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Introduction générale

Depuis la découverte a la fin des années 1980 de nouveaux supraconducteurs a haute
température critiqgue (SHTC), un intérét grandissant s’est porté pour ce type de matériaux.
Parmi les familles d’oxyde supraconducteur découvertes, les composés Y-Ba-Cu-O et Bi-Sr-
Ca-Cu-O retiennent I’attention des chercheurs. Non seulement ces deux matériaux furent les
premiers présentant des T. au dessus de 77K, mais I’absence d’éléments chimiques trés
nocifs, comme le mercure ou le thallium présents dans d’autres familles, en font des candidats
de grande potentialité pour de nombreuses applications.

Plus particulierement, le composé (Bi,Pb),Sr,Ca,CusO19+5 (Bi2223) est tres
prometteur. Celui-ci est stable sous atmosphére ambiante, faiblement sensible a I’humidité par
comparaison a I’Y-Ba-Cu-O, et facile a mettre en forme par voie mécanique. Il a notamment
été tres étudié sous forme de rubans gainés d’argent, dans lesquels des densités de courant

critique tres élevées peuvent étre atteintes sur plusieurs dizaines de meétres [1-4].

Gréce a sa facilite de mise en forme, sa bonne tenue meécanique et sa transition vers
I’état normal moins franche, le matériau Bi2223 offre également des potentialités
d’application sous forme massive, par exemple comme amenée ou limiteur de courant.
L’amélioration des propriétés de transport électrique dans ces céramiques massives est
obtenue par texturation. Il en résulte une microstructure exempte de porosité caracterisée par

des grains trés alignés, qui facilite le passage du courant.

Le but de ce travail est donc d’optimiser la synthése de céramiques denses massives
Bi2223 texturées par frittage-forgeage afin d’atteindre des densités de courant critique les plus
élevées possibles. L’amélioration de la texture et la compréhension des phénomenes

physiques mis en jeu constituent les axes principaux de ce sujet de these.

Ce mémoire écrit en cinq parties, retrace les différentes étapes de mon travail pendant ces

trois derniéres années :

Le chapitre | contient quelques généralités sur les SHTC a savoir les parametres
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gouvernant la supraconductivité, les propriétés supraconductrices et les caractéristiques
structurales de la phase Bi2223. Ceci nous ménera plus précisément a la problématique de

cette étude.

Dans le chapitre Il, aprés un rappel des différents procédés de texturation proposés
dans la littérature, nous détaillerons premiérement la méthode de texturation par frittage-
forgeage. Ensuite, nous nous attarderons sur les techniques employées pour analyser la texture

du matériau.

Le chapitre 111 porte sur I’optimisation des étapes de frittage permettant d’obtenir la
phase Bi2223 la plus pure possible. Une fois cette étape réalisée, nous étudierons I’influence

de la température de frittage-forgeage sur les propriétés finales des disques texturés.

Dans le but d’optimiser une nouvelle voie de synthése et tenter d’améliorer les
propriétés de transport, une campagne de texturation par frittage-forgeage a partir de pastilles
composées de la phase Bi2212 et de phases secondaires a été entreprise et fait I’objet du
chapitre IVV. Nous montrerons I’influence de la qualité de la texture, du taux de phase Bi2223
ainsi que I’effet d’autres parametres sur les performances (densités de courant critique de

transport...) des matériaux élaborés.

Enfin, le cinquieme et dernier chapitre abordera une étude focalisée sur les propriétés
d’échantillons massifs empilés. Des analyses de texture corrélées a des mesures de transport
permettront de juger de la qualité des échantillons. Enfin, pour cl6turer ce travail, nous
présenterons une étude portée sur I’analyse combinée texture/structure/microstructure par

diffraction de neutrons, indispensable a la caractérisation propre de nos échantillons.

[1] http://www.amsuper.com/

[2] http://www.sei.co.jp/

[3] http://www.igc.com/

[4] http://www.trithor.com/
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Chapitre |

La supraconductivité et les oxydes supraconducteurs

de type B iZSrzCan_lCun02n+4+x

A. Généralités sur la supraconductivité

A. I. Historique

Le phénomene de supraconductivité fut découvert en 1911 par Kammerling Onnes [1]
qui observa que le mercure avait une résistance électrique nulle en dessous d’une certaine
température dite critique (T¢) de 4,2 K. Dans les soixante dix années qui suivirent, I’état
supraconducteur de différents métaux (plomb, lanthane, niobium...) et alliages (NbsGe,
Nb3Sn) a pu étre mis en évidence. Cependant, la température critique de ces matériaux étant
trop basse, I'utilisation de I’hélium liquide était nécessaire pour caractériser [|’état
supraconducteur. En 1986, Georg Bernodz et Alex Miiller [2] observent pour la premiere fois
la supraconductivité a 35 K dans un oxyde, le composé La,.xBaxCu,04.5 Synthétisé auparavant
a Caen par C. Michel et B. Raveau [3].

Cette découverte suscita un grand intérét car elle démontrait qu’un oxyde mauvais
conducteur a température ambiante pouvait transiter vers un état supraconducteur. De
nombreux composes de la famille des cuprates furent ensuite découverts avec des
températures critiques de plus en plus élevées. Ils furent nommes supraconducteurs a haute
température critique.

En 1987, Wu et al [4] annoncent une transition de 92 K dans le composé YBa,Cu3O7.5
(Y123). La température de I’azote liquide (77 K) est ainsi franchie ouvrant de nombreuses
perspectives d’application grace a la simplification des systémes cryogéniques et a la
réduction des colts qui en découlait. Par la suite, la synthése des composés a base de bismuth
tels que Bi,Sr,CaCu,0x (Bi2212) [5] et Bi,Sr,Ca,CusOy (Bi2223) [6] a fait accroitre la T a
85 K puis 110 K. Les composés au thallium [7] (Tl,Ba,Ca,Cu3Oy) et au mercure [8]
(Hg:Ba,Ca,CusOy ) détiennent actuellement le record de température critique sous pression
atmosphérique en transitant a 125 K et 133 K respectivement. Sous trés haute pression, ce
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dernier compose peut présenter une température critique proche de 157 K [8, 9].

N’oublions pas la découverte récente de la supraconductivité du diborure de magnésium
MgB, [10]. Avec sa température critique de 39K, le diborure de magnésium n’est pas un
supraconducteur a haute température critique, mais, contrairement aux supraconducteurs les
plus connus, MgB, permet d’envisager la supraconductivité pas cher. De plus, les nouveaux
résultats de recherche montrent que le matériau peut étre désormais utilisé pratiquement [11,
12, 13].

A. ll. Définition des parameétres de la supraconductivité

A. ll. 1. L’état supraconducteur

Le supraconducteur est un matériau qui en dessous d’une certaine température, appelée
température critique, voit sa résistivité électrique s’annuler de facon brutale, comme I’illustre

la figure 1.
Réjjstivité

Te Température

Figure 1 : Courbe type de la résistivité d’un supraconducteur en fonction de la température.

D’autre part, en-dessous de sa température critique T, un supraconducteur expulse tout
champ magnétique extérieur H,, que celui-ci soit appliqué avant ou aprés le refroidissement.

Le champ magnétique a I’intérieur du matériau est donc nul : c’est I’effet Meissner [14].

Le supraconducteur peut perdre I’effet Meissner, donc son état supraconducteur sous
trois conditions :
e Latempérature du matériau dépasse la température critique Te.
e Le champ magnétique extérieur appliqué dépasse une valeur critique appelée champ
critique Hc.

e La densité de courant dans le matériau devient supérieure a la densité de courant
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critique Jc.
Ces trois parameétres T, Hc et J. permettent de définir le domaine supraconducteur au-

dela duquel le matériau retrouve I’état normal comme I’illustre la figure 2.

Je

Région supraconductrice

Figure 2 : Surface critique de I’espace (J, H, T).

A. ll. 2. Deux types de supraconducteur

L’étude des fréres London [15] sur I’effet Meissner montre que pour un champ
magnétique extérieur inférieur & Hc, le champ est nul dans tout le supraconducteur, a
I’exception d’une couche surfacique d’épaisseur A, (profondeur de London), dans laquelle le
champ magnétique décroit exponentiellement.

En 1950, Ginzburg et Landau [16], apres avoir étudié la transition de phase état normal-
état supraconducteur, modifient les équations de London et décrivent la variation spatiale d’un
parameétre d’ordre (W) et de la densité de superélectrons (ns) entre la surface et I’intérieur d’un
supraconducteur. Cette variation n’est pas brutale mais se produit progressivement sur une
distance notée &, appelée longueur de cohérence.

Aux interfaces normal/supraconducteur, ni le champ magnétique ni le parametre d’ordre
ne peuvent donc varier de facon abrupte, mais seulement sur des longueurs caractéristiques
respectivement égales a la longueur de pénétration de London et a la longueur de cohérence.
Ces valeurs étant généralement différentes, I’énergie magnétique et I’énergie de mise en ordre

électronique qui leur sont associées ne se compensent pas parfaitement au niveau de
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I’interface, faisant apparaitre une energie résiduelle : I’énergie de surface. Selon la valeur de

cette énergie, deux types de supraconducteurs existent :

- si E>A A2, Iénergie de surface est positive. La création d’interfaces
normal/supraconducteur n’est alors pas favorisée : il s’agit d’un supraconducteur

de type I.

- si <M 2, Iénergie de surface est négative. La création d’interfaces
normal/supraconducteur est alors favoriseée et il s’agit d’un supraconducteur de

type II.

Dans le cas des supraconducteurs de type Il, des zones normales vont par conséquent
apparaitre dans le matériau. Comme les interfaces normal/supraconducteur sont
énergétiguement favorables, le matériau va chercher a augmenter la présence de ces
interfaces, ce qui va se traduire par un grand nombre de zones normales de petites tailles.
Dans les supraconducteurs de type 1, ces zones normales se présentent sous forme de tubes,
appelés vortex, dans lesquels un quantum de flux ¢o=h/2e est présent.

Lorsqu’un supraconducteur de type Il, refroidi en dessous de T, est soumis a un champ
magnétique croissant H, il passe par plusieurs états (figure 3). Le matériau est jusqu’au champ
de premiére aimantation (Hc;) dans un état diamagnétque parfait. Pour H supérieur a Hc,, les
vortex pénetrent dans le matériau qui se trouve alors dans I’état mixte. Le nombre de vortex
va augmenter avec H jusqu’a ce que le matériau passe dans I’état normal au-dela du champ

critique Heo.

Aimantation M
A

Champ H

Etat normal

Etat diamagnétique Etat mixte
de Meissner

Figure 3 : Courbe d’aimantation d’un supraconducteur de type II.
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A. Il. 3. Densité de courant critique

Lorsqu’une densité de courant J passe dans un matériau supraconducteur, elle induit un
champ Bing. Tant que ce champ induit reste inférieur & Hc, le matériau est dans I’état
Meissner. Comme Hc; est tres faible, le supraconducteur passe dans I’état mixte pour des

faibles valeurs de J.

Les vortex vont donc rapidement pénétrer le matériau et seront en nombre d’autant plus
important que J sera grand. Or, une densité de courant J en présence de son champ induit (ou

tout autre champ extérieur appliqué B) provoque I’apparition d’une force de Lorentz :

Cette force, si elle est suffisante, va mettre en mouvement les vortex créant ainsi une
dissipation d’énergie. Une résistance va alors apparaitre au sein du matériau.

Il est donc important que les vortex soient dans une position stable, c’est-a-dire qu’ils
soient piéges ou ancrés. Ce piégeage est possible par la présence de défauts intrinseques au
matériau (lacunes, dislocations, substitutions, macles, joints de grains ...) ou défauts
artificiels (introduits par irradiation).

Les vortex étant piégés, la pénétration du champ magnétique est un phénoméne

irréversible, ce qui se traduit par une hystérésis importante sur les courbes d’aimantation.

B. Les oxydes supraconducteurs de type Bi,Sr,Ca,.1CunOon+4+x

B. I. Historique

La famille des supraconducteurs dits au bismuth, de formule génerique Bi,Sr,Cay.
1CUnO2n+44x €St COMposée de trois phases principales. La premiére phase de cette famille,
Bi,Sr,CuOg.x (Bi2201), fut synthétisée a Caen par I’équipe du professeur B. Raveau en 1987
[17]. Elle correspond a n=1 et possede une température critique de 20 K. Un an plus tard,
Maeda et al. [5] synthétisaient le composé Bi,Sr,CaCu,0g (n=2) dit « phase Bi2212 » dont la

température critique est couramment de 85 K. Ensuite, Tarascon et al. [6] ont porté la T, a 110
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K avec la phase appelée « Bi2223 » de formule Bi,Sr,Ca,CuzO10+5 pour n=3.

B. Il. Structures cristallographiques

Les phases de la famille Bi,Sr,Can.1CunOzn+a+x SONt de symétrie orthorhombique. La
structure cristallographique de ces oxydes est basée sur I’intercroissance de quadruple
feuillets de type NaCl, SrO/BiO/BiO/SrO avec soit un feuillet CuO de type pérovskite pour le
Bi2201, soit des feuillets CuO/Ca/CuO ou CuO/Ca/CuO/Ca/CuO de type pérovskite pour
Bi2212 et Bi2223 respectivement.

Les parametres cristallins de la maille élémentaire de la phase Bi2201 sont a=5.371A,
b=5.372 A, c=24.59 A [17] avec une simple couche pérovskite formée d’octaédres CuOg
(figure 4a).

La phase Bi2212 possede une maille élémentaire de parameétres a=5.395 A, b=5.39 A,
¢=30.65 A [18] avec des feuillets de pyramides CuOs séparés par un plan calcium (figure 4b).

La phase Bi2223 est décrite par les paramétres de maille élémentaire a~xb =54 A, ¢ =
37 A [19] avec un plan carré CuO, encadré par deux plans calcium et deux couches de
pyramides CuOs (figure 4c).

Le tableau 1 récapitule les parametres de maille des différentes phases.

Figure 4 : Structures cristallographiques des phases (a) Bi2201, (b) Bi2212 et (c) Bi2223.
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Tableau 1 : Récapitulatif des paramétres de maille des phases Bi2201, Bi2212 et Bi2223.

Paramétre a (A)

Paramétre b (A)

Paramétre ¢ (A)

Bi,Sr,CuOg.x 5.371 5.372 24.59
Bi,Sr,CaCu,0g 5.395 5.39 30.65
BizSI’zC&zCUgOlms 5.4 5.4 37

B. lll. Propriétés supraconductrices de I'oxyde Bi,Sr,Ca,Cu3O10+5

La phase Bi2223 présente de nombreux avantages par rapport a d’autres
supraconducteurs. Comme tous les composés de la famille du bismuth, elle ne possede pas
d’élément nocif comme ceux a base de mercure ou de thallium. Avec une température critique
de 110 K, la phase Bi-2223 est largement au-dessus de sa température d’utilisation dans
I’azote liquide contrairement a YBa,Cu307 ou au Bi-2212 qui possedent des T, de 92 K et 85
K respectivement. De plus, au niveau de la mise en ceuvre, les composés au bismuth
présentent une grande inertie par rapport aux agents corrosifs, en particulier H,0 et CO,, ce
qui en fait des candidats prometteurs de grande potentialité pour des applications. Les
propriétés sont aussi peu sensibles au taux d’oxygene contrairement au composé Y123. En
revanche, les phases au bismuth sont difficiles a synthétiser a cause de la complexité de leur
diagramme de phase. D’autre part, les propriétés sous champ a 77 K des composés au bismuth

sont relativement faibles & cause des nombreux joints de grains.
B. lll. 1. Anisotropie des propriétés supraconductrices intrinseques

Le composé Bi2223 se caractérise par une structure cristallographique anisotrope et
cristallise naturellement de facon lamellaire. Il en résulte des grains ayant la forme de
plaguettes de grandes dimensions (5 & 20 um) suivant les directions a et b de la maille et de
plus faible épaisseur (~0.5 pum) suivant la direction ¢ de la maille. Cette anisotropie structurale
conduit également a des propriétés supraconductrices trés différentes selon les plans (ab) et la
direction c. Les mesures complétes de résistivité intrinséques n’ont pu étre réalisées que sur
des monocristaux Bi2201 et Bi2212 de taille suffisante, obtenus par fusion et recristallisation
lente. Le rapport d’anisotropie I'=p./pap @ tempeérature ambiante, mesuré par Heine et al. [20]
sur un monocristal de Bi2212, est environ égal a 10000. En ce qui concerne la phase Bi2223,
certains groupes ont réussi récemment a synthétiser des monocristaux de phase Bi2223 [21].

Les valeurs d’anisotropie n’ont cependant pas encore été publiées.

(*) Les vecteurs sont notés en gras.
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Ainsi, du fait de cette forte anisotropie, il apparait nécessaire d’induire une orientation
préférentielle de I’axe ¢ au cours de I’élaboration. Cette texture permettra de faire circuler les
supercourants suivant les plans (ab) et d’obtenir de forts piégeages lorsque le champ

magnétique est appliqué dans les plans (ab) (voir B. 111.4, p.13).

Avant de débuter une discussion sur la texturation, il est primordial de préciser et
d’expliquer le vocabulaire utilisé.

Les mots utilisés pour définir la microstructure et la texture des matériaux doivent étre
rigoureusement définis.

Un « grain » ou « particule » de poudre correspond a I’image vue en microscopie. Ce
grain ou cette plaquette est constitue de cristallites qui correspondent aux domaines
cohérents vis-a-vis de la diffraction. Ce sont les cristallites qui définissent I’orientation
moyenne de I’axe c, et dont la taille moyenne est analysée par diffraction.

Le terme «texture » est lui-méme ambigué. On peut en effet parler de texture
cristallographique ou morphologique. Dans le premier cas, c’est I’orientation des plans
cristallographiques des cristallites qui définit la texture tandis que dans le deuxiéme cas, c’est
I’observation de I’alignement des plaquettes qui la caractérise. Dans le cadre de notre étude,

on considére ces deux termes trés proches et ils sont nommés sous le méme nom.

De plus, lorsque I’on parle de champ magnétique orienté parallelement ou
perpendiculairement a I’axe ¢ ou aux plans (ab), il faut bien noter qu’il s’agit de I’orientation
du champ magnétique par rapport a I’orientation moyenne de tous les axes ¢ de toutes les
cristallites. Par exemple, ce qui se note BLc dans un monocristal devient BLC dans un
échantillon texturé.

