur l'évolution de la texture du niobium et donc sur la microstructure du composé Nb3Sn. 

• De déterminer les influences de la nature et la quantité de l'élément d'addition au niobium 

sur la température de recristallisation des filaments. 

• De la caractérisation de la microstructure des filaments dans le sens travers en fonction du 

traitement thermique. Cette étude semble primordiale pour la compréhension des variations 

des propriétés supraconductrices des différents brins. Elle passe par la quantification des 

évolutions des proportions des différentes populations de grains déjà observées et par la 

mesure de la taille de ces grains. 

• De l'influence de la taille de grains sur le comportement supraconducteur. Pour lever toute 

ambiguïté, des traitements thermiques à des températures plus élevées (750°C, 800°C, 

850°C et 900°C) que celles couramment employées ont été réalisés. Ainsi, l'exacerbation 

des impacts de la taille de grains et de la variation de la composition chimique sur les 

propriétés supraconductrices conduira à une meilleure compréhension du problème. 

• De la détermination par spectrométrie Mossbauer de l'ordre à longue distance. Cette 

connaissance est également importante, puisque ce paramètre influe sur les propriétés 

supraconductrices telles que Bc2 et Tc· 

• De l'étude par enthalpie différentielle des systèmes Nb-Sn et Nb-Cu-Sn. Ce travail est sensé 

fournir des renseignement sur l'effet exact du cuivre sur la température de formation du 

composé supraconducteur. 
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Annexe I 

Annexe 1 

Cinétique de formation du composé Nb3Sn 

Cette annexe a pour objectif de calculer les cinétiques de formation du composé 

intermétallique sans hypothèses simplificatrices en supposant que la vitesse de formation est 

régie par la diffusion du soluté à travers la couche de Nb3Sn. 

Tout au long des calculs, nous utiliserons les symboles suivants: 

• Lgb: longueur totale du réseau de joints de grains, 

• a: largeur des joints de grains dans la direction perpendiculaire au flux, 

• dg: taille de grains, 

• 1 : longueur du filament, 

• N: nombre de grains à l'interface, 

• Dgb: coefficient de diffusion intergranulaire, 

• C13 : concentration moyenne du composé Nb3Sn à travers la couche formée. 

Les autres notations sont définies dans le paragraphe A.II.4. 

Les principales relations du paragraphe A-II.4.1.2.b expriment: 

1) l'égalité des flux de soluté 

D AC' 
(Eprr - Ep 2 )dEp = gb aL gb dt 

2nlC~ 

2) la longueur du réseau de joints de grains 

L __ 8n_(___;rr'----Ep_)_l 
gb - 8d2 

g 

3) la cinétique de croissance des grains de Nb3Sn en condition isotherme 

195 

relation 1 

relation 2 

relation 3 



Annexe I 

Deux solutions de l'équation sont possibles suivants les hypothèses: 

• soit la taille de grains de Nb3Sn est constante au cours du maintien en température et, la 

relation 1 peut donc s'écrire 

( 
2 ) Dgbi\C' 47t(rr -Ep)l 

Eprr -Ep dEp = a dt 
27tlC13 dg 

La solution de cette équation après simplifications et intégration avec la condition aux 

limites Ep=O quand t=O est: 

• soit la taille de grains de Nb3Sn croît au cours du maintien en température et suit l'évolution 

dictée par la relation 3. La relation 1 devient alors 

La solution de cette équation après simplifications et intégration avec les mêmes conditions aux 

limites s'écrit: 

Ainsi, la cinétique de formation de Nb3Sn dépend de l'évolution de la taille de grains du 

composé au cours du maintien. 

L'épaisseur de la couche croît proportionnellement à tYz lorsque la taille de grains est 

invariante au cours du traitement thermique. Sa dépendance est plus complexe lorsque la taille 

de grains croît à partir d'une valeur non négligeable lors du maintien thermique. 

Dans le cas où les phénomènes de germination et de croissance coexistent, une 

évolution de n entre Y4 et Yz paraît vraisemblable. 
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Annexe II 

Données bibliographiques relatives aux cinétiques de formation de Nb3Sn 

Cette annexe récapitule les différentes modélisations de type Ep = k.tn (avec Ep en 

micromètres et t en heures) des cinétiques de formation de Nb3Sn. Cependant, toutes ces 

cinétiques proviennent soit de brins issus du procédé bronze, soit de couples de diffusion 

niobium/bronze a.. 