Pour faciliter la notation, on s’accorde donc a nommer le champ magnétique paralléle a
I’orientation moyenne T par : By,

Le champ magnétique perpendiculaire a I’orientation moyenne € sera noté : B;.

10
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B. lll. 2. Les céramiques massives texturées

Le frittage conventionnel d’une poudre de phase Bi2223 par un traitement thermique sur
un pré-compact obtenu par pressage a froid a montré son inefficacité, méme a une
température proche de la température de debut de fusion de la phase. La densité du pré-
compact a froid qui ne dépasse pas 60 a 70% de la densité théorique de I’oxyde Bi2223 (~
6.3g/cm?), reste inchangée aprés I’élaboration. La forme bidimensionnelle des grains en est la
principale cause. La porosité peut méme légérement augmenter en cours de traitement
thermique si la phase Bi2223 n’est pas encore complétement synthétisée. Il s’agit de
densification rétrograde [22, 23].

Les faibles propriétés mécaniques ainsi que les faibles valeurs de courant critique qui en
résultent (~200 A/cm?) [24], réduisent considérablement les applications techniques de ces
céramiques frittées. Les valeurs de courant critique sont d’autant plus faibles que I’orientation

des grains dans une telle céramique est aléatoire.

Pour réduire la porosité et texturer les céramiques massives d’oxyde Bi2223, des
techniques de pressage a froid [25-26], a chaud [27-31], de forgeage [32-38] et de fusion-
recristallisation sous champ magnétique [39] ont été expérimentées. Au cours de la
déformation plastique du matériau polycristallin, il se produit une rotation des cristallites vers
une position stable. La porosité est considérablement réduite et les plaquettes de Bi2223 sont

plus ou moins bien alignées les unes par rapport aux autres.

Cependant, ces méthodes de texturation utilisent principalement une contrainte
mécanique unidirectionnelle, n’agissant aucunement sur I’alignement des axes a et b d’un
grain 2223 a I’autre. Seul un alignement correct bien qu’imparfait suivant leur axe c a lieu. Il
en résulte donc la présence de joints de grains pour la plupart sans cohérence

cristallographique entre eux.

B. Ill. 3. Les joints de grains

Ces joints de grains peuvent étre de différents types :

- des «twist boundaries » (les grains ont leur axe c paralléle entre eux, mais sont

tournés par rapport a cet axe les uns par rapport aux autres [40]).

11
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- des angles de « tilt boundaries » ( les grains sont incorrectement alignés suivant c et
forment un angle entre eux) [41].

- des restes de phases Bi2212 [42-44] ou Bi2201 [45-47]

- des phases non supraconductrices entre les grains [48-50]

La présence de joints de grains et leurs diverses qualités permettent en partie
d’expliquer les différentes valeurs de J. obtenues suivant le procédé d’élaboration du
materiau.

Par exemple, les densités de courant critique obtenues dans les massifs Bi2223 sont
d’un a deux ordres de grandeur inférieures a celles obtenues dans les films minces [51-53].
Ceci prouve gue les joints de grains contribueraient a la chute de Jc dans les céramiques
polycristallines texturées.

L’amélioration de J. passe donc par une meilleure connexion entre les grains. Ceci

impligue I’absence de phases parasites (citées ci-dessus) et un meilleur alignement des grains.

B. Ill. 4. Densité de courant critique sous champ magnétique

Les composes du systeme Bi-Pb—Sr—Ca—Cu-O sont particuliérement sensibles au
champ magnétique. Le courant critique circulant dans les plans (ab) décroit rapidement a 77 K
lorsque le champ magnétique augmente (figure 5).

Cette décroissance est d’autant plus rapide quand le champ est paralléle a I’axe ¢ des
grains (By). En effet, le faible nombre de défauts dans les plans [CuO,] facilite le
déplacement des vortex (figure 6a) sous I’effet d’une force de Lorentz. On parle dans ce cas
de piégeage intrinseque faible.

Lorsque le champ magnétique est normal & I’axe ¢ (B,), les vortex sont ancres entre les
plans CuO; : c’est le piégeage intrinseque fort (figure 6b). Le courant critique décroit donc
plus lentement avec le champ magnétique. Cette décroissance est d’autant plus lente que les
grains de la céramique sont bien orientés. Selon cette dispersion angulaire des grains autour
du plan moyen de la texture, chaque plaquette subit a la fois une composante du champ

parallele et une autre perpendiculaire a leur axe c.

Ce piegeage intrinséque est aussi couplé avec d’autres effets de piegeages extrinseques.
La base du piégeage extrinseque est I’utilisation d’une perturbation locale ou le vortex aura

tendance, du point de vue énergétique, a placer son cceur. Son efficacité est maximale lorsque
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sa taille est proche de celle du cceur de vortex. Les études menées sur les matériaux
polycristallins de Bi2223 ont montré qu’il existe de bons candidats au piégeage extrinseque
tels que :

- les defauts artificiels crées par irradiation d’ions lourds [54-55]
- les dislocations et fautes d’empilement [56-58, 43]

- les inclusions de phase non supraconductrice [59-62] (cf paragraphe B. IV. 3).
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B. I.V. Amélioration du courant critique de transport

Les différentes méthodes de texturation ont été développées afin d’optimiser les
propriétés des échantillons Bi2223 compte tenu des valeurs requises par les applications. Elles
consistent donc a augmenter le courant qui peut circuler dans le matériau a I’etat
suparconducteur. Pour cela, comme nous I’avons vu précédemment, il faut limiter au
maximum les joints de grains et les désorientations entre les grains qui sont autant d’obstacles
au passage du courant.

De tres nombreuses études ont montré I’influence de ces joints de grains sur les
performances finales du matériau et il est donc difficile de toutes les citer. Cependant, les

principaux facteurs influencant la qualité finale du matériau sont présentés ci-dessous.

B. IV. 1. Composition de la poudre précurseur

Quelles que soient les techniques de mise en forme employées pour texturer un
échantillon composé de phase Bi2223, il est primordial que la formation de cette phase soit la
plus rapide et la plus compléte possible. Pour cela, de nombreuses équipes de recherche ont

cherché a optimiser la composition de la poudre précurseur.

Takano et al. [63] ont tout d’abord montré que I’incorporation du plomb dans la
structure du Bi2223 améliore sa vitesse de formation. L’effet de I’addition de Pb sur la
formation de la phase Bi2223 a ensuite été largement étudié [64-66]. A partir de ces études, il
a été clairement prouvé que la phase Bi2223 croit a partir de la phase Bi2212 et de phases
secondaires telles que Ca,Pb04 et CuO. La fusion de la phase Ca,PbO, (Ts = 822 °C sous air
[67]) entraine une fusion partielle des phases secondaires. Ceci permet une meilleure
dissolution de ces phases et facilite ainsi la diffusion du cuivre et du calcium vers la phase
Bi2212 qui initie la croissance de la phase Bi2223.

De ce fait, I’utilisation d’une poudre précurseur composée de la phase Bi2212 et de
phases secondaires est nécessaire afin d’augmenter la vitesse de formation de la phase Bi2223
[68-69] et donc de tendre vers une formation complete de la phase Bi2223.

De plus, concernant les propriétés physiques, le plomb rend la transition
supraconductrice plus étroite et augmente T, et J. [70].

Actuellement, les différents groupes de recherche utilisent une composition moyenne
Bi1.g5P00.355r2Ca2Cu3.1010+5.
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B. IV.2. Granulométrie de la poudre précurseur

L’influence de la taille des particules de la poudre précurseur sur les propriétés
supraconductrices a été rapportée par de nombreux auteurs et tous concluent qu’une poudre
plus fine, plus réactive [71-76], a des conséquences variables sur la qualité des joints de
grains.

Une fine taille de particules permet un meilleur alignement des grains et limite ainsi la
présence de « tilt boundaries », engendrant de meilleures densités de courant critique [72-73].
Mais une poudre précurseur trop fine peut conduire a une fusion partielle et a la formation de
phases indesirables [74-75] qui alterent localement I’orientation des grains et génent la
circulation du courant.

Il existe donc une taille optimum de particules précurseurs pour laquelle la poudre plus
réactive permet une formation accélérée de la phase Bi2223 tout en limitant la présence de

phases parasites et en améliorant la qualité de la texture.

B. IV. 3. Ajout de dopants

Le dopage est une méthode couramment utilisée par les céramistes pour améliorer
certaines propriétés (physiques, électriques, mécaniques...) des matériaux. Les dopants jouent
le réle de centres de piégeage extrinséques des vortex et améliorent ainsi les courants
critiques. C’est le cas dans le matériau YBa,CuzO7 ou les particules d’Y,BaCuOs (Y211)
jouent le role de centre d’ancrage et contribuent a I’augmentation de J; [77].

Différentes études ont aussi €té menées sur les composes Bi2223 texturés et les résultats
ne vont pas tous dans le méme sens. Certains auteurs stipulent que I’addition de particules non
supraconductrices augmente les courants critiques [59-62] alors que d’autres prétendent le
contraire [78-79]. Ces particules sont tres diverses : B,Os, nano-MgO, -SiC ou -ZrO,, MgO-
whiskers.... Les conclusions sont par ailleurs difficiles a corréler car les procédés de mise en

forme et les techniques de caractérisation peuvent différer d’une étude a I’autre.

B. IV. 4. Optimisation du procédé de texturation

Les parameétres régissant les procedés de texturation doivent étre rigoureusement
controlés afin d’optimiser les propriétés finales du matériau.

Les techniques de texturation citées précedemment ( I11. 2. page 8) font intervenir de
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nombreuses variables : température, pression uniaxiale ou isostatique, champ magnétique,
confinement de I’échantillon.... L’alignement des grains, la présence de phases secondaires,
la pureté de la phase en sont fortement influencés et I’optimisation de la J. passe donc par un

contrdle précis de tous ces parametres techniques.
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Problématique

Les procédés de texturation se sont déja révélés trés performants pour la fabrication
d’échantillons massifs texturés a base de Bi2223. Les forts courants (>5 Ic [80]) que peut
supporter le Bi2223 sans détérioration et sa bonne tenue mécanique en font le candidat
indiscutable pour les applications de transport de courant. La possibilité de transporter du
courant sans perte d’énergie avec des gains d’espace et de poids par rapport aux autres
conducteurs classiques démontre les grandes potentialités qu’offre le Bi2223. Cependant, aux
vues du paragraphe précédent, de nombreux facteurs peuvent limiter les propriétés

supraconductrices et ainsi le développement des applications.

Face a ces problemes, il est nécessaire de contrdler plus précisément les parametres qui
régissent les propriétés finales du matériau. L’assemblage de la poudre précurseur, sa
granulométrie, la texturation, I’alignement des grains, la présence de phases secondaires
résiduelles sont en effet autant de paramétres qui doivent étre corrélés pour comprendre les
propriétés physico-chimiques de notre matériau. L’objectif de ce travail est donc d’élaborer
des échantillons massifs texturés a base de Bi2223 par frittage-forgeage mais surtout d’en
optimiser les propriétés supraconductrices pour ouvrir la voie a la production industrielle.

Tout d’abord, il convient de détailler la méthode de texturation utilisée dans le cadre de
cette étude, mais aussi de présenter les diverses techniques d’analyse permettant de quantifier,
entre autres, I’alignement des grains, les pourcentages de phases, les propriétés intrinseques

aux phases supraconductrices...
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Chapitre Il

Procédé de texturation par frittage-forgeage et techniques

d’analyse

A. Choix du procédé de mise en forme

Les différentes méthodes de texturation ont ét¢ développées dans le but d’augmenter le
courant critique pouvant passer dans un échantillon massif. Comme il a ét€ montré au chapitre
précédent, il faut éliminer au maximum les joints de grain et les désorientations entre les
grains qui représentent des barriéres a la circulation du courant. L’idéal est d’obtenir un
¢chantillon « monodomaine », c’est a dire un seul grain et une seule composante d’orientation
cristallographique. Le courant circulant préférentiellement dans les plans (ab), il convient
¢galement de contrdler I’orientation du domaine par rapport a la forme de 1’échantillon.

Cependant, en fonction du type de matériau supraconducteur, les procédés de

texturation peuvent différer.

Dans le cas des composés YBa,Cu3;O; (Y123), la texturation a partir d’une phase
liquide a surtout été utilisée. En 1987, Jin et al. [1] ont proposé le procédé MTG (« Melt
Textured Growth ») et obtenu jusqu’a 1000 A/cm” sous 1T sur un échantillon Y123 & grains
orientés ¢laboré par solidification dirigée a partir de 1’état liquide aprés une surchauffe entre
1100°C et 1200°C.

La méthode de texturation couramment utilisée consiste a initier la croissance d’Y 123
a ’aide d’un germe dont la température de fusion est supérieure a celle d’Y123 (« Top
Seeding Melt Textured Growth”). Ce procédé conduit a un excellent controle de 1’orientation

du domaine texturé. Des pastilles de diametre atteignant 10 cm ont déja été obtenues [2, 3, 4].

A la différence du matériau Y123, la phase Bi2223 ne se forme pas directement a
partir d’un bain fondu de steechiométrie 2 :2 :2 :3, car la recristallisation commence par la
formation des phases Bi2201 et Bi2212 avec une ségrégation importante des oxydes

SrCaCuO. 1l est donc impossible d’obtenir un monodomaine.
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Pour cela, diverses techniques de texturation ont été développées afin de s’adapter aux
caractéristiques physico-chimiques de la phase Bi2223.

Les grains de poudre Bi2223 sont quasi-bidimensionnels, avec leur petite dimension
suivant le grand axe de la maille cristallographique ¢ de plus de 20 fois inférieure aux autres
dimensions le long des axes a et b. Il semble donc naturel d’utiliser un procédé qui permet
I’alignement des plaquettes entre elles, la solidification et la cohésion étant effectuées par

I’action de la chaleur.
Trois types de techniques ont été principalement utilisées.

e [a méthode de pressage a chaud (« Hot-pressing ») a été employée par Murayama [5]
et permet 1’obtention d’une céramique de phase Bi2223 dense et bien texturée. Les
études menées sur le sujet ont permis d’atteindre des J. de 7000 A/cm’® [6-9]. Les
valeurs de J. citées dans ce paragraphe ont été mesurées a 77 K sans champ

magnétique appliqué.

e Une autre méthode de texturation par solidification sous champ magnétique
développée a Grenoble a donné des valeurs de J. de 1500 A/cm” [10]. Cette technique
combinée a un pressage a chaud s’est aussi révélée tres intéressante et les densités de

courant critique atteignent 3800 A/cm” [11].

e [a méthode de texturation par frittage-forgeage semble, quant a elle, étre la mieux
adaptée pour préparer des échantillons texturés avec des J. élevées.

Tout d’abord employée pour texturer le matériau Y123 [12-13], Moon et al. [14] ont
ensuite utilisé ce procédé pour texturer la phase Bi2223. L’optimisation des conditions de
frittage-forgeage [15-16] a permis d’obtenir des J, atteignant 8000 A/cm” [16] en 1993 puis
11500 A/ecm? [17] en 1994. Ces valeurs de densité de courant critique n’ont cependant pas été
améliorées depuis, mais ont pu étre reproduites avec une moyenne voisine de 10000 A/cm’
[18-21]. Pour tenter d’augmenter ces propriétés de transport, une étude plus compléte sur les
matériaux de Bi2223 texturés par frittage-forgeage se devait d’étre menée pour connaitre les

limites des performances de ces céramiques texturées.
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B. Frittage-forgeage de I'oxyde Bi,Sr,Ca,.1CunOzn+a4x
B. I. Principe

Un grand nombre de porosité engendré au cours de la synthése de la phase Bi-2223,
ainsi qu’une morphologie des grains sous forme de plaquettes orientées aléatoirement, rendent
favorable la mise en ceuvre d’une contrainte mécanique uniaxiale, permettant I’alignement des
grains entre eux. Ce type de contrainte est également largement utilisé dans d’autres méthodes
de texturation. Mais, a la différence de ces derniéres, le procédé de frittage-forgeage laisse les
cotés de l'échantillon libres au fluage au cours de l'application d’une contrainte uniaxiale
(Figure 1) permettant ainsi un réarrangement facile des plaquettes. Il ne s’agit plus alors a
proprement parlé d’un pressage a chaud mais plutét d’un forgeage a chaud. Le frittage-
forgeage est donc une méthode tres efficace pour la texturation, grace a 1’absence de blocage
latéral. De plus, I’orientation des grains est facilitée par I’action de la chaleur qui engendre la
formation d’une phase liquide par la fusion partielle du matériau et permet aux plaquettes de
glisser les unes par rapport aux autres et de s’aligner facilement. Un autre effet positif de la
température réside dans 1’amélioration du couplage des grains entre eux, trés favorable au

passage du courant.

Figure 1 : Principe de texturation des plaquettes de la phase Bi2223 par frittage-forgeage.

A : pastille frittée, B : disque texturé.
B. Il. Appareillage
Le dispositif de frittage-forgeage (Figure 2) est constitu¢ d’un four a régulateur
¢électronique de la température (Tmax = 1100 °C) réalisé par la sociét¢ AET Technologie

(Meylan 38) et d’une presse uniaxiale pneumatique d’une capacité maximale de 5 tonnes,

également a régulation électronique de pression.
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Le four est composé de deux demi-coquilles articulées et liées par un de leur coté,
possédant chacune une résistance chauffante en super Kanthal. Ces deux demi-coquilles
forment une cavité cylindrique ouverte au-dessus pour permettre le passage du poingon de la
presse, (relayé jusqu’a I’échantillon par un piston en inconel) et également au-dessous pour

contrer la contrainte par un piston en inconel.

L’échantillon (sous forme de pastille) est placé au milieu de la cavité du four entre les
deux pistons en inconel, mais est séparé de ces derniers de chaque co6té par une feuille
d'argent (Goodfellow, 99.95 %, épaisseur = 0.125 mm), de la poudre d’alumine (@=63 pm) et
un disque d’alumine dense. Ces précautions sur I’environnement de 1’échantillon sont
nécessaires afin d’éviter la contamination et le collage de la pastille sur les disques d’alumine
ou sur les pistons en inconel. La séparation des deux feuilles d’argent et de 1’échantillon

texturé se fait avec délicatesse par un décollement souple et lent en torsion.

Pression
v
Résistance
A« chauffante
Echantillon
\
Feuille
d’argent
Cylindre
Disque / 1 en
d’alumine inconel

Figure 2 : Dispositif expérimental de frittage-forgeage
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B. lll. Parametres de frittage-forgeage

La texturation par frittage-forgeage est controlée par la température et la pression
uniaxiale appliquée, ainsi que leurs temps de maintien. La charge est seulement appliquée
lorsque la température retenue est atteinte, afin d’éviter une mauvaise texturation des grains a
froid par manque de phase liquide qui empécherait un bon glissement et une bonne orientation
des grains les uns par rapport aux autres. Cette charge est ensuite retirée avant la fin du palier
de température pour éviter la formation de micro-fissures dans le matériau qu’occasionnerait
la remontée brutale du piston a froid.

Sur la figure 3, on peut observer I’évolution de I’écrasement (déformation) de la
pastille durant le forgeage, ainsi que les cycles de pression et de température correspondants.
Cette réduction en épaisseur de la pastille (~90%) est évidemment accompagnée d’une
augmentation de la densité apparente relative de I’échantillon qui atteint des valeurs
supérieures a 0.9.

Ce traitement thermo-mécanique correspond a ceux employés pendant les différentes
syntheses des échantillons. Les vitesses de montée et de descente des rampes n’ont jamais été

modifiées. Seuls les températures, pressions et temps de palier ont été optimisés.

-1 Ecrasement -

.. Température . ... ..

Pression

Temps de frittage-forgeage (h)

Figure 3 : Ecrasement de la pastille en fonction de la pression et de la température pendant

un cycle de 20 h de frittage-forgeage.
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B. lll. 1. La température de frittage-forgeage

Les ¢études antérieures sur la technique de frittage-forgeage ont été réalisées avec des
températures allant de 790°C [15], a 861°C [14], certains auteurs utilisant méme des paliers
courts a 885°C [18, 19]. Cependant, la plupart des travaux utilisent des températures
n’excédant pas 855°C [16, 20, 22, 23]. L’utilisation d’une température de frittage-forgeage
plus élevée entraine progressivement 1’apparition de la phase secondaire (Sr,Ca),CuOs [24]
néfaste pour les propriétés de transport. De plus, dans le cas de notre étude, des essais a des
températures supérieures a 850°C ont entrainé une fusion trop importante de la phase Bi2223,
ceci conduisant a un échantillon trés mal texturé. D’ailleurs, la récupération du disque forgé
dans ces conditions est trés délicate. Les feuilles d’argent sont collées a 1’échantillon qui est
tres fin, et le décollement du disque entraine donc des dommages au sein du matériau.

En revanche, avec une température de frittage-forgeage plus faible, 830°C, Garnier et
al. [25] ont montré que ’orientation des plaquettes en surface du disque n’est pas de bonne
qualité. Les grains ne sont pas bien connectés les uns avec les autres, et nous obtenons une
faible texture de la phase Bi2223. Ce point sera d’ailleurs discuté dans les chapitres suivants.

Il semblerait donc que I’optimum de température se situe entre 835°C et 850°C.

B. lll. 2. Pression de frittage-forgeage.

La contrainte optimale la plus largement citée dans la littérature est situé¢e autour de 10
MPa [18, 19, 20, 22, 24, 26]. En effet, une charge plus faible, par exemple 5 MPa, ne permet
pas d’obtenir une bonne texture (figure 4a). Un faible alignement des plaquettes et une
porosité importante de I’échantillon sont alors observés.

En revanche, 1’application d’une charge trop importante provoque une expulsion de
matiere beaucoup trop grande et soude fortement 1’échantillon avec les feuilles d’argent. Le
disque texturé est alors treés fin (e<0.1mm) et n’est plus dissociable des feuilles d’argent sans
qu’il soit cassé. Nous avons donc retenu une contrainte maximale d’environ 10 MPa pour
texturer nos échantillons par frittage-forgeage. En considérant une pastille initiale de diameétre
¢ = 16 mm, la lente rampe de montée en pression (4 heures) pour atteindre le palier de
pression, correspondant a une charge de 600 Kg, permet que la contrainte subie par
I’échantillon ne dépasse pas 10 MPa [27]. En effet, la déformation de la pastille initiale, qui
engendre une augmentation de son diameétre lors de la montée en charge, permet de maintenir

une contrainte sensiblement constante tout au long du cycle de frittage-forgeage.
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La texturation des plaquettes de la phase Bi2223 est alors ¢levée et 1’échantillon est

bien densifié (figure 4b).

= 3

Acc V Det WD Exp 10 pm — AccY Spot Magn Det WD Exp 1 10um
i20.0kV 1920 SE 100 20 9csl ’ 10.0kV 3.0 1969x SE 29.1 4 11cs10d
e Ex A T e -

Figure 4 : Micrographies SEM d’échantillons texturés par frittage-forgeage, (a) : sous une
faible contrainte (5 MPa), (b) : sous une contrainte optimale (10 MPa)

B. Ill. 3. Caractéristiques de I'échantillon cru

Une étude a porté sur I’optimisation des dimensions de la pastille « souche » utilisée
pour le cycle de texturation.

En effet, nos premiers essais sur des pastilles de diamétre ¢$=16 mm et d’épaisseur e=5
mm ont donné des disques texturés assez inhomogenes. La pastille étant placé entre deux
disques d’alumine de diamétre ¢=30 mm (figure 5a), la poudre s’étale sur une grande surface
pour permettre un bon alignement des grains. La migration de la poudre est alors non
uniforme pendant le frittage-forgeage et le disque final texturé de diameétre ¢ ~ 30 mm
présente une surface avec de fortes irrégularités et notamment au niveau de I’emplacement
initial de la pastille. D’un point de vue microstructure, on observe clairement des zones
présentant un mauvais alignement des grains.

Le fluage a été amélioré¢ par I’utilisation de pastilles de diamétre ¢ = 25 mm et
d’épaisseur e = 2 mm (figure 5b). La surface d’étalement de la poudre est considérablement
réduite et permet d’obtenir un disque d’épaisseur uniforme et donc mieux texturé. Les
dimensions finales du disque sont les mémes que précédemment pour un méme cycle de

température et de pression.
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Pastille

™

Feuilles d "argent

‘\/v

Alumine
Figure 5 : schémas représentant le placement des pastilles entre les disques d’alumine.

A:¢=16mm, e =5mm B:¢=25mm,e=2mm

L’obtention de domaines texturés « propres » a permis d’entreprendre de nombreuses
expériences en vue d’augmenter les densités de courant critique qui seront décrites dans les
chapitres suivants. Cependant, pour mieux comprendre les facteurs qui influencent les
propriétés finales du matériau, il est important de corréler les propriétés magnétiques et de

transport aux analyses microstructurales et de texture.

Une analyse de texture cohérente est donc primordiale afin de démontrer clairement

I’influence des parameétres d’élaboration sur les propriétés finales du matériau.

C. Analyse de texture

Dans ce paragraphe, un état de I’art en terme d’analyse de texture par diffraction de

rayons X est discuté. Il permettra notamment :

e de comprendre pourquoi les mesures « conventionnelles » de diffraction, telles que
0-20 ou « ® -scans », ne sont pas adaptées pour fournir des informations quantitatives sur la
texture, et sont méme insuffisantes pour donner un aspect qualitatif,

e d’expliquer les méthodes retenues pour quantifier la texture dans le cadre de notre
étude,

e de justifier parallelement pourquoi il est impératif de normaliser les intensités

mesurées en distribution d’orientation.
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C. I. Limitations des diagrammes classiques

C.I. 1. Diagrammes #-26

La figure 6 représente un schéma du dispositif de diffraction utilisé généralement pour
I’analyse de poudre. Le détecteur est placé a un angle 26 du faisceau incident, lui-méme a un
angle 0 du plan de I’échantillon. En utilisant cette méthode de mesure, les plans
cristallographiques sont successivement placés en condition de diffraction.

Cependant, si les diagrammes 6-20 révelent les pics de diffraction sur une large
gamme de plans dyy,, ils prouvent seulement que ces plans (hk?) sont paralleles a la surface de

I’échantillon (de normale n).

=]

20

(hk?)
(hk¢)’

i

Figure 6 : Schéma d’une expérience de diffraction utilisant la géométrie 6-26.

Il est donc totalement impossible de déterminer la texture d’un échantillon a partir
d’une mesure 0-20. Imaginez une texture correspondant a une famille de plans (hk/)’ bien
précise (figure 6) dont leur normale est inclinée par rapport a la normale de la surface de

I’échantillon. L analyse ne permettra en aucun cas d’observer cette texture.

I1 doit étre aussi mentionné qu’une approche semi-quantitative de diagrammes 0-20 a
¢été développée dans le but de quantifier les textures. Le rapport relatif des intensités intégrées
de différents pics peut procurer des informations sur la texture. Par exemple , F. K. Lotgering
[28] trouve un facteur quantitatif, Ly, pour estimer la force de la texture dans un matériau

donné. Ce facteur est défini par :

L, =
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Ou les facteurs P sont calculés a partir de diagrammes 0-26, par le rapport de la
somme des intensités spécifiques I(hk/); (toutes les 1(00¢) par exemple) sur la somme de

toutes les intensités mesurées sur la gamme A(20).

. > 100¢)
> 1(hkr)
hk

Avec P calculé pour un échantillon texturé et Py pour un échantillon sans orientation

préférentielle. P varie de Py pour une poudre a 1 pour un échantillon idéalement orienté, et

Lk, varie de 0 pour une poudre parfaite a 1 pour un échantillon complétement orienté.

Cependant, si ce facteur est en quelque sorte li¢ a la force de la texture, il est
spécifique a un seul réseau de plans. Si deux textures ou plus sont présentes en méme temps,

deux facteurs doivent étre calculés, avec a priori pas de relation claire entre eux.
C. I. 2. Diagrammes asymétriques

De tels diagrammes sont mesurés avec la méme configuration que précédemment mais
avec I’échantillon tourné d’un certain angle par rapport a sa position d’origine (figure 7). Le
diffractogramme obtenu est similaire a ceux obtenus en configuration 0-20 si on oublie les
corrections liées aux changements d’absorption et de volume. Cette technique permet
d’analyser seulement les plans (hk/)’ qui sont inclinés d’un angle (® -0) par rapport au plan

de I’échantillon et la texture est seulement mesurée qualitativement.

(hk?)’
(hk?)

0y

20

Figure 7 : Mesure en configuration asymétrique
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C. . 3. « @-scans » ou « rocking curves »

Cette technique de mesure est souvent utilisée pour connaitre la distribution
d’orientation des plans a la surface de 1’échantillon. Pour une position fixée 0-20, les plans
positionnés a différents angles (® -6) sont mis en condition de diffraction en faisant varier o.

La configuration « ® -scans » peut étre utilisée pour mesurer quantitativement la
texture, a condition d’ajouter un autre axe de rotation. L’utilisation conjuguée de ® et d’une
rotation autour de N a été tout d’abord expérimentée par Field et Merchant [29]. Cette

méthode souffre cependant de limites de mesure.

Dans le cas de notre étude sur des matériaux polycristallins texturés par frittage-
forgeage, il est impossible d’utiliser ce type de diagrammes. En effet, les valeurs de

distribution d’orientation (FWHM) sont de ’ordre de 20° et les pics les plus intenses
correspondant aux plans (00/) ont des angles de Bragg inférieurs a 18°.

Par exemple, étudions le pic (0010) de la phase Bi2223 positionné a 6 = 11.95°
(Figure 8). Afin de mettre en condition de diffraction le plan qui fait un angle de ® = -20°
avec la surface de I’échantillon, il est nécessaire de tourner 1’échantillon de 20°, ¢’est a dire ®
=11.95+20 =31.95°. Or le détecteur se situe a une position 20 = 23.9°. Le faisceau diffracté

est donc totalement absorbé par 1’échantillon.

Détecteur

20 =23.9°
w=31.95°

Figure 8 : Configuration w -scans (rocking curves)

Considérons maintenant une distribution d’orientation de cristallites qui n’est pas
symétrique autour de n (figure 9), composée, par exemple, de deux orientations dont leur

FWHM est égale a 0.1°. La premicre posséde son axe c; paralléle a n et la deuxiéme a son axe
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¢, incliné d’un angle y par rapport a n et d’un angle ¢ par rapport au plan de diffraction.
Mesurée dans la configuration de la figure 9, une « rocking curve » des plans (00/) mettra

seulement en évidence 1’orientation Cj, la seule ayant les plans (00/) perpendiculaires au plan
de diffraction. La composante C, ne pourra étre observée qu’en tournant 1’échantillon d’un

angle ¢ autour de n avant la mesure (Figure 10).

I
{15

AL @

Figure 9 : Deux orientations différentes représentées par leurs axes c; et c.

2000
1500

1000

Intensity (u.a)

500

17.5 18.0 18.5

o(°)
Figure 10 : « Rocking Curve » représentant les deux orientations C; et C,, apres une rotation

d’angle @ de [’échantillon autour de [’axe n.

A travers ce paragraphe, il apparait trés clairement que les diagrammes « m-scans »

peuvent révéler la texture d’un échantillon dans les limites d’absorption discutées ci-dessus,
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mais aussi et surtout si plusieurs de ses diagrammes sont mesurés a différentes orientations ¢

de I’échantillon. C’est exactement le but de 1’analyse de texture.

C. Il. Choix de la technique d’analyse

Comme nous I’avons vu précédemment, le choix de la technique d’analyse dépend
fortement de la nature du matériau ( la distribution d’orientation, la symétrie de la texture,...).

Pour mieux juger de la qualité de la texture d’un matériau, il convient donc de définir
« proprement » la procédure d’analyse a suivre afin d’extraire des informations précises sur la
texture.

Les diagrammes 0-20 et asymétriques sont intéressants pour fournir des
renseignements basiques sur une éventuelle texture mais sont totalement insuffisants pour la
quantifier.

Les diagrammes « ® -scans », combinés a une autre rotation, peuvent se révéler utiles
mais sont principalement employés dans le cas de 1’analyse de monocristaux, en raison des

limites induites par la configuration géométrique de 1’analyse.

Par conséquence, la méthode la plus adaptée pour observer la désorientation des
cristallites et donc des plans (00/) consiste a tourner 1’échantillon, non pas d’un angle ®, mais
d’un angle y (figure 9). De cette fagon, aucune contrainte géométrique ne perturbe la mesure,
hormis les problemes de défocalisation. Cette rotation de y doit normalement étre combinée a
une rotation ¢ afin de mettre en condition de diffraction tous les plans (hk?). Il est alors
possible de représenter des figures de pdles sur plusieurs familles de plans (hk¢) non
paralleles.

Une figure de podle traduit, par une projection stéréographique (figure 11), la densité et
la répartition des normales (poOles) d’un plan cristallographique spécifique. La densité des
poles est schématisée par des lignes de niveau, lieu des points de surface de la sphére ou la
densité de poles atteint des valeurs données.

Les figures de poOles ne sont qu’une représentation de la texture et doivent étre
correctement exploitées afin de permettre une analyse quantitative de la répartition dans
I’espace des plans (hk/).

Ceci fait 1’objet du paragraphe suivant ou la procédure expérimentale choisie pour

analyser la texture de nos échantillons est présentée.
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x/2

Figure 11 : Projection stéréographique du pole P(y, @) en un point p(y, @) sur le plan de
[’échantillon, ¢ étant conservé par projection. Le bord de la figure de pole (y = 90°) est en

gras.
C. lll. Procédure expérimentale

Les mesures ont été effectuées sur un goniometre 4-cercles de marque Philips
(X’Pert) avec une géométrie Bragg-Brentano. Le plan incident des rayons X est positionné

parallélement a I’axe cylindrique des échantillons (figure 12).

Plans (ab)

4

Figure 12 : Configuration géométrique de [’analyse sur le goniometre 4-cercles.

Une premiere figure de pdles a été opérée sur la réflexion (119) de la phase Bi2223

afin de déterminer la symétrie de la texture (figure 13). Comme prévu dans le cas des
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matériaux déformés par une pression uniaxiale (sans croissance ultérieure), un axe de
symétrie C, aligné avec 1’axe cylindrique est détecté. Cette texture de fibre, caractéristique de

ces matériaux, a aussi €té mise en évidence par Wenk et al. [30] sur des rubans Bi2223.

(119) 894 nax.

100 (=1 nrd)
O nin.

linear scale
stereogr. proj.

Figure 13 : Figure de poles (119) de la phase Bi2223.

Cette symétrie de texture a permis de s’affranchir d’une rotation d’angle azimutal (¢)
et donc de diminuer considérablement les temps d’acquisition.

Afin de déterminer la distribution d’orientation des plans (00/), nous avons mesur¢ les
diagrammes 0-20 de 21.5° a 25.5° (pas de 0.02°) afin de recouvrir les réflections 008 et 0010
des phases Bi2212 et Bi2223 respectivement. Ces diagrammes 0-20 sont évidemment
combinés a une rotation de basculement () de 0 a 90° (pas de 5°) pour mettre en condition de
diffraction tous les plans (00/) désorientés par rapport a la surface de 1’échantillon. Une
rotation ¢ (0 a 360°) pour chaque position en 0 et une vibration du support de I’échantillon de
+ 1 mm sont combinées de telle sorte que le nombre de cristallites irradiées soit
statistiquement suffisant (environ 30 000 grains sont analysés dans ces conditions).

Les fentes incidentes ont été réglées a 0.5x0.5 mm® de fagon & ce que la surface
d’impact du faisceau ne déborde pas de la surface de 1’échantillon, quelle que soit la position
en y. Ceci est primordial pour le calcul des densités de distribution des orientations
cristallines, développé dans la suite de ce paragraphe.

Les profils des deux pics obtenus sur les diagrammes (figure 14) sont déconvolués
grace a une enveloppe « Pseudo-Voigt » pour chaque position en . On note toutefois un
probléme de recouvrement entre les deux pics. Ce phénomene, qui perturbe peu la mesure,

sera abordé dans le chapitre V (B.III.2.a). Les intensités intégrées des deux phases cristallines
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sont utilisées pour reconstruire les « y-scans » qui représentent la dispersion des plans (00/)

des cristallites.
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Figure 14 : Profil des deux pics de diffraction 008 (Bi2212) et 0010 (Bi2223) a y = 0°.