Le tableau ci-dessous, résume les conditions dans lesquelles sont effectués les essais, à 

savoir la teneur en étain (at% Sn), le diamètre des filaments (<1>), l'élément d'addition éventuel, 

la température du maintien thermique et les résultats de la modélisation (net k). 

at% Sn <1> filament élément température n k Référence du 
(~rn) d'addition ec) chapitre A 

? 3 aucun 800 0,340 ? 57 
? 5 aucun 800 0,255; ? 57 

0,766 
? 5 aucun 750 0,250 ? 57 
? 5 aucun 650 0,246 ? 57 
? 5 aucun 550 0,192 ? 57 
? plan* Ti 800 0,98 1,1 83 
? Il Hf Il 0,85 1,8 83 
? Il Zr Il 0,83 1,9 83 
? Il In Il 0,73 2,1 83 
? Il Ga Il 0,66 4,2 83 
? Il Il 0,51 11 83 
? plan Ti 750 0,91 0,33 83 
? Il Hf Il 0,86 0,27 83 
? Il Zr Il 0,82 0,30 83 
? Il In Il 0,73 0,62 83 
? Il Ga Il 0,62 3,3 83 
? Il Il 0,33 26 83 
? plan Ti 700 0,78 0,49 83 
? Il Hf Il 0,48 4,5 83 
? Il Zr Il 0,52 2,7 83 
? Il In Il 0,64 1,1 83 
? Il Ga Il 0,50 5,5 83 
? Il Il 0,33 14 83 

*: cette notat10n signifie que les résultats proviennent de couples de diffusion. 
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at% Sn ci> filament élément température n k Référence du 
(J..Lm) d'addition ec) chapitre A 

7,4 5.5 aucun 650 0,21 ? 43 
Il 5.5 aucun 700 0,20 ? 43 
Il 5.5 aucun 750 0,17 ? 43 
Il 4.5 aucun 650 0,18 ? 43 
Il 4.5 aucun 700 0,16 ? 43 
Il 4.5 aucun 750 0,13 ? 43 
? 4.5 aucun 600 0,20 ? 53 
? 4.5 aucun 750 0,17 ? 53 

4,04 120 aucun 700 0,87 0,06 58 
5,30 Il aucun Il 0,78 0,12 58 
9,20 Il aucun Il 0,57 0,33 58 
1,80 Il aucun 750 0,80 0,02 58 
2,46 Il aucun Il 0,82 0,03 58 
3,87 Il aucun Il 0,65 0,06 58 
4,66 Il aucun Il 0,66 0,06 58 
6,15 Il aucun Il 0,57 0,14 58 
1,09 Il aucun 800 0,90 0,08 58 
1,80 Il aucun Il 0,79 0,17 58 
2,46 Il aucun Il 0.75 0.30 58 
3,87 Il aucun Il 0.69 0.52 58 
4,66 Il aucun Il 0.65 0.63 58 

La discussion des influences du diamètre des filaments, de la teneur en étain de la 

matrice et de la nature de l'élément d'addition au niobium est effectuée dans le paragraphe 

A.II.5.3.1. 
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Annexe III 

Présentation de l'algorithme de Rietveld 

Le pnnc1pe de l'algorithme de Rietveld est l'affinement de l'ensemble du 

diffractogramme X. Chaque pic est traité individuellement, mais l'accord est vérifié sur la 

totalité du spectre. Le programme effectue des cycles suivant une méthode de "fitting" jusqu'à 

l'obtention du meilleur accord entre le diffractogramme observé et calculé. L'algorithme tient 

successivement compte du bruit de fond, de la hauteur de l'échantillon et des paramètres 

microstructuraux (paramètre de maille, taille de grains, contraintes internes, ... ). 

La clé du principe est la rétroaction pendant l'affinement entre l'amélioration de la 

connaissance de la structure et l'amélioration de l'attribution de l'intensité observée pour des 

réflexions individuelles de Bragg. 

Les paramètres affinés par la méthode de Rietveld sont les suivants: 

Les paramètres instrumentaux: 

• Le bruit de fond est représenté par le polynôme suivant: 

- ~ B ( 28 i - lÎ m 
y - ::0 m BKPOS J (n~ 5) 

où Bm est un paramètre ajustable, Si est l'angle de diffraction et BKPOS (en 28) est l'origine 

angulaire du domaine dans lequel est effectué le diffractogramme. 

• Le réglage de l'origine du diffractomètre qui décale d'une valeur indépendante de 8 tous les 

pics du diffractogramme. 

• L'erreur sur la position des réflexions (t:\28) qui est due à un mauvais positionnement de 

l'échantillon. L'échantillon n'est plus disposé selon l'axe de rotation dans la géométrie Bragg

Brentano. Ce décalage de la position des réflexions due au défaut de centrage (s) de 

l'échantillon (figure 1) s'exprime par la relation: 
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-2s 
d28=-.cos8 

R 

où R le rayon du cercle du goniomètre et 8 l'angle de diffraction. 

s 

figure 1: Schéma représentant le décalage de position des pics dû à un mauvais 

positionnement de l'échantillon. 