Cependant, il est nécessaire de normaliser les intensités en densités d’orientation. En
effet, la diffraction dépend de la densit¢ du matériau (porosité, densité de la phase dans un
matériau polyphasé...), du taux de cristallinité, de 1’épaisseur (films minces, massifs...), des
domaines de diffraction (différents plans diffractent avec des intensités différentes), de la
taille des particules, des états de contrainte...Il devient rapidement impossible de comparer les
distributions d’orientation entre plusieurs échantillons a partir des intensités mesurées. Il est

alors impératif de normaliser ces intensités en densités de distribution.

Considérons un échantillon de référence sans texture marquée, pour lequel la densité
est par définition €gale a 1 quelque soit 1’orientation (y, ¢). Si I’on connait I’intensité, notée
I'h,, diffractée par cet échantillon, il est alors facile de calculer les valeurs des densités Dy, (x,

@) a partir des intensités mesurées In,(y, ¢) :

Dudz 9 = 22y

I e

L’unité de densité est le multiple de la distribution aléatoire ou mrd (Multiple of

Random Distribution).
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Le calcul de Ty, introduit par J. R. Holland [31] consiste en une sommation des

intensités Ing(y, @) mesurées. On obtient ainsi ’intensité diffractée par les plans (hk/) de
toutes les cristallites irradiées. La division de cette intensité totale par le nombre de points

ayant servi a la sommation fournit I'y, (2), soit :

D1 (x.0)-siny-dy-de

Irhk/: 19 :
ZSm;(-d;(-dgo

P

2)

L’équation suivante (3) est caractéristique de notre ¢tude. La texture de fibre nous

évite en effet une rotation en .

Zlhk/(?()'sml'd}(

I = %
" Zsin;(-d;(
X

3)

Tableau 1 : Tableau récapitulatif pour le calcul de l’intensité normalisée appelée aussi

densité de distribution. Ici, pour la réflexion 008-(Bi2212).

A B D E F G
P 1(008)-2212 sin z col(B)*col(D) | col(E) / col(D) C‘I’D' ((O'z)g))_'ggig“
12.39 0 0 = 41.30826
5 957 0.08716 0.83408 = 31.00638
10 6.38 0.17365 1.10788 = 21.27092
15 334 0.25882 0.86446 = 11.13556
20 151 0.34202 0.51645 = 503434
25 0.62 0.42262 0.26202 = 2.06708
30 0 05 0 = 0
35 0 057358 0 - 0
20 0 0.64279 0 = 0
45 0 0.70711 0 - 0
50 0 0.76604 0 = 0
55 0 0.81915 0 = 0
60 0 0.86603 0 - 0
&5 0 0.90631 0 = 0
70 0 0.93969 0 = 0
75 0 0.96503 0 = 0
80 0 0.98481 0 = 0
85 0 0.99619 0 = 0
90 0 1 0 = 0
Scol(D) = 11.05188 | =358480 | 029994 -
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La tableau 1 montre les différentes étapes de calcul pour déterminer les densités de
distribution a partir des intensités intégrées du pic 008 (Bi2212), pour x=0 a 90°.

Ces densités de distribution sont alors fittées par I’intermédiaire d’une forme
gaussienne et la largeur a mi-hauteur de la distribution d’orientation (FWHD) permet de

donner une appréciation quantitative de la dispersion des cristallites (Figure 15).

| = 008 (Bi2212) |

[ ] Data: Data4_B
40 ~ Mitglelz gt:us_s
Chir2 = 0.50124
%\ . . RA2 = 0.99591
E 304 0.05288 0.13624
. . . \ 0.01361 +0.13423
Figure 15 : Densités de 5 [ W 1s7o86l  £0.28455
distribution de [’axe C de la 2, . b Ao e madon
hase Bi2212 en fonction de g [PEEN
p Je 2 FWHD <+—
X 3
@ 10 I 1
F’ Il \‘
@ \
8] | | ]
e .
0 Hi‘ EEEEEEEEEEEE=a

| LA B I R R B B LR I IR R
-100 -80 -60 -40 -20 0 20 40 60 80 100

Angle X (°)

Les pourcentages volumiques des phases Bi2212 et Bi2223 sont estimés
respectivement a partir des figures de pdles (008) et (0010), elles-mémes recalculées a partir
des mesures de densité de distribution. La figure 16 représente la figure de pole (008)-Bi2212.
Le profil est intégré afin de sommer toutes les réflections pour toutes les orientations de
I’échantillon. Les pourcentages volumiques sont alors calculés a partir de ces intensités

intégrées et des facteurs de structure des deux phases cristallines.

100 (=1 mrd)

1 min.

loy. scale
stereogr. proj.

f1: Change color
f4:sh-prsc->pcx
f5:fotosfile

f6 ‘mouse cursor
<ESC> exit mouse
<ENTER> to exit

Figure 16 : Figure de poles (008)-Bi2212 recalculée a partir des densités de distribution.
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C. I.V. Analyse combinée par diffraction de rayonnements

La méthode d’analyse de texture présentée précédemment permet de statuer clairement
sur les densités de distribution d’orientation dans les disques texturés de Bi2223. Le chapitre
IV mettra en évidence lutilit¢ d’une telle analyse pour corréler les propriétés
supraconductrices, les pourcentages de phase, la microstructure et la texture.

Cependant, cette acquisition « manuelle » des densités de distribution est insuffisante
pour caractériser entierement la texture du matériau. Nous nous sommes ainsi attachés a une
analyse globale de la texture (chapitre V) qui, a notre connaissance, n’a pas été utilisée sur les
composés polycristallins texturés de Bi2223. Pour ce faire, il est indispensable d’acquérir une
multitude de figures de podles caractéristiques de différents plans cristallographiques et de
reconstruire a partir de celles-ci la Fonction de Distribution d’Orientation des Cristallites
(FDOC) qui définit la texture du matériau. Nous reviendrons a la définition de cette fonction
dans la suite du paragraphe.

Pour pouvoir enregistrer le maximum de figures de poéles, il est nécessaire de balayer
une large gamme d’angle 26 pour des positions en  allant de 0 a 90°. L’utilisation précédente
d’un détecteur ponctuel est ici impossible. Par exemple, pour balayer une zone de 10 a 60° en
20, et pour neuf angles de tilt (y=0 a 40°) il faudrait compter 23 jours de temps d’acquisition.
L’emploi d’un tel diffractométre n’est donc pas envisageable.

La solution a ce probléme est I’utilisation d’un détecteur courbe (Figure 17) qui réduit
considérablement le temps d’acquisition. Il faut compter environ 4h pour effectuer la méme

analyse. La figure 18 montre les diffractogrammes X (20) enregistrés pour différentes

positions en y (0 a 65°).

Figure 17 : (a) Photographie représentant le goniometre avec détecteur courbe (INEL), (b)

schéma illustratif des angles de rotation.
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Figure 18 : Diffractogrammes X (26) pour différentes positions en y (0 a 65°).

L’analyse d’un tel systéme n’est pas chose facile et pose plusieurs dilemmes.

1) Une analyse quantitative de la texture est indispensable pour pouvoir comprendre les
diagrammes de diffraction et donc connaitre la structure réelle de I'échantillon, cependant,
sans connaissance exacte de la structure, 1'analyse de texture est délicate.

2) Le matériau est composé de plusieurs phases donnant des pics de diffraction qui se
recouvrent. L'analyse quantitative de phase se fait alors par déconvolution, mais doit prendre
en compte les orientations préférentielles et évidemment la structure de chaque phase.

3) L'interprétation de ces données reste aussi dépendante des effets microstructuraux
éventuellement présents dans le matériau: tailles des cristallites (isotropes ou anisotropes),
défauts cristallins (ponctuels, linéaires, planaires ou volumiques), variations de compositions

et microdéformations.

A travers ces trois exemples, il parait treés clair que la texture, la structure ou la
microstructure ne peuvent étre traitées de facon indépendante. Ainsi, pour pouvoir estimer les
nombreux parametres li€s a ces trois caractéristiques, il est impératif d’analyser les données

de maniére combinée. Cette approche, qui a prit progressivement le nom "d'analyse
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combinee", est notamment développée dans le programme MAUD [32] qui incorpore les

formalismes suivants:

-WIMV et maximum d'entropie: Analyse quantitative de texture
-Rietveld : Analyse de structure, Phase, Microstructure
-Warren-Averbach (Fourier): microdéplacements et tailles de cristallites
-Popa: tailles de cristallites anisotropes

-Le Bail: extraction des pics de diffraction

-Sin?¥ et SDF: contraintes résiduelles

Tous ces formalismes sont implémentés de maniere a jouer les uns sur les autres par
I'intermédiaire d'un affinement global. Par exemple, un premier cycle d'affinement de
Rietveld est effectu¢ de fagon cyclique sur un ensemble de diagrammes de diffraction mesurés
dans des orientations différentes, puis les intensités extraites pour un affinement de texture, le
résultat servant a corriger les intensités diffractées pour un nouvel affinement de Rietveld etc.
La figure 19 montre l'interdépendance des paramétres et formalismes tels qu'ils sont

implémentés dans MAUD.

Intensités Intégrées
(Extraction de Le Bail)

Affinement WIMV

Orientation Distribution
Function

Affinement Rietveldl

Parameétres Structuraux
et
Microstructuraux

Contraintes résiduelle
Stress Distribution
Function

Figure 19 : Interdépendance des parametres et formalismes tels qu'ils sont implémentés dans

MAUD.
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L’influence des contraintes résiduelles dans nos matériaux est négligeable et n’a donc
pas été traitée.

En revanche, je vais plus particuliérement revenir sur les deux premiers formalismes
(WIMV et Rietveld) qui m’ont permis (comme vous le verrez dans le chapitre V) d’extraire
les densités de distribution d’orientation, les parametres de maille, les pourcentages de phases

et les tailles de cristallites.

Formalisme Rietveld [33]:

La méthode de Rietveld est une méthode d’affinement structural basée sur
I’exploitation du profil global du diagramme de diffraction. Pour mesurer 1’intensité des pics
de diffraction et remonter a la structure du composé, il faut d’abord étre capable de modéliser
le profil de toutes les réflexions du diagramme. Pour cela, on considére que le profil provient
de la convolution de deux termes. Le premier prend en compte les caractéristiques de

I’appareillage et le second celui de 1’échantillon.

La fonction de profil définissant I’intensité diffractée au pas i, et provenant du pic de Bragg

centré sur le pas £, est de la forme :
Oy = Au [(1-1)Gig + nLi]

avec la composante Gaussienne :

2 [In2 (A29ﬂ<)

G (A204 H) = T\ P =412
k

et la composante lorentzienne :

e
L (A26, Hy) = H2 {1+4M}

2
k.TC K

A20x = (26, - 28,), 26, :position du barycentre du pic de Bragg et 26, : position du i™ pas
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Hy: H;(6,)=Utan26,+ Vtan 6, +W

n: fraction du profil lorentzien (0<n<1) et 4;: fonction d’asymétrie de la raie

L’intensité calculée y;. pour le pas i doit tenir compte des recouvrements des pics de Bragg. Si

Ix est ’intensité intégrée calculée pour un pic de Bragg donn¢ alors yj. s’exprime :

Vic = S. ZIink-f- bi
k

b, : contribution du fond continu au jome pas, s : facteur d’échelle et :
I = my.C(0).Li(0).P(O).|F, (ki)

my: multiplicité de la réflexion k
Li(6):correction de Lorentz, Pi(6): correction de polarisation.
Fi(hkl) : facteur de structure tenant compte de I’agitation thermique

Ci(0) :correction éventuelle d’éclairement ou d’orientation préférentielle.

Ce dernier parameétre, qui tient compte d’une éventuelle orientation préférentielle doit

incorporer la FDOC déterminée en ce qui nous concerne par un affinement de type WIMV.

Formalisme WIMV (de Williams-Imhot-Matthies-Vinel) [34] :

Avant d’expliquer ce formalisme, il est tout d’abord impératif d’introduire la Fonction de
Distribution d’Orientation des cristallites f(g). Si ’on considére, pour un volume V
d’échantillon, que les cristallites, dont I’orientation est contenue dans un angle solide compris

entre g et g + dg, occupent un volume dV(g), alors on peut définir la fonction f(g) ainsi :

dv(g) 1
Tg—gf(g)dg

ou dg = sin(B)dPdady est défini par les trois angles d’Euler o3,y dans I’espace d’orientation.
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Ces trois angles permettent d’amener en coincidence le systéme de coordonnées d’un

certain cristal Kg avec celui de I’échantillon K, =(X, Y, Z) ou (100, 010, 001).

La fonction f(g) représente donc la densité volumique de cristallites orientées suivant
I’élément dg, c'est-a-dire par unité d’angle solide.

Cette densité est mesurée en m.r.d. (multiple of random distribution) et normalisée a 1
pour un échantillon sans orientation préférentielle. La fonction f(g) peut prendre des valeurs
comprises de 0 (absence de cristallites orientées suivant 1’élément dg) a ’infini (pour un

cristal parfait).

La condition de normalisation de f(g) pour I’espace global d’orientation est défini par :

2n n/2 27

[T [riepe=se

a=0 B=0 y=0

Les données nécessaires pour déterminer cette fonction f(g) sont les figures de pdles,
Pr(y) avec h=<hkl>* et y=(¢, y). Ces figures de poles déterminent la distribution des
normales <hkI>* aux plans cristallographiques {hkl} qui diffractent pour des orientations (o,
%) de I’échantillon dans I’espace du diffractometre. Pour une figure de pdles, ¢ et y varient
afin de couvrir toutes les orientations possibles. Cependant, une figure de pdles est seulement
la mesure de la distribution d’un seul systéme de directions <hkl>*, une rotation autour de

celle-ci (¢ angle) donnant la méme intensité diffractée.

On peut donc établir la relation suivante :

av 1 .
# =P (@) sin xdyde

La normalisation des figures de poles est similaire a celle opérée en (2) :

2n w/2
[Py (ox)sinydydo = 4m

=0 x=0

En reprenant les équations (1) et (2), on peut alors obtenir 1I’équation fondamentale de

I’analyse de texture :
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PY) =5 [ /(ek

h/y

Pour résoudre ce systéme d’équation €quation, nous avons utilis¢ une approche

itérative (WIMV) []. L’affinement de f(g) est basé sur la relation suivante :

) =N f“(g)fo(gl)
[TE )

hkl

avec I le nombre de figures de poles mesurées, f'(g) et P/ (y) les valeurs affinées de f(g) et

P,(y) au i™ pas d’itération. Le nombre N est un facteur de normalisation. Les valeurs P’ (v)

sont calculées apres chaque cycle d’itération.

La meilleure solution trouvée pour f(g) correspond & un minimum des facteurs de

reliabilité :

P(y, )i (v,

— 1
RPx = E E
175 " (y‘,)

j est associé a tous les points expérimentaux y, i varie de 1 a I (nombre de figures de pdles),
les termes « obs » et « calc » réferent respectivement aux densités observées et recalculées (a
partir de f(g)). La valeur x est un critére pour apprécier la qualité de 1’affinement pour de

faibles ou de forts niveaux de densité.

Ces facteurs jugeant de la pertinence de I’affinement de la texture sont évidemment
associés aux facteurs de reliabilité de 1’affinement Rietveld (basé sur la minimisation par
moindres carrés de la somme pondérée des différences d’intensités mesurées (;) et des

intensités calculées (y.;) pour tous points du diagramme 260) :
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Za)i(yi_yci)z Z‘Ik_llfalc

l—z RBragg = k—
zwiyi Zlk
i k

@; représente le poids statistique correspondant au i*™ pas, i est I’intensité intégrée observée

de la K™ réflexion et 7 est I’intensité intégrée calculée de la k'™ réflexion.

Les analyses manuelle (B.III) et combinée (B.IV) de la texture fournissent des données
précises sur la qualité¢ de nos échantillons. Aussi, les résultats obtenus doivent impérativement
étre corrélés avec ceux acquis par d’autres techniques de caractérisation telles que la
microscopie ¢€lectronique a balayage, les mesures magnétiques et électriques...., que le

paragraphe suivant décrit.

D. Autres techniques de caractérisation

D. I. Microscopie électronique a balayage

A T’aide d’un microscope électronique a balayage (Philips XL 30), nous avons
effectué¢ des caractérisations microstructurales. Les micrographies obtenues ont été faites en
¢lectrons secondaires pour des observations concernant la morphologie et la taille des grains,
la présence de phases secondaires et, bien sir, la qualité de la texture des échantillons. Les
photos prises en électrons retrodiffusés permettent d’identifier et d’analyser différentes

phases.
D. Il. Mesure de granulométrie

La répartition granulométrique des poudres a été¢ mesurée a 1’aide d’un granulométre
Malvern (MasternSizer) a diffraction laser He-Ne (A=633 nm). Il permet de mesurer la
proportion volumique de grains de 0.1 um a 600 pm. Ce n’est qu’une mesure indicative pour
les poudres a grains aplatis comme les phases Bi,Sr,Ca, 1Cu,Ounir car le résultat est obtenu

par la théorie de diffraction de Mie, en supposant les particules sphériques. Il permet
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néanmoins de se rendre compte de la présence d’agglomérats durs (grains non dissocié€s aux

ultra-sons) apres broyage.

D. lll. Caractérisation de la supraconductivité

D. lll. 1. Résistivité

Les mesures ont été effectuées avec un appareil type PPMS Quantum Design®
(Physical Properties Measurements System). Les mesures de résistance ont été réalisées par la
méthode « des 4 points ». Les fils de cuivre, soudés sur les quatre contacts (laque d’argent),
assurent la jonction avec le dispositif de mesure. La bobine permet d’appliquer un champ
magnétique compris entre 0 T et 7 T. Les mesures peuvent étre effectuées en température de 5
a 400K.

La chute brutale de la résistance a zéro a la température de transition est la signature
de I’état supraconducteur du matériau. Par ailleurs, la forme de la courbe caractérise le degré
de pureté et I’homogénéité de I’échantillon.

Les mesures d’anisotropie résistive ont été effectuées suivant les plans (ab) et 1’axe C.
Compte tenu des faibles épaisseurs des échantillons (0.2 a 1.5 mm), la méthode de

Montgomery [35] trés utilisée dans la littérature a été appliquée. Cette méthode permet de

déterminer la résistivité suivant les deux directions sur le méme échantillon.

D. lll. 2. Susceptibilité magnétique

Les mesures d’aimantation (avec ou sans champ magnétique appliqué) en fonction de
la température permettent d’accéder a la qualit¢ supraconductrice de la céramique par la
détermination de sa température critique et de la largeur de transition supraconductrice.

L’appareillage (Magnétometre a SQUID Quantum Design®) permet aussi de tracer
des cycles d’hystérésis d’aimantation a température fixe. A partir de ces cycles, en appliquant
le modele de Bean [36] corrigé par Gyorgy et al. [37], on peut déterminer des densités de
courant critique Jov dont les valeurs dépendent de la qualité de 1’échantillon. Si I’on considére

des échantillons supraconducteurs anisotropes ayant la forme d’une plaque (d’épaisseur ¢) et
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de dimension axb avec a<b, la densité de courant critique, lorsque le courant circule dans le

plan de la plaque, s’exprime par :

20AM .cm™
J. (Alem?) = (cmu.cm™) aetbencm

a( l—%)

Cette méthode de caractérisation a I’avantage d’étre simple a mettre en ceuvre car elle
¢vite les étapes fastidieuses de dépdt des contacts et de soudure des fils nécessaires en
transport. Cependant, les valeurs obtenues ne représentent pas toujours les réelles
performances des échantillons en transport. Cette technique nous a permis aussi de
caractériser la densité de courant critique pour des basses températures (jusqu’a 5K) ce que ne

permet pas I’appareillage de mesure en transport.

D. lll. 3. Densité de courant critique en transport : J.

Elle a ét¢ mesurée par la méthode des 4 points : 2 contacts extrémes pour le passage
du courant continu I (fils et laque d’argent recuits avec 1’échantillon) et 2 contacts
intermédiaires pour la mesure de la différence de potentiel V lorsque la céramique transite.

L’installation est composée d’un cryostat a azote liquide avec porte-échantillon
entouré¢ d’une bobine supraconductrice a basse température critique générant un champ
magnétique variable de 0 a 9 Teslas, d’un générateur de courant continu limité a 100A et d’un
nano-voltmetre, le tout piloté par un micro-ordinateur permettant d’acquérir les couples de
points (I, V). Il est possible, en pompant sur I’azote du cryostat, d’abaisser sa température de
77 K a 65 K environ, et donc d’effectuer des mesures I-V sous champ magnétique B pour des
températures comprises entre ces deux valeurs et suivant deux directions de 1’échantillon
seulement : B, et B;. Un critére de transition de 1pV/cm a été choisi pour déterminer le

courant critique.

Apres avoir défini la problématique du sujet et présenté le procédé de texturation et les
techniques d’analyse, il reste maintenant a rentrer dans le vif du sujet. Dans le prochain
chapitre, les premiers résultats sur la synthése de la phase Bi2223 et sur la texturation par

frittage-forgeage sont ainsi présentes.
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Chapitre Il

Synthese de la phase Bi2223 et texturation par frittage-

forgeage

La plus grande partie des travaux menés sur les céramiques texturées d’oxyde
supraconducteur Bi2223 a ¢été consacrée principalement a I’amélioration des propriétés
supraconductrices et notamment de la densité de courant critique. Comme nous 1’avons vu
dans le chapitre I, il est indispensable que le matériau présente une teneur en Bi2223 la plus
grande possible avec un minimum de phases secondaires. Pour cela, de nombreuses voies de
synthése de la poudre précurseur ont été largement étudiées. La qualité de cette poudre
conditionne sa réactivité, la formation de la phase Bi2223 et par conséquence les propriétés

finales du matériau.

Dans un premier temps, il nous a paru essentiel de dégager une méthode de synthése
qui nous semblait la plus appropriée pour la réalisation de lots importants de poudre initiale
de grande pureté. Les études menées antérieurement par V. Rouessac [1] et R. Caillard [2]
m’ont amené a synthétiser la poudre précurseur par voie sol-gel. Cette méthode permet
d’obtenir une solution homogene a 1’échelle atomique , et aprés complexation, évaporation du
solvant et briilage, de récupérer une poudre précurseur gardant le méme degré d’homogénéité.
Cette poudre précurseur est trés réactive grace a la finesse de ses grains et a la bonne
répartition des éléments qui la composent.

Une fois cette étape réalisée, nous avons défini un cycle de calcination puis déterminé
les cycles de frittage appropriés pour 1’obtention d’une poudre Bi2223 la plus pure possible.

Des expériences de frittage-forgeage ont complété nos travaux de synthése et ont

permis 1’¢laboration de disques texturés avec une grande pureté en phase Bi2223.
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A. Synthése de la phase Bi2223

A. l. Synthese sol-gel

A. l. 1. Le choix de la voie sol-gel

La méthode la plus couramment utilisée pour synthétiser une phase céramique consiste
a mélanger dans des proportions adéquates des précurseurs commerciaux, sous forme de
poudres (oxydes et carbonates), et a les calciner apreés broyage. La phase, si elle est
thermodynamiquement stable, se forme alors naturellement a partir d’une certaine
température, par diffusion des espéces a I’état solide ou semi-liquide entre les grains
précurseurs (calcination). Ces précurseurs finissent par disparaitre au profit de la phase
homogéne recherchée. La simplicité de ce procédé fait qu’il est encore trés répandu pour la
synthese des phases Bi2212 et Bi2223.

Cependant, 1’emploi de cette méthode dite conventionnelle requiert un frittage long
qui reste parfois incomplet. En effet, la synthése par voie solide ne méne pas a 1’échelle
microscopique a un mélange chimique homogéne des poudres précurseurs (Bi,Os, PbO,
SrCO;, CaCOs, CuO); la cinétique de formation de la phase Bi-2223 est d’autre part trés

lente a cause de la diffusion limitée a 1'état solide.

Pour surmonter les problémes de la voie solide, de nombreuses méthodes par voie
chimique ont été mises au point pour obtenir plus ou moins rapidement la phase Bi2223 en
accélérant sa cinétique de formation. Elles utilisent toutes un mélange des cations Bi’", Pb*",
Sr**, Ca®" et Cu®" en solution aqueuse ou organique obtenu par dissolution des oxydes et
carbonates dans un acide fort. Elles différent ensuite dans la technique employée pour aboutir
a un précurseur intermédiaire ayant la méme homogénéité que la solution, tout en accélérant
la formation de la phase 2223 au cours de la calcination qui suit.

Parmi ces méthodes, la voie sol-gel a été retenue afin de synthétiser des lots
importants de poudre de phase Bi2223 en un minimum de temps. Déja étudiée au laboratoire,
elle a prouvé son efficacité par rapport a la méthode classique [3] et demeure intéressante

d’une point vue technique et financier par rapport aux autres techniques par voie chimique.
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A. |. 2. Procédure expérimentale

a) Stoechiométrie de départ.

Le choix de la composition initiale est essentiel car il détermine, au cours de la
synthése, la nature et la quantité des phases intermédiaires ainsi que le chemin réactionnel
menant a la formation de Bi2223. De petites variations de stecechiométrie peuvent engendrer
des baisses importantes de quantité de phase Bi2223 formée. Nous avons choisi de ne pas trop
nous ¢loigner de la steechiométrie idéale 2 . 2 . 2 . 3 afin d'éviter la formation de phases
secondaires nuisibles pour les propriétés supraconductrices et de transport.

Néanmoins, pour le cuivre et le plomb, nous avons opté pour un léger exces. En effet,
méme si un exces de cuivre n'est pas souhaitable selon Chen et al. [4] car il favorise la
formation de phases secondaires, il est cependant bénéfique pour la vitesse de formation du
Bi2223 : Tirumala et al. [5] ont déterminé que si cet exces de cuivre n'excéde pas 0.15, il
n'affecte pas les propriétés de transport. Nous avons choisi un compromis avec une
steechiométrie de départ en cuivre de 3.1. Concernant le plomb (Chap.l — B - I.V- 1), Jeremie
et al. [6] ont montré qu'un exces entre 0.2 et 0.4 est bénéfique pour améliorer les propriétés
supraconductrices. Comme de nombreuses équipes [7, 8, 9, 10, 11], nous avons opté pour une
steechiométrie en plomb de 0.35. La steechiométrie cationique globale suivante a donc été

retenue :

Bi**:185 Pb*":035 S*T:2  Ca¥:2 i3

b) Méthode expérimentale

La méthode de synthése comprend la préparation de deux types de solutions : la
solution 1 formée des oxydes et carbonates dissous dans ’acide nitrique et la solution 2
composée de ’EDTA (Acide EthyléneDiAmineTétracétique) dissous dans I’ammoniaque. Le
mélange de ces solutions permet la complexation des cations par ’EDTA. Puis, par
évaporation de 1’eau et briilage du gel formé, on obtient la poudre précurseur. La figure 1

récapitule les grandes étapes de cette formation de la poudre précurseur par voie sol-gel.

Solution 1 :

Les poudres commerciales Bi,O3 (Aldrich ® 99.9 % min.), PbO (Merck Pro-analysi ®
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99 % min.), SrCO; (Diopma ® 99.99 % min.), CaCO; (Diopma ® 99.99 % min.) et CuO
(Diopma ® 99.99 % min.) sont pesées dans la steechiométrie cationique respective 1.85 : 0.35
:2:2:3.1. Elles sont dissoutes ensemble a 1’aide d’une solution concentrée d’acide nitrique
HNO; (Carlo Erba ® 65 %). Le début de I’ajout d’acide s’effectue lentement (goutte a goutte,
a I’aide d’une pipette graduée) pour éviter une décarbonatation trop brutale et immédiate des
deux poudres SrCOs3 et CaCOj;. Lorsque I’évaporation de dioxyde de carbone (CO, ) est
terminée, 1’acide est versé par quantité plus importante (quelques ml). En pratique, la quantité
théorique d’acide nécessaire a la dissolution de I’ensemble de la poudre et a la formation des
nitrates Bi(NOs);, Pb(NO;3),, Sr(NOs),, Ca(NO;), n’est pas suffisante. L’oxyde Bi,O3
nécessite en effet un fort excés d’acide pour se dissoudre en totalité. Il nous faut donc ajouter
environ 30 % d’acide en plus de la quantité théorique [3]. La solution obtenue est totalement

limpide, de couleur bleu pale et fortement acide (pH~1).

[[ Etapes de synthese ]’

n Poudres commerciales Ethylene 4
Eau Oxydes et carbonates diaminetétracétique Eau
istillé . distillée
distillée | (gi, pb, s, Ca, Cu) (EDTA)
Ac'1de Ammoniaque
nitrique
Solution Solution de nitrates de Dissolution compléte du Solution
1 Bi, Pb, Sr, Ca et Cu complexant 2
Mélange
Solution 1 et 2
Complexation des
Chauffage cations
Agitation
. Elimination de H,O, CO,, NH;, NO,
Brilage
Formation du gel I [ Poudre précurseur

Figure I : Schéma de la préparation du précurseur Bi2223 sol-gel.
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Solution 2 :

Une seconde solution (2) permettant de complexer les cations métalliques de la premicre
est alors préparée. Il s’agit de dissoudre la poudre d’acide éthyléne diaminetétracétique
(EDTA, Aldich ® 99 % min.) avec de ’ammoniaque concentré a 28 % mol. (Prolabo
Normapur ®). Un léger excés d’ammoniaque est nécessaire pour une dissolution complete du

complexant.

Meélange des deux solutions 1 et 2 et formation du gel :

Pour former le gel, premier précurseur de la phase Bi2223, il est nécessaire de
mélanger les deux solutions. Pour éviter tout précipité de ’EDTA qui se reformerait dans une
solution trop acide, on préfeére verser lentement la solution 1 dans la solution 2 et non
I’inverse, tout en maintenant le pH au-dessus de 5 en complétant par 1’ammoniaque
concentré. A ce stade, un exceés de solution 2 s’avére important afin qu’aucun précipité
n’apparaisse ( ni d’EDTA a faible pH, ni de Bi(NOs); a pH plus ¢élevé).

La complexation du Cu donne a la solution une couleur bleu profond. Il faut alors
¢liminer 1’eau sans détruire I’homogénéité des cations complexés. On utilise tout d’abord un
agitateur magnétique chauffant et on maintient le pH entre 5 et 7. Au cours de 1’évaporation
de I’eau, une partie de I’ammoniaque s’évapore, ce qui contribue a rendre la solution plus
acide. L’EDTA peut alors précipiter a nouveau : le mélange devient bleu pale et s’opacifie.
L’ajout de NHj3 re-dissocie ’EDTA de maniére réversible.

On stoppe 1’évaporation lente lorsque la solution devient trés visqueuse et bleu noir.

La solution est alors versée en petite quantité dans un récipient posé sur une plaque
chauffante. L’évaporation se fait alors rapidement et la solution prend une couleur vert

bouteille. C’est la formation du gel.

Le briilage

Lors de [D’évaporation de la solution, la décomposition de I’EDTA s’amorce.
L’ensemble devient hautement combustible et se consume naturellement en formant des
agglomérats trés poreux de couleur brune. La forte émission de gaz (H,O, CO,, NHj, NOy)
nécessite impérativement de travailler sous hotte. Le changement de volume entre la solution
et ce composé intermédiaire est impressionnant (Rapport entre 5 et 10). C’est la raison pour
laquelle il faut décomposer la solution par petites quantités, en plusieurs étapes. Le précurseur
ainsi obtenu est réduit en poudre par un rapide broyage manuel dans un mortier en agate. Un

diffractogramme X de cette poudre (figure 2) montre que les oxydes Bi,CuO4 et CuO ont
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commencé a cristalliser, dans une matrice encore amorphe.

Intensité (a. u)

5 10 15 20 25 30 35 40
Angles 26 (°)

Figure 2 : Diffractogramme X de la poudre précurseur. (0) Bi;CuO,, (®) CuO

A. ll. Calcination

A l'issue du briilage, la poudre précurseur est broyée au mortier, puis subit le cycle
thermique de calcination (chamottage) effectué¢ sur un lit de poudre non compactée afin de
faciliter un dégazage des résidus organiques. Etant donnée la complexité du diagramme de
phase du systeme Bi-Pb-Sr-Ca-Cu-O, I’assemblage des phases initiales issues de la
calcination conditionne la formation de la phase Bi2223 pendant le frittage ultérieur, et ainsi
les performances du matériau.

Comme il I’a ét¢ déja stipulé (Chap.l — B - 1.V- 1), 'utilisation d’une poudre
précurseur composée de la phase 2212 et de phases secondaires est nécessaire afin
d’augmenter la vitesse de formation de la phase Bi2223 [12, 13] et de tendre vers une
formation compléete de Bi2223 pour limiter la présence de phases secondaires.

La température optimum de calcination est de 820°C pour un temps de 24 h [14]. La
poudre est alors composée majoritairement de phase Bi2212 mais aussi de phases secondaires
telles que Ca,PbO4, CuO, Ca,CuOs, Sr4Cuy404 (figure 3a).

En revanche, ce cycle thermique a ét¢ adapté pour une poudre synthétisée par voie
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polymere. Il nous était donc impératif de contréler I’influence du méme cycle de calcination
sur nos poudres. L’analyse aux rayons X montre clairement que 1’on obtient une poudre avec

une composition cristalline trés proche (figure 3b).

I I ; I
) i
| . i
L * |
= | i
5T i
\9 | ]
(7) oo
s | > |
L o?” . i
I I I I I I I I
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45
Angles 20 (°)
I I I I I
b |
< | |
3
Q
c L _|
g
N MW\. |
I I I I I I I I

0O 5 10 15 20 25 30 35 40 45
Angles 20 (°)

Figure 3 : Poudre précurseur synthétisée par voie polymere (a), par voie sol-gel (b)

(‘) Bl2212, (D) Cang04, (O) SI"14C1424041, (.) CMO, (O) CCZZCMO3.
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A. lll. Le frittage

La gamme de température couramment employée pour la synthése du Bi2223 est
comprise entre 830 et 880 °C [15-23]. De la température de frittage dépend la quantité de
phase liquide. Cette quantité meéne a une vitesse de formation de la phase Bi2223 plus ou
moins rapide selon que 'on se situe dans la zone quasi solide (fusion partielle) ou de fusion
totale (verre) du matériau. Cependant, comme nous le montrent les diagrammes de phase
schématiques de la famille (B1,Pb),Sr,Ca,.1CuyOonia+s (figure 4), la zone de formation de la
phase Bi-2223 est étroite et sa stabilité thermique est limitée, expliquant que 1’on obtienne

généralement une céramique multi-phasée.

5 g%ﬁ 5
L J - 920 [.iquid * (5r.Ca)CuO2 + Ca2Cu03]
= 195 + PN
900|— / ] iquid + A i s PE—
2:0:2:1 + L. !’ et} | manz+ =)
L & . ? 22Cu03 H 223 +
A 2:0:2:1 + CC + C4P + Lig. | liguid 212 + 2223 | fiquid +
< h - PRIPRFIE | skl
880} ~ / . e
fieNa @ e e e s . = 840 -
20221\ I =
T re oNe | W o e . e [ =
o 2122409\ = 119x5
~ 860}~ S A e s . . — = 12 12+
2223 M21:224CC+CP+la. T = e
L il S R TG hd + * o = - uo ”
-3
e 690 [
840 i
R} 650
b
8202 - [119x5 + Ca2Cu03 + CuQ)
| L | | 1 | |
2 3 & 8§ B % 10 15
119x5 2212 2223

(B1,Pb)1SraCa,. 1 Cu,O, Phases

Figure 4 : Diagrammes de phases schématiques de la famille (Bi,Pb);Sr:Cay.;CuyOazpsq+s
selon Strobel et al. [24] (gauche) et Majewski [25] (droite). 2:0:2:1 = (Bi,Pb),Sr:Cu;0¢+5,
2:1:2:2 = (Bi,Pb),Sr;CaCu;04+5, CC = SrxCa; ,CuQO;,; C2P = Ca,PbO,; 119X5 =
Biy4,(Sr,Ca),CaCuOgys.

Cependant, la quantité des phases secondaires doit étre réduite au minimum, ainsi que
leur taille de grains. En effet, ces phases, qui sont principalement des oxydes (Ca,Sr) et qui
dépendent de la composition steechiométrique de départ, sont néfastes pour les propriétés
supraconductrices et jouent un réle défavorable pour le passage du courant [26, 27].

Afin d’obtenir un maximum de conversion de ces phases en phase Bi2223, il convient
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donc de déterminer une gamme de température bien précise pour un temps de synthése

minimum.

A. lll. 1. Préparation des échantillons

A TDissue de la calcination, la poudre est broyée au mortier, tamisée a 63um puis
compactée sous forme de pastille. Ce compactage permet de rapprocher les grains des
différentes phases et de diminuer le chemin de diffusion des espéces, accélérant ainsi la
cinétique de formation de la phase Bi2223.

Les parametres de mise en forme sont les suivants :

-Pression : 150 MPa
-Diametre du moule : ¢ = 16mm

-Masse de poudre : 2.5¢g

A. lll.2.Caractérisation rapide des pastilles frittées

Les poudres issues des pastilles frittées ont été¢ soumises a des mesures de diffraction
X afin de suivre 1I’évolution des pourcentages volumiques relatifs des phases majoritaires
Bi2201, Bi2212 et Bi2223, en négligeant toutes les autres phases. Cette évolution a été suivie

grace aux parametres suivants :

p2201 = ! x100 p2212=;x100
B'-D*A"'-D+A" g, |
AT -1
1
p2223 = 7 x100
-1
1+A1_1+ 11
B'-1 B'-1
Avec [28]:
Py Bi2201 _1 17°'(006) 17" (115)
Bi2212 + Bi2201  2{ I (006) + I*">(008) 1" (115)+ ™" (115)
o, Bi2212 L 17%(0010) . 172 (115)
Bi2223 + Bi2212 2 I72(0010) + I'2(008)  I**(115)+ 17" (115)

et I'(hk() Uintensité de la raie (hk?) de la phase i.
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Ces parametres ne représentent pas les pourcentages volumiques réels mais permettent
de comparer rapidement des échantillons préparés dans des conditions similaires. Le calcul
des pourcentages réels nécessiterait une approche plus lourde prenant en compte le profil
global, la texture, la microstructure, la structure des phases et imposant donc des mesures plus
longues et pas impérativement nécessaires pour connaitre les tendances d’évolution des
phases avec la température et le temps de frittage. Nous parlerons dans ce chapitre de

« pourcentages de phases » par abus de langage.

A. lll. 3. Influence des paramétres de frittage

a) Premier frittage réactif

Les différentes températures de frittage testées sont comprises entre 838°C et 860°C
pour un temps de palier de 100h. Cette durée a été choisie car la formation de Bi2223 sature
apreés 100h de frittage [14]. Cette gamme de température correspond en partie au domaine de

formation de la phase Bi2223 d’apres les diagrammes de phases [24, 25].

100

838 842 846 850 854 858

Température (°C)

Figure 5 : Evolution des pourcentages des phases Bi2201, Bi2212 et Bi2223

en fonction de la température.
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Dans la gamme de température 838-845°C (figure 5), le pourcentage de Bi2223 croit
de fagon monotone avec I’augmentation de la température pour atteindre 82%. Dans le méme
temps, le pourcentage de Bi2212 décroit de fagon opposée, alors que le pourcentage de
Bi2201 demeure quasiment nul. Ceci prouve trés clairement que la phase Bi2212 se
transforme en phase Bi2223 par réaction avec les phases secondaires. Il est par contre
impossible de déterminer quel mécanisme de formation (parmi les trois présentés dans la
littérature) intervient. Ce point sera abordé dans le chapitre IV.

Dans la deuxiéme zone de température 850-860°C, le pourcentage de phase Bi2223 est
stabilisé autour de 75% avec une légere décroissance a 860°C. La modification de 1’équilibre
des phases entraine la formation de la phase Bi2201. A 850°C, le pourcentage de Bi2201
atteint 20%, se stabilise a 855°C et augmente a nouveau a 860°C.

L’augmentation du taux de Bi2201 est étroitement corrélée a une légere chute du taux
de phase Bi2223. On peut donc envisager que la formation de la phase Bi2201 vient
directement de la décomposition de la phase Bi2223, comme 1’avaient déja rapportée certains
auteurs [29-31, 13]. De plus, on observe que la phase Bi2212 tend a augmenter a partir de
860°C, ceci prouvant que cette phase est formée par la phase Bi2201 lorsque que la quantité
de celle-ci est suffisamment importante (supérieure a 20%).

Ainsi, afin de minimiser la présence de Bi2201 (néfaste pour les propriétés) tout en
optimisant le taux de phase Bi2223, il convient de fritter en premier lieu a 845°C pour une
durée de 100 h. Les taux de phase obtenus sont alors proches de: 82% (Bi2223), 17%
(Bi2212) et 1% (Bi2201).

La figure 6 montre les microstructures des échantillons frittés a différentes
températures. La taille des grains augmente avec la température jusqu’a 850°C puis se
stabilise. Afin d’augmenter la taille des grains pour limiter le nombre de joints de grains, et
ainsi d’optimiser les propriétés de transport, il semble donc désirable de fritter a 850°C. Un
compromis doit donc étre trouvé entre la présence de phase Bi2201 et la taille des grains. Le
choix de fritter & 845°C permet de satisfaire a ces deux impératifs : une taille moyenne de
grains assez grande de I’ordre de 10um (tout a fait acceptable par rapport a une taille
maximum de 15um atteinte a T=850°C) et un taux de Bi2201 négligeable.

Il faut aussi noter que les prochaines étapes de broyage vont tendre vers une taille de

grains globalement identique pour les différents lots de poudre.
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- V.
t WD Exp F—————— 10um

10.0 1 3f1

Figure 6 : Micrographies SEM des échantillons frittés. Evolution de la taille des grains avec

la température.

b) Broyages et frittages successifs

Les broyages intermédiaires sont nécessaires pour accélérer la formation de la phase
Bi2223 et ¢liminer les phases secondaires encore présentes aprés le premier frittage [14, 30].

La figure 7 met en évidence la morphologie des phases résiduelles telles que (Sr,Ca)xCu,O,,
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CagCu03, ’14 :24°.
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Figure 7 :Micrographies MEB des phases secondaires résiduelles.

64



Chapitre III : Synthése de la phase Bi2223 et texturation par frittage-forgeage

Etant donnés les résultats obtenus apres le premier frittage, deux températures ont été
testées lors du second frittage : 845°C et 850°C pour une durée fixée a 50 h. Les parameétres

de phase calculés a I’issue de ce second cycle thermique sont présentés dans Tableau 1.

Tableau 1 : Pourcentages relatifs des phases Bi2223, Bi2212 et Bi2201 en fonction du

traitement thermique appliqué.

1°" Frittage 2" Frittage
(845°C) 845°C 850°C
02223 82% 90.4% 89.5%
02212 17% 8.1% 4.6%
02201 1% 1.5% 5.9%

Les pourcentages de Bi2223 sont équivalents pour les deux températures; en
revanche, les pourcentages de Bi2212 et Bi2201 différent. On retrouve la méme tendance
observée pour le premier frittage. Un frittage a 850°C induit la formation de Bi2201 qui
atteint un pourcentage de 5.9%. Il est donc souhaitable de fritter & 845°C pour éviter toute

présence de Bi2201.

c) Troisieme frittage réactif

Pour compléter 1’optimisation des conditions de frittage sur la formation de la phase
Bi2223, un troisieme frittage a été¢ effectué sur une pastille préalablement frittée 100 h/845°C,
broyée, frittée 845°C/50 h et broyée a nouveau.

Considérant que la quantité¢ résiduelle de phase Bi2201 doit impérativement étre
réduite, deux températures ont été testées : 838°C et 845°C. La durée a été fixée a 50 h. Les
pourcentages de phase calculés a 1’issue de ce troisieme cycle thermique sont présentés dans
le tableau 2.

Comme il était escompté, le taux de phase Bi2201 est négligeable pour une
température de 838°C. Bien que le taux de phase Bi2212 soit légérement supérieur dans la
pastille frittée a 838°C, il nous a semblé cohérent de fixer cette température pour le troisieme
frittage.

Le bilan de ces trois frittages successifs est présenté par le graphique de la figure 8

mais aussi par I’intermédiaire des diffractogrammes X (figure 9).
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Tableau 2 : Pourcentages relatifs des phases Bi2223, Bi2212 et Bi2201 en fonction du

traitement thermique appliqué.

2" Frittage 3°™ Frittage
%Bi2223 90.4% 95.7% 94.7%
%Bi2212 8.1% 3.3% 5.3%
%Bi2201 1.5% 1% 0%
100
94.7
90.4
82.0
80
V] Bi2223
i Bi2212
. 60 [ 1Bi2201
S
<
o
S 40-
20 + 17.0
] 8.1 3
. 1.0 15 F 0.0
T T T T T
1% frittage 2" frittage 3™ frittage
845°C/100h 845°C/50h 838°C/50h

Figure 8 : Evolution des pourcentages des phases Bi2223, Bi2212 et Bi2201 en fonction du
nombre de frittage
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Figure 9 : Diffractogrammes X des poudres issues des trois frittages successifs.
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L’optimisation des conditions de frittage (température, broyages intermédiaires)
permet donc d’éviter la formation de la phase Bi2201 mais aussi d’obtenir une poudre de
phase Bi2223 de grande pureté. Il a en effet été clairement démontré par Horvat et al. [32] et
Guo et al. [33] que la présence de phase Bi2201 dans les rubans de Bi2223 est un facteur
limitant le transport du courant (Chap. I — B. III. 3), car cette phase est localisée aux joints de
grains.

Cependant, I’effet de cette phase sur les propriétés supraconductrices d’échantillons
frittés n’a jamais ét¢é a ma connaissance démontré. En parallele a notre travail sur
I’optimisation de la synthése de la phase Bi2223, nous avons ainsi étudi¢ I’influence de la
phase Bi2201 sur les propriétés supraconductrices d’échantillons frittés. Ceci fait I’objet du

paragraphe suivant.

A. LV. Influence de la phase Bi2201 sur les propriétés supraconductrices

Les propriétés de transport et d’écrantage du champ magnétique sont directement liées
a la force de couplage entre les grains via les liens faibles (« weak links ») ou jonctions
Josephson [34, 35]. Le transport du courant circulant a travers ces jonctions est limité par la
densité de courant critique Josephson J; [36]. La force du couplage intergranulaire détermine
aussi les propriétés d’écrantage puisque le champ magnétique commence a pénétrer
1I’échantillon par les jonctions Josephson. C’est pourquoi la limite du champ magnétique pour
rester dans 1’état diamagnétique correspond au champ critique Josephson Hj;.

La détermination des deux valeurs J; et Hci; permet donc de juger de la force du
couplage entre les grains et donc de la qualité des joints de grains.

La figure 10 montre les courbes M(H) mesurées a 5K sur deux échantillons. Deux
comportements différents peuvent étre notés. Premierement, pour [’échantillon A, la
dépendance de I’aimantation en fonction du champ magnétique est linéaire jusqu’a 120 Oe.
La déviation a la linéarité¢ au dessus de 120 Oe met en évidence la pénétration du champ
magnétique (Hpg) a travers les grains. Le comportement linéaire a faible champ indique
I’absence de champ critique intergranulaire Hey;.

L’échantillon B présente un comportement différent. Dans la gamme des faibles
champs, présenté dans I’encart de la figure 10b, on observe un effet Meissner presque total.

(98.5% de diamagnétisme parfait). Le champ, ou I’aimantation dévie du comportement
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Meissner, peut €tre associ€¢ au champ critique Josephson intergranulaire Hci;. Au dessus de
celui-ci, le flux magnétique commence a pénétrer entre les grains supraconducteurs et 1’écart
a la dépendance linéaire nommé « kink » apparait. Il est évident que ceci traduit un état
intergranulaire critique puisque les échantillons ne présentant pas ce comportement
hystérétique ne possedent pas de courant critique intergranulaire [37]. En augmentant le
champ, le «kink » traduisant I’état intergranulaire critique disparait et la dépendance de

I’aimantation en fonction du champ redevient linéaire.

pg

OOO 5 10 15 20 25 30 354
H [Oe]
a)

-6 | Echantillon A

M [emu/cm?]
-

4 -
-6 -
-8 0 5 10 15 20 25 30 354
1) S : H{[O¢] i

12 F Echantillon B _

-14 ! ! !

0 100 200 300 400 500
H [Oe]

Figure 10 : Dépendance de [’aimantation M en fonction du champ magnétique appliqué H
pour les échantillons A et B (a 5K). Les encarts présentent le comportement magnétique aux

aibles champs.
S p
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Chapitre III : Synthése de la phase Bi2223 et texturation par frittage-forgeage

La figure 11 présente les courbes d’hystérésis associées a ces deux échantillons. Aussi
longtemps que le champ magnétique n’excede pas le champ Hp, et que le flux magnétique ne
péneétre pas les grains, I’aimantation de I’échantillon A est réversible. Un comportement
opposé est présenté par 1’échantillon B pour lequel une boucle d’hystérésis due a 1’état
critique intergranulaire est observée.

Les densités de courant critique intergranulaire circulant a travers les jonctions
intergranulaires Josephson sont calculées sur la base du modéle de Bean pour un échantillon

de forme parallélépipedique :

J= EAM AM en emu/cm’, a = longueur (cm).
a
| | | | |
4 F _
2 = -
O - -
2k _
— a)
mé Echantillon A
S A4r 7]
= : : : : :
L 4k _
=
2 = -
0 - -
2k _
b)
Echantillon B )
4 F A |
| | | | |

-150 -100 -50 0 50 100 150
H [Oe]

Figure 11 : Courbes d’hystérésis pour les échantillons A(a) et B(b) mesurées a 5K.
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Différents échantillons issus des cycles de frittage et présentant des taux de phase
Bi2201 différents ont été caractérisés.

La figure 12 représente le champ critique Hi; et la densité de courant J;; en fonction
du taux de phase Bi2201. Les figures 12a et 12b montrent les résultats respectifs des

¢chantillons frittés une seule fois et des échantillons frittés, broyés et a nouveau frittés.

120 8
100 |
16
80 |
60 4
40 |
42
— 20 | _
£ o
= 0 ———0 =
3 | T
= 100 b)
A 46
80 |
60 4
40 - |
| = = 42
20 |
O i | | | | O
0 5 10 15 20 25

% Bi2201

Figure 12 : Densités de courant J.; et champ H.j; intergranulaires en fonction du taux de

phase Bi2201 dans le cas d’échantillons frittés une seule fois (a) et deux fois (b).
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On note que le taux de phase Bi2201 est un facteur significatif pour les propriétés
intergranulaires quel que soit le traitement thermique. Les échantillons dans lesquels la phase
Bi2201 est absente présentent les plus forts champs et densités de courant critique
intergranulaires. Ce phénoméne peut étre expliqué par le fait que la phase résiduelle Bi2201
est localisée aux joints de grains comme 1’ont clairement montré Horvat et al. [32] et Wang et
al. [38]. De plus, la présence de phase Bi2201 est associée a la présence de cuprates alkalino-
terreux néfastes pour les propriétés. En conséquence, le couplage entre les grains est détruit et
les propriétés supraconductrices intergranulaires se trouvent considérablement affectées. On
peut donc conclure que I’existence de la phase Bi2201 dans des échantillons frittés composés
principalement de phase Bi2223 est la cause de liens faibles entre les grains.

La conversion de cette phase Bi2201 en phase Bi2223 pendant les différents
traitements thermiques est donc primordiale pour améliorer la connectivité entre les grains et

ainsi les densités de courant critique finales du matériau.

Pour mieux rendre compte de I’influence du taux de phase Bi2201 sur les propriétés
supraconductrices, des mesures de résistivité en fonction de la température ont été réalisées
sur trois échantillons présentant des taux de phase Bi2201 significativement différents (figure
13).

Les échantillons C et E ont été frittés respectivement a 838°C et 850°C pendant 100 h
tandis que 1’échantillon D a subi deux cycles de frittage (845°C/100 h et 850°C/50 h). Les
taux de phase Bi2201, Bi2212 et Bi2223 sont présentés dans le tableau 3.

Tableau 3 : Pourcentages relatifs des phases Bi2223, Bi2212 et Bi2201 en fonction du

traitement thermique appliqué.

Echantillon C Echantillon D Echantillon E
% Bi2201 0% 5.9% 20.05%
% Bi2212 43.66% 4.6% 3.56%
%Bi2223 56.34% 89.5% 76.4%

L’¢chantillon C, qui ne contient pas de phase Bi2201 et possede d’assez bonnes
propriétés supraconductrices (Hej; = 8 Oe; J; = 100 A/cm?®) présente un comportement
métallique a I’état normal et atteint une résistance nulle a la température critique Ty égale a

94K. On peut noter une double transition associée aux phases Bi2212 et Bi2223.
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L’augmentation du taux de phase Bi2201 (échantillons D et E) engendre une diminution de
T, un élargissement de la double transition supraconductrice et D’apparition d’un
comportement semiconducteur de plus en plus marqué.

Le courant circulant a travers les joints de grains lorsque le matériau passe a 1’état
normal, ceci confirme la présence de phase Bi2201 aux joints de grains et son caractére
semiconducteur dans 1’état normal. Cette derni¢re observation a d’ailleurs déja été mise en

évidence par K. Yoshida et al. [39].

2

150 200 250 300
T[K]

Figure 13 : Courbes de résistivités normalisées R/R3gpy en fonction de la température pour les

échantillons C, D et E.

Les mesures physiques réalisées sur des échantillons frittés ont confirmé I’importance
d’obtenir une poudre de Bi2223 la plus pure possible. Cet objectif, maintenant atteint grace a
I’optimisation des conditions de frittage, permet d’envisager le frittage-forgeage de disque de
Bi2223 a partir des lots de poudre synthétisés. Le paragraphe suivant présente les premiers
résultats en terme de texturation. Plus particulierement, 1’influence de la température de

frittage-forgeage sur les propriétés supraconductrices est abordée.
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B. Texturation par frittage-forgeage a partir de poudre Bi2223

B. I. Procédure expérimentale

La poudre composée majoritairement de phase Bi2223 est mise sous forme de pastille
dans un moule (¢=25mm) par pression uniaxiale (94 MPa). La pastille présente une épaisseur
finale de 2mm, sa masse est égale a 4g et sa densité apparente est de I’ordre de 60% de la
densité théorique. L’échantillon est ensuite placé dans le four de frittage-forgeage (cf Chap.
I1). Le cycle charge-température est présenté en figure 14. La charge maximale est fixée a 600
kg (soit une pression de 12.2 MPa pour une pastille de diameétre &=25mm), les températures

de palier étudiées varient de 835°C a 855°C et la durée du palier est de 20 h.

I T I T I T I T I T I T I T I T I T I T I T I T I 700
1050 - ]
J / Charge = 600 Kg 4 600
900 7 T=835°C, 838°C, 845°C, 850°C, 855°C, durée =20 h. _
1 / : - 500
750 - !
@) l 4400
< 600 - [@))
) X
= 4300 o
& 450 o
@ | ©
o =
£ 300- 4200 5
()]
- E i |
1504 |/ . - 100
04 - =10
-150 +—r————————————————————————1— -100

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24
Temps (h)

Figure 14 : Description du cycle de frittage-forgeage

B. Il. Optimisation de la température de frittage-forgeage

Dans un premier temps, la surface des disques texturés a été analysée par
diffraction de rayons X en configuration 0-260 (détecteur ponctuel). Les diagrammes X sont
présentés en figure 15 pour des températures de 835°C, 838°C, 845°C et 850°C. La

comparaison entre les différents diffractogrammes X met clairement en évidence plusieurs

74



Chapitre III : Synthése de la phase Bi2223 et texturation par frittage-forgeage

points importants.

Tout d’abord, on peut observer I’émergence des raies (00¢) de la phase Bi2223 sans

raies parasites (11/). Ceci prouve le bon alignement des plaquettes mais aussi que le
traitement thermo-mécanique ne détruit pas la structure de la phase Bi2223 synthétisée
pendant les étapes de frittage.

Par ailleurs, il est intéressant de noter que la phase Bi2212 est présente dans les
échantillons texturés a 835°C et 838°C alors que les échantillons texturés a 845°C et 850°C
présentent une phase « pure » Bi2223. La combinaison appropriée du chauffage et de la
contrainte uniaxiale permet une formation compléete de la phase Bi2223 sans phase résiduelle
Bi2212, encore présente a I’issue des trois frittages successifs. En effet, le contact entre les
phases supraconductrices et les phases secondaires est facilité par I’empilement et le
glissement des plaquettes pendant 1’¢tape de frittage-forgeage, alors qu’un simple frittage

induit une densification rétrograde limitant la formation de la phase Bi2223.

# --Bi3221 =
1 @ --"14:24" S ~ =
\—|| S
2500 8
(o}
l S S
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Figure 15 : Diffractogrammes X des disques texturés a différentes températures : (a) 835°C,
(b) 838°C, (c) 845°C et (d) 850°C. Emergence des raies (00¢) de la phase Bi2223. Présence

de phases secondaires (comme indiqué)
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Le diagramme correspondant a 1’échantillon texturé a 855°C n’est pas présenté car, a
cette température, la phase Bi2223 commence a se décomposer en phase liquide. Ceci mene a
un disque inhomogene et détérioré qui est extrémement difficile a dissocier des feuilles
d’argent sans le casser. De plus, la réaction entre 1’argent et le liquide géne I’alignement des
grains et la texture finale présente une faible connectivité due a la présence de grandes zones
non texturées (figure 16a). La figure 16b montre le bon alignement des grains (texture

morphologique) des disques texturés entre 835°C et 850°C.

Accy SpotMagn Det WD Exp ————— 10pm
20.0 kv 8.0 2418« SE_197 7 9csl ] 100Kkv 30 1969 SE 2014  Tlcslod

P [N
< AccY Spot Magn Det WD Exp
Ny VA . R e N 0 O A - T

Figure 16 : (a) Micrographies SEM d’un échantillon texturé a 855°C : Mauvais alignement
des plaquettes. (b) Texture morphologique caractéristique des disques texturés entre 835°C et

850°C.

La présence de la phase Bi2212 dans les échantillons texturés a 835°C et 838°C est
aussi associée a celle des phases (Sr, Ca);4Cu404; (communément nommé ‘14 :24’) et (Pb,
Bi1);Sr,Ca,CuOy (B13221). L’existence connue de ces phases dans des échantillons texturés de
Bi2223 a déja été rapportée par de nombreux auteurs [27, 40-44].

Plus particulierement, certains de ces auteurs ont prouvé que la présence de ces phases
est un facteur important pour la limitation du transport du courant dans les rubans (« tapes »)
de Bi2223. Etant localisées aux joints de grains, celles-ci jouent le role de barriéres au
passage du courant et engendrent une diminution des densités de courant critique de transport.

Des conclusions contradictoires sont par ailleurs a noter en ce qui concerne le réle de
la phase Bi2212 sur les propriétés. Certains résultats indiquent que la phase Bi2212 peut jouer
le r6le de centres de piégeage induisant une amélioration de la Jc [45-48], tandis que d’autres
¢tudes montrent que 1’élimination de la phase Bi2212 permet une augmentation de la Jc [49-

511.
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Il nous a donc paru primordial d’étudier I’influence de ces phases secondaires sur les
propriétés de transport dans le cadre d’expériences de frittage-forgeage.

Des barrettes issues des quatre disques texturés respectivement a 835°C, 838°C, 845°C
et 850°C ont été découpées a la scie a fil pour étre mesurées en transport par la méthode des
quatre points. (cf Chap. II). Leur dimension moyenne est de I’ordre de 10*1.5%0.3 mm”.

Ces barrettes avec des contacts d’argent (pate conductrice « Dupont 4929 ») ont été
recuites préalablement sous une atmosphere de 7.5% d’O, et 92.5% de N, a 825°C/100 h,
suivi d’une descente lente (1°C/h) jusqu’a 800°C, puis trempées a I’air.

Ce recuit est nécessaire pour diminuer la résistance de contact entre le barreau de
phase Bi2223 et les contacts d’argent. Grace a un contréle optimisé de la température, du
temps, de la descente en température et de l’atmosphere, ce recuit permet également
d’améliorer la T, I’étroitesse de la transition ainsi que la densité de courant critique.

Le cycle que nous avons choisi fait suite aux différents résultats publiés dans la

littérature [52-55, 14].

Les mesures de densités de courant critique en transport (Joi, 77K sans champ
appliqué) sont présentées dans le tableau 4. Les valeurs obtenues peuvent étre séparées en
deux groupes. Les disques texturés a 835°C et 838°C présentent de faibles densités de courant
critique (6300 et 6800 A/cm?) alors que les disques texturés a 845°C et 850°C atteignent des
valeurs de I’ordre de 10 000 A/cm’.

I1 est aisé de corréler les valeurs de J; aux diffractogrammes X de la figure 15. Les
disques présentant un fort taux de phases secondaires ont des J.; faibles tandis que les disques
de grande pureté en phase Bi2223 ont les meilleures propriétés de transport. Cependant, les
barrettes ayant été mesurées apres le recuit, des précautions sont a prendre avant de tirer des
conclusions définitives. Pour cela, des analyses X en 0-20 ont été réalisées sur les échantillons
préalablement texturés a 835°C et 845°C, de fagon a dissocier les deux groupes de résultats.

La figure 17 présente les deux diffractogrammes X issus des deux disques texturés et

recuits.

Tableau 4 : Densités de courant critique J., en fonction de la température de frittage-

forgeage.
Température de o o o o
frittage-forgeage (°C) 835°C 838°C 845°C 850°C
Jet (Alcmz) 6300 6800 9900 10600
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Figure 17 : Diffractogrammes X des échantillons texturés a 835°C (a) et 845°C (b) puis

recuits.

Les deux disques présentent une forte pureté en phase Bi2223 avec cependant une
certaine présence de phase résiduelle Bi2212 pour I’échantillon texturé a 835°C. Ceci peut
ainsi conforter les résultats de transport pour lesquels le disque texturé a 835°C présente de
plus faibles J.. Il apparait donc que la phase Bi2212 est un facteur limitant a la circulation du
courant dans ce type d’échantillon. Les conclusions tirées par certains auteurs affirmant que la

présence de Bi2212 est néfaste pour les propriétés sont donc confirmées dans le cadre de cette
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étude.

Par ailleurs, les phases Bi3221 et ’14 :24’ ayant totalement disparu a I’issue du recuit,
il est difficile de statuer sur ’influence de ces phases sur les valeurs de J.. Une possible
explication réside dans le fait que la présence initiale de ces phases aux joints de grains génére
une mauvaise connectivité entre les grains a 1’issue du recuit.

On peut aussi noter 1’émergence du pic (1111) de la phase Bi2223. Pour expliquer la
présence de ce pic 1111 (da a la dispersion angulaire des cristallites autour de 1’axe c), des

analyses de texture réalisées sur le pic (0010) de la phase Bi2223 sont présentées en figure 18.

Intensité (u. a)

7 7

22 23 24 25

Angle 2-Theta (°)

Figure 18 : Analyse de texture sur [’échantillon forge a 845°C.
Profil de la raie (0010) de la phase Bi2223 pour différents angles de basculement y, pour
[’échantillon texturé a 845°C (figure 17b).

La décroissance de I’intensité du pic (0010) est observée jusqu’a y=40° et le y-scan

reconstruit a partir des intensités normalisées donne une largeur a mi-hauteur égale a 30.5°
(figure 19).

Le disque texturé présente donc des cristallites désorientées au maximum de 40° par
rapport a 1’axe c. Or les plans (1111) étant orientés de 37,82° par rapport aux plans (007),

ceux-ci peuvent apparaitre faiblement sur le diagramme 6-20 (a ¥=0°). Par contre, les raies
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(115) et (119) localisées respectivement a 26=26.18° et 31.88° ne sont pas observables, car les

plans respectifs sont inclinés par rapport aux plans (00/) respectivement de 59.65° et 43.49°.
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Figure 19 : y-scan reconstruit a partir des intensités normalisées.

Afin de confirmer ce résultat, un diagramme 0-20 a été enregistré de 37 a 50° (figure
20). Tous les plans indexés dans cette gamme de valeurs de 20 (hormis la raie (1115) qui
présente une tres faible intensité relative) et inclinés de moins de 40° par rapport aux plans

(007) sont observables. Le plan (220) qui possede une forte intensité relative n’est pas observé

du fait de son orientation a 90° par rapport aux plans (007).
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Figure 20 : Diffractogramme X (6-26) a y=0°) d’'un disque texturé a 845°C.
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Parallelement a ces analyses X, des mesures magnétiques ont été¢ entreprises afin de
confirmer nos hypothéses.

La figure 21 montre les courbes de susceptibilit¢é magnétique x(T) normalisées des
échantillons texturés a différentes températures et apres recuit.

On peut observer que les échantillons texturés a 845°C et 850°C présentent les courbes
de susceptibilité magnétique les plus intéressantes : la T.°** est de 115 K avec une largeur de
transition de I"ordre de 8 K. Les deux autres échantillons texturés a 835°C et 838°C ont un
comportement relativement différent. Leurs températures critiques (onset) et leurs largeurs de
transition sont de 110 K et 10 K pour le premier et de 115 K et 30 K pour le second. Ces deux
allures sont assez surprenantes étant donné le faible écart entre les deux températures de
forgeage. Certaines inhomogénéités présentes dans le matériau en sont probablement la cause.
Ceci confirme cependant les mauvaises performances des échantillons texturés a ces deux
températures. La présence de la phase Bi2212 associée éventuellement a une mauvaise qualité
des joints de grains due a la présence de phases secondaires (Bi3221 et’14 :24’) avant recuit

en sont les causes les plus probables.
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Figure 21 : Courbes de susceptibilite magnétique y(T) normalisées en fonction de la

température de frittage-forgeage.

Des mesures de résistivité en fonction de la température ont été effectuées et sont
présentées en figure 22. Les deux groupes d’échantillons se discernent a nouveau clairement.

Les disques texturés a 835°C et 838°C ont une transition assez large (AT = 14 K) avec une
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Chapitre III : Synthése de la phase Bi2223 et texturation par frittage-forgeage

T.*™* d’environ 120 K et une T, (p=0) égale a 106 K. Pour des températures de forgeage plus
¢levées, la transition supraconductrice est plus étroite et la T, (p=0) est égale a 109 K. Ces
différences de comportement confirment les mesures de susceptibilité magnétique de la figure
21. En ce qui concerne la résistivité a la température ambiante, il est assez difficile de tirer des
conclusions. On peut seulement penser que la faible résistivité de 1’échantillon texturé a
850°C peut étre associée a une meilleure connection entre les grains rendue possible grace a
une quantité de phase liquide plus importante a cette température. Le comportement inverse

de I’échantillon texturé a 835°C peut aussi appuyer cette hypothése qui reste encore

insatisfaisante.
—— 835°C
—0— 838°C
—4— 845°C
1500 —— 850°C
1200 -
3
S 900
=3
=
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300

0 50 100 150 200 250 300
Température (K)

Figure 22 : Courbes de résistivité en fonction de la température de forgeage.

Pour compléter cette étude, des mesures d’aimantation M(H) pour différentes
températures (5 a 77 K) ont été réalisées sur des échantillons issus du disque texturé a 850°C
et recuit. Des cycles d’hystérésis ont été mesurés avec le champ paralléle et perpendiculaire a
I’axe de forgeage. Les densités de courant critique J ), sont estimées pour les deux directions
en appliquant le modele de Bean. Les figures 23(a) et (b) présentent les valeurs de Jom
mesurées dans les deux configurations. On peut noter la valeur de 73 000 A/cm® mesurée a
5K et 0 T (H//c). La valeur mesurée a 77 K (avec H//c) est comparable avec celle obtenue en
transport (Tableau 4). Le calcul du facteur d’anisotropie (J.(ab)/Jc(C)) donne une valeur

maximum d’environ 7.
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Figure 23 : Densités de courant critique J .y déduites du modele de Bean en fonction du
champ magnétique et de la température de mesure. (a) H// c et (b) H L c.

Echantillon texturé a 850°C et recuit.
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Conclusion

Les pourcentages relatifs des phases Bi2201, Bi2212 et Bi2223 ont été¢ déterminés
selon la température et les temps de frittage. Dans la gamme de températures 838-845°C, le
pourcentage de Bi2223 croit de fagon monotone avec I’augmentation de la température pour
atteindre 82%. Dans le méme temps, le pourcentage de Bi2212 décroit de fagon opposée,
alors que le pourcentage de Bi2201 demeure quasiment nulle. Dans la deuxiéme zone de
température 850-860°C, le pourcentage de phase est stabilisé autour de 75% avec une légere
décroissance a 860°C. L’augmentation du taux de Bi2201 est probablement corrélée a une
chute du taux de Bi2223.

La température, le temps de frittage et les broyages intermédiaires ont été optimisés
afin d’obtenir une formation optimum de la phase Bi2223 dans un temps relativement court.

Trois étapes de frittage sont nécessaires pour obtenir une pureté supérieure a 90%. Le
premier frittage a 845°C pendant 100 h permet de former 82% de phase Bi2223. Un deuxi¢me
frittage a 845°C pendant 20 h (précédé d’un broyage) aboutit & un pourcentage en phase
Bi2223 de I’ordre de 90%. Enfin, un second broyage intermédiaire suivi d’une troisiéme étape

de frittage a 838°C mene a une poudre composée a 94% de phase Bi2223.

Des expériences de texturation par frittage-forgeage a partir de cette poudre
synthétisée ont été réalisées. L’influence de la température sur les propriétés finales du
matériau a été clairement mise en évidence. Les disques forgés a 845°C et 850°C présentent
des densités de courant critique largement supérieures a ceux texturés a plus basses
températures (835 et 838°C). Les faibles propriétés de transport de ces échantillons sont liées
a la présence de phases Bi2212 résiduelles a 1’issue du recuit. Le role des phases ’14 :24’ et
Bi3221 sur les propriétés n’a cependant pas ¢€té identifié. Il semblerait que la présence de ces
phases apres frittage-forgeage engendre une dégradation de la connectivité du matériau.

Les meilleures densités de courant critique obtenues sont de I’ordre de 10000 A/cm” et

rejoignent les valeurs maximales présentes a ce jour dans la littérature.
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Chapitre IV

Optimisation des densités de courant critique

Les résultats du chapitre précédent ont mis en évidence qu’un contrble précis des
parameétres de frittage et de forgeage permet d’obtenir de fagon reproductible des densités de
courant critique intéressantes en vue d’applications potentielles. Celles-ci figurent parmi les
meilleures jamais atteintes sur des échantillons massifs texturés a base de la phase Bi2223.
Cependant le seuil des 10 000 A/cm? n’est toujours pas nettement dépassé.

Notre réflexion s’est ainsi portée sur la cause de cette saturation. En étudiant les
travaux réalisés sur les rubans de Bi2223, nous avons pu constater que de trés fortes valeurs
de J ont été atteintes peu de temps apres la découverte en 1988 de la phase (Bi,Pb)2223. En
effet, dés 1991, les résultats obtenus par Sato ez al. [1] (54 000 A/cm?), Yamada et al. [2] (33
000 A/cm?) et Dou e al.[3] (19000 A/cm?) ont tout de suite suscité beaucoup d’intérét. Cette
ascension fulgurante des densités de courant critique n’a pas été observée au niveau des
échantillons massifs. Plusieurs raisons peuvent expliquer ce comportement. Evidemment, les
moyens humains et financiers mis en jeu dans I’étude des rubans ont largement contribué a
I’amélioration de leurs propriétés. D’autre part, en ce qui concerne le matériau, la cause la
plus plausible et la plus débattue est I’effet du champ induit sur les propriétés de transport. En
effet, les sections étant trés faibles (10-50um), les courants critiques mesurés sont
généralement inférieures a 15A et le champ induit créé affecte beaucoup moins les densités de
courant critique.

Par ailleurs, la technique de synthése en elle-méme présente une différence
fondamentale. Les poudres précurseurs utilisées pour I’étape de texturation des rubans ne sont
pas composées de phase pure Bi2223 mais bien au contraire de la phase Bi2212 accompagnée
de phases secondaires telles que Ca,Pb04, Ca,CuO3 ou encore CuO [4-8]. L utilisation d’une
telle poudre précurseur permet tout d’abord I’alignement des plaquettes de Bi2212 pendant la
premiére étape de laminage. Ensuite, un traitement thermique adéquat permet dans un premier
temps la formation de la phase Bi2223 par fusion partielle des phases secondaires puis, dans

un second temps, de résorber les fissures formées pendant le traitement mécanique.

88



Chapitre IV : Optimisation des densités de courant critique

L utilisation d’une poudre pure de Bi2223 dans les rubans est donc impossible car I’absence
de phase liquide pendant le traitement thermique ne permet pas d’obtenir une forte
connectivité entre les plaquettes. Yamada et al. [9] et Huang et al. [10] ont notamment
démontré que la densité de courant critique de rubans Bi2223 est faible lorsque la poudre
précurseur est principalement composée de phase Bi2223.

A notre connaissance, la technique de frittage-forgeage a toujours utilisé une poudre
précurseur pastillée composée de phase Bi2223 ayant déja complétement réagi et étant donc la
plus pure possible. Cette facon de procéder n’a été que rarement justifiée. Chen et al. [11] ont
précisé que le but de leurs travaux était de développer un procédé pour une possible
production industrielle de conducteurs, et qu’ils souhaitaient, par conséquent, éviter de faire
une étape de recuit (~ 100 heures) aprés la texturation pour continuer a former la phase
Bi2223.

Ce choix qui impose d’utiliser un précurseur composé de phase Bi2223 nécessite un
contrdle trés précis de la température pour permettre une fusion partielle de la phase Bi2223 et
faciliter le glissement des grains les uns par rapport aux autres en vue d'obtenir une bonne
texturation. Cette légére décomposition, qui dépend également de la taille des grains [12], est
délicate a contrdler et, comme nous avons pu le constater dans le chapitre 111, la gamme de
température est trés restreinte (845-850°C).

V. Garnier et al. [13] ont récemment montré que le frittage-forgeage a partir d’une
poudre composée de Bi2212 (+ phases secondaires) combiné a des cycles de frittage et
d’écrasement a froid permet d’obtenir une meilleure reproductibilité des résultats. Mais, les
densités de courant critique obtenues sont relativement faibles (8000 A/cm?).

Dans le but d’optimiser une nouvelle voie de synthese et tenter d’améliorer les
propriétés de transport, des essais de texturation par frittage-forgeage a partir de pastilles
composées de la phase Bi2212 et de phases secondaires ont été entrepris et sont présentés
dans le chapitre suivant.
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A. Deéveloppement du procédé CFF: «Calcination - Frittage -

Forgeage »

Le nom donné au procédé est directement lié a la préparation des échantillons. En
effet, la poudre calcinée préalablement utilisée (Chap. Il1I-A-Il) présente un assemblage
adéquat de la phase Bi2212 et de phases secondaires. Elle a donc été tout naturellement
retenue pour la preparation des échantillons. De plus, la mise en forme de la poudre calcinée
sous forme de pastille étant directement accompagnée d’un cycle de frittage-forgeage, le
terme CFF a été choisi.

Pour revenir a la préparation des échantillons, il est important de préciser que I’étude a
porté sur deux lots d’échantillons. Une premiere campagne de texturation concernant
I’influence de la taille des particules sur les propriétés finales. Ce parametre doit
impérativement étre correctement contrélé car il peut jouer un role positif ou négatif sur les
propriétés (Chap. I-B-1V.2).

Une fois la granulométrie optimisée, une deuxiéme campagne de texturation s’est
consacrée a I’étude de I’influence des parametres de forgeage (température et temps de palier)

sur la qualité des échantillons texturés.

A. l. Influence de la taille des particules sur les propriétés

A. |.1.Caractéristiques des poudres calcinées

La poudre calcinée est broyée a la main puis répartie en trois lots. Ceux-ci sont tamises
respectivement a travers trois tamis de tailles différentes (63, 100 et 200um). Les poudres
n’étant pas passées a travers le tamis sont a nouveau broyées pour étre encore tamisées
jusqu’au passage totale des poudres a travers leurs tamis respectifs. Les répartitions

granulométriques des poudres (nommées P63, P100 et P200) sont présentées en figure 1.

Comme prévu, le tamisage avec des tamis plus grossiers entraine une taille moyenne
de particules plus grande. 50% du volume total contient des particules de taille inférieure a
3um pour les poudres P63 et P100 et a 9um pour la poudre P200. Les distributions en taille
sont bi- ou trimodal avec des pics centrés autour de 0.5um, 3um et 20-30um, le dernier pic

étant observable seulement sur P100 et P200. Ceci traduit I’existence de nombreux
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agglomérats (>30um) présents dans les poudres P100 et P200 alors que leur nombre est limité
dans la poudre P63. Comme I’illustrent les photographies SEM de la figure 2, de tels

agglomérats sont composés de plaquettes Bi2212 et de fines particules de phases secondaires.
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Figurel : Répartitions granulométriques des poudres (a) P63, (b) P100 et (c) P200.

chaml |

Figure 2 : (a) Présence d’agglomérats dans les poudres calcinées apres tamisage,

(b) Enchevétrement des plaquettes Bi2212 avec les phases secondaires résiduelles.
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Ces agglomérats formés durant I’étape de calcination ne sont pas complétement

dispersés par I’agitation ultrasonique appliquée avant I’analyse granulométrique et affichent
donc une forte connectivité.

Les poudres tamisées sont ensuite compactées dans un moule et mises sous forme de

pastilles (§=25mm, 4q) ; les échantillons sont texturés a 838°C pendant 20h.

A. I. 2. Aspect qualitatif de la texture des phases Bi2212 et Bi2223

La figure 3 montre le diffractogramme X obtenu sur les échantillons texturés a partir
des trois lots de poudre. Un seul diffractogramme est présenté car aucune différence en terme
d’intensité relative des pics n’a été notée entre les différents échantillons.

On observe clairement I’émergence des raies (00¢) des phases Bi2212 et Bi2223 mais

aussi la presence de pics liés aux phases du systeme Sr-Ca-Cu-O. Ces pics secondaires ont été
indexeés et correspondent aux phases ’14 :24’ et Bi3221.

0 Bi2212
3000 # Bi2223 0#
- o '14:24
2500 — $ Bi3221 0
2000 -
= O
3
g 1500~
2
2L 10004 #
IS #
500 - o
0% # o} $
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Figure 3 : Diffractogramme X d’'un disque texturé a partir de la poudre P63, P100 ou P200.
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A. |. 3. Microstructure des échantillons texturés

La figure 4 montre une micrographie MEB typique d’une section transverse d’un
disque texturé. L’alignement tres net des plaquettes est associé a la présence de phases
secondaires résiduelles (ici la phase "14 :24°).

Figure 4 : Micrographie MEB
d’une section transverse d’'un
disque texturé par le procédé CFF.
Phases ’14 :24".

A. l. 4. Analyse quantitative de la texture des phases Bi2212 et Bi2223.

La figure 5a montre respectivement les figures de p6les normalisées {008} et {0010}
des phases Bi2212 et Bi2223 d’un échantillon texturé a partir de la poudre P63.
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Figure 5 : (a) Figures de poles normalisées {008} et {0010} des phases Bi2212 et Bi2223
(échantillon texturé a partir de la poudre P63). (b) y-scans reconstruits montrant la

répartition gaussienne des densités de distribution.
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La distribution d’orientation de I’axe ¢ des deux phases est tres proche avec seulement
5 m.r.d. de différence au maximum de la distribution. Cependant, cette faible différence ne
doit pas étre négligée car elle peut jouer lors de I’évaluation des pourcentages de phase. Pour
les deux phases, le minimum de la densité de distribution est égal a 0 pour des angles de plus
de 27°, alors que la valeur de 1 mrd (propre a une poudre) est atteinte a y=25°.

Les largeurs a mi-hauteur (FWHD) des x-scans (figure 5b) des phases Bi2212 et
Bi2223 sont de I’ordre de 20°. Ces valeurs, proches de celles atteintes sur des rubans de

Bi2223 [14], révelent ainsi les fortes textures obtenues par I’utilisation du procédé CFF.

A. |. 5. Texture et propriétés de transport.

La figure 6 résume les analyses de texture et les mesures de transport réalisées sur les
échantillons texturés a partir des poudres P63, P100 et P200. Les valeurs de FWHD des deux
phases Bi2212 et Bi2223 sont comparées aux densités de courant critique en fonction de la
granulométrie de la poudre.

A partir de ce graphe, il apparait évident que I’utilisation d’une poudre de forte
granulométrie induit un mauvais alignement de I’axe ¢ des deux phases cristallines et en
conséquence de faibles densités de courant critique de transport. Le disque texturé a partir de
la poudre P200 présente des désorientations angulaires les plus importantes et les plus faibles
Je. Ceci est associé a la présence importante d’agglomérats révélés préalablement par les
analyses granulométriques. Les plaquettes de Bi2212 présentes dans ces agglomeérats
s’alignent difficilement et engendrent des textures plus dispersées aussi bien pour la phase
Bi2212 que pour la phase Bi2223. Ces défauts sont d’autant de barriéres au passage du
courant et les densités de courant critique chutent de facon treés brutale lorsque la
granulométrie devient de plus en plus grossiere.

On peut aussi constater que la différence entre les deux valeurs FWHD des deux
phases augmentent sensiblement avec la granulométrie de la poudre avec une valeur pour la
phase Bi2223 toujours inférieure a celle de la phase Bi2212. Cette observation exclut un
mécanisme d’intercalation pour lequel les textures des phases Bi2212 et Bi2223 ne peuvent
étre qu’identiques. En revanche, c’est une indication vraisemblable d’un mécanisme de
« nucléation-croissance » de la phase Bi2223 sur la phase Bi2212. Une hypothese a ce
comportement peut étre la suivante. Lorsque la poudre est relativement fine (P63), les petites
particules de Bi2212 s’alignent correctement et servent indépendamment de sites de
nucléation pour la phase Bi2223 ; les phases Bi2212 et Bi2223 possedent alors des FWHD
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trés proches. Dans le cas contraire, lorsque la poudre est composée de gros agglomérats, la
phase Bi2223 nuclée sur les cristallites de phase Bi2212 aussi bien a la surface qu’a I’intérieur
des agglomerats. Dans les deux cas, les cristallites de phase Bi2223 croient et s’orientent par
rapport a I’axe de forgeage mais dans un degré moindre lorsque la phase Bi2223 se forme a
partir des particules de Bi2212 présentes dans les agglomérats et donc mal orientées. La forte
croissance anisotrope de la phase Bi2223 lui permet plus ou moins de compenser cette
désorientation tandis que la consommation progressive de la phase Bi2212 modifie peu sa
texture. Nous reviendrons plus longuement sur le mécanisme de formation de la phase Bi2223
dans le paragraphe suivant (A-11.2).

Pour résumer, la taille des grains de la poudre affecte les propriétés de transport des
disques texturés par le procédé CFF. La décroissance de la densité de courant critique
engendrée par I’utilisation de poudres plus grossiéres est expliquée a la fois par un
élargissement de la distribution des orientations cristallines mais aussi par une dégradation de

la connectivité entre les grains.
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Figure 6 : Comparaison des densités de courant critique J., et des valeurs de désorientation

angulaire (FWHD) en fonction de la taille de poudre initiale utilisée.

A. ll. Influence des paramétres de frittage-forgeage sur les propriétés

La deuxieme partie de ce travail est consacrée a I’optimisation du procédé CFF en vue

d’améliorer les densités de courant critique de transport obtenues jusqu’a maintenant. Ceci
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passe par un controle précis des parametres de frittage-forgeage et plus particulierement de la
température et du temps de palier. Il est important de noter que le procédé CFF est tres
intéressant en vue d’applications potentielles. Contrairement aux méthodes classiques de
frittage-forgeage, ce procédé évite les nombreuses étapes contraignantes de frittage et de
broyage afin d’obtenir une poudre pure Bi2223.

Suite a notre étude développée précédemment, la poudre calcinée a été tamisée a
63um. Les poudres sont compactées dans un moule et mises sous forme de pastilles
(6=25mm, 4q) ; les échantillons sont texturés a 838°C, 845°C ou 850°C pendant 20 h, 50 h ou
100 h. Pour les mesures physiques, des barrettes issues de neuf disques texturés ont été
recuites sous une atmosphére de 7.5% d’O, et 92.5% de N, a 825°C/100h suivi d’une

descente lente a 1°C/h jusqu’a 800°C et trempées a I’air.

A. Il. 1. Propriétés de transport et formation de la phase Bi2223

Les densités de courant critique de transport pour différentes températures de forgeage
et différents temps de palier sont représentées sur la figure 7. Les valeurs de J. augmentent
avec le temps de palier pour atteindre ~12500 A/cm?, valeur supérieure & celle obtenue par le
processus classique de frittage-forgeage. Si I’on observe I’évolution de la densité de courant
critique pour chaque température, on peut constater que J. sature apres 50h pour les disques
texturés a 838°C mais continue a augmenter pour les températures égales a 845°C et 850°C.

14000

i —{—838°C
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Figure 7 : Densités de courant critique de transport (J.) pour différentes températures de

forgeage et différents temps de palier.
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Les diffractogrammes X des disques texturés pendant 20, 50 et 100h a 838°C et 845°C
sont tracés sur le graphe de la figure 8. Les diagrammes 06-20 des échantillons texturés a

850°C sont semblables a ceux texturés a 845°C et ne sont pas présentes.
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Figure 8 : Diffractogrammes X des disques texturés a (a) 838°C et (b) 845°C pendant 20, 50
et 100h. Les raies principales (00¢) des phases Bi2212 (0) et Bi2223 (#) sont indiquées.

Si I’'on considere que les textures des phases Bi2212 et Bi2223 sont quasiment
identiques, on peut clairement établir que le pourcentage de Bi2223 augmente avec le temps
de forgeage quelle que soit la température utilisée. Néanmoins, on observe que la quantité de
phase Bi2223 dans I’échantillon texturé a 838°C (figure 8a) croit plus lentement que dans
celui texturé a 845°C (figure 8b). L’analyse quantitative de la texture permet d’estimer les
pourcentages de Bi2223 a 62% et 71% pour des échantillons texturés respectivement a 838°C
et 845°C pendant 100h, tandis que ces rapports sont de I’ordre de 55% aprés une durée de
50h. Par conséquent, la stabilisation de la densité de courant critique pour I'échantillon
élaboré a 838°C peut étre expliquée par une saturation du taux de phase Bi2223. Un tel
comportement est di a I’équilibre des phases Bi2212 et Bi2223. On a effectivement prouveé
dans le chapitre précédent qu’un frittage (838°C/100h) de pastilles composées de phase
Bi2212 et de phases secondaires conduit a un pourcentage de phase Bi2223 largement
inférieur a celui obtenu par I’intermédiaire de frittage a températures élevées (845°C et
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850°C). En outre, la quantité, plus petite, de phase Bi2223 dans I'échantillon texture a 838°C,
peut également étre expliquée par un mangue de phase liquide lors de la synthése. La phase
liquide favorise en effet la formation de la phase Bi2223. A plus basse température (838°C),
I’apport de cette phase liquide n'est pas suffisante pour accélérer la croissance de la phase

Bi2223 ce qui mene a une saturation de la formation de celle-ci.

Par ailleurs, cette différence de taux de phase entre les échantillons texturés a 838°C et
845°C pendant 100h se retrouve a I’issue du recuit. Les taux de Bi2223 sont alors de 68% et
77% pour les échantillons texturés respectivement a 838°C et 845°C. Par conséquent, la
limitation de la densité de courant critique peut bien étre expligquée par une saturation du taux
de phase Bi2223.

Pour les échantillons texturés a 845°C et 850°C, I’augmentation continue des valeurs
de Jc est liée a un accroissement du taux de phase Bi2223. Ceci est évident a I’issue du
forgeage, mais qu’en est-il apres le recuit ? Les diffractogrammes X des échantillons texturés
a 845°C pendant 20, 50 et 100h puis recuits sont présentés en figure 9.
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Figure 9 : Diffractogrammes X des disques texturés a 850°C pendant (a)20, (b)50, (c)100h et

recuits. Les raies principales (00¢) des phases Bi2212 (V) et Bi2223 (#) sont indiquées.
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En comparant ces diagrammes a ceux de la figure précédente, on peut tout d’abord
noter que le recuit a permis d’augmenter la quantité de phase Bi2223 dans les trois
échantillons. La différence d’intensité entre les pics (0010)-Bi2223 et (008)-Bi2212 est de
plus en plus significative lorsque le temps de forgeage augmente. Cette augmentation du taux
de phase Bi2223 observable apres le forgeage se retrouve donc une fois les échantillons
recuits. Ceci confirme I’importance d’accroitre le taux de phase Bi2223 pour pouvoir
atteindre de plus fortes densités de courant critique.

Les résultats présentés dans ce paragraphe expliquent clairement I’évolution des
propriétés en fonction du temps de frittage-forgeage. Les propriétés supraconductrices
atteintes sont parmi les meilleures de la littérature. Cependant, on peut constater que ces
disques composés au mieux de 77% de phase Bi2223 (aprés le recuit) possedent des valeurs
de Jc supérieures a celles obtenues a partir de disques quasi-purs en phase Bi2223 (chap I11). Il
nous était donc impératif d’expliquer un tel comportement. Notre étude s’est tout de suite

dirigee vers une analyse comparative de la texture.

Le tableau 1 résume nos investigations sur le sujet. On peut y retrouver les valeurs de
Je, de pourcentage de phase Bi2223 et de désorientation angulaire (FWHD) des échantillons

textures a 845°C étudiés dans ce chapitre et dans le précédent.

Tableau 1 : Récapitulatif des caractéristiques des disques texturés a 845°C a partir de poudre

quasi-pure Bi2223 (a) et a partir de phase Bi2212+ ¢ secondaires.

Palier de %Bi2223
frittage-forgeage | Avant | Apres | FWHD (°) | Jc (Alcm?)

(h) recuit | recuit
a) Chapitre Il

20 ~ ~ 30.8 9900
Poudre initiale : Bi2223 (94%) 100 100
(b) Chapitre IV 20 43 48 22.1 7112

50 54 66.5 21.7 10142
Poudre initiale