• L'expression analytique du profil des pics peut être choisie parmi les quatre suivantes 

Lorentz (L) 

Gauss (G) 

pseudo-Voigt 

Pearson VII 
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Où H est la largeur à mi-hauteur, 8 l'angle de diffraction et Sh l'angle calculé à partir de la loi de 

Bragg et des paramètres de maille introduits. 

La fonction la plus couramment utilisée est la fonction pseudo-Voigt, dont la variable 11 

comprise entre 0 et 1 donne la proportion de caractère gaussien et lorentzien du profil. 

• L'asymétrie des pics (figure 2). 

--Pic asymétrique 

-Pic symétrique 

figure 2: Exemple de dissymétrie des pics de diffraction X 

Lors de l'affinement, la forme des raies est corrigée en multipliant l'intensité calculée à 

l'angle si par une fonction d'asymétrie semi-empirique d'écriture: 

(( )2J 28--28 
A= 1-P. signe de(28i- 28h). 1 h 

tan eh 

où P est le facteur affinable. 

Les paramètres structuraux 

• Le profil de la raie dépend de l'angle de diffraction. On définit cette relation angulaire à 

l'aide de la largeur à mi-hauteur des pics (H) par la relation de Caglioti qui est : 

H 2 
= U.tan28 +V. tanS + W 

où U, V et W sont des paramètres ajustables. 

Lors de l'utilisation d'une fonction pseudo-Voigt, les largeurs des fonctions gaussienne 

et lorentzienne varient différemment avec l'angle de diffraction. 

La composante gaussienne a une largeur de pic (Ho) qui suit la relation: 
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[ 
2 p ]112 

Ha= (U1 +U2 ). tan 8+V. tanO+ W + 2 cos e 

Alors que la composante lorentzienne a une largeur (HL) qui varie selon 

y 
HL= Xtane +-

cose 

où U1, U2, V, W, P, X et Y sont des paramètres affinables. 

Les variables U 1, V et W dépendent directement de la résolution instrumentale, U2 et X des 

contraintes internes, et Y et P dépendent de la taille de grains de l'échantillon, 

• Les positions atomiques de chaque espèce présente 

• Le taux d'occupation des sites atomiques 

• Les facteurs d'agitation thermique isotropes ou anisotropes 

• Le facteur d'orientation préférentielle qui est nécessaire lorsque la poudre de l'échantillon est 

composée de particules non sphériques. Ce paramètre peut être pris en compte par deux 

fonctions: 

La fonction usuelle de Rietveld 

où G1 et G2 sont des paramètres affinables et a l'angle aigu entre le vecteur de diffraction et la 

normale aux cristallites. 

La fonction de March qui a montré sa supériorité: 

où G1 est le paramètre affinable. 

Cette dernière fonction est adaptée aussi bien aux grains de poudre sous forme de plaquettes 

(G1 < 1) que sous forme d'aiguilles (G1 > 1). 

En conclusion, on constate que si l'échantillon se présente sous forme de poudre, les 
' 

différents paramètres fins de la microstructure peuvent être déterminés. Cependant, dans le cas 

d'échantillons polycristallins massifs, la présence d'une texture rend illusoire l'utilisation 

complète de la méthode. 
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Annexe IV 

Cinétique de formation en symétrie cylindrique 

Cette annexe a pour objectif de comparer la cinétique de formation d'une couche 

tubulaire de composé intermétallique calculée à partir de son épaisseur (Ep ), à celle calculée à 

partir de la surface de sa section droite (S). Le but de ces calculs, appliqués au cas de la 

formation du bronze a, est de considérer l'influence de la géométrie sur l'exposant de 

formation. 

,.----interface n°2 

interface n ° 1 

La figure précédente représente la symétrie du problème. On considérera en première 

approximation que l'interface n°l (a/Cu) est immobile. Le cylindre intérieur est soit constitué 

de la phase 11, soit d'un noyau d'étain résiduel entouré d'une couronne de phase 11· 

La surface de la couronne entre les interfaces 1 et 2 s'écrit 

S=:r.(r1
2 -r{)=:r.(r1 +r2 ).(r1 -r2 )=:r.Ep.(r1 +r2 ) 

Puisque, r2 =r1- Ep 

Ou, encore: 
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S = n.Ep.(2.r1-Ep) 

L'épaisseur de la couche (Ep) évolue lors du maintien isotherm~ suivant la relation : 

Ep = k.tn 

Ainsi, tant que 2.rl >> Ep, la surface suit une évolution du type 

S = 2.r1.1t.k.tn 

Par conséquent, avec la restriction d'une épaisseur faible devant r1, l'épaisseur et la 

surface de la section droite d'une couche tubulaire croissent proportionnellement à la durée de 

vieillissement élevée à la même puissance "n". 
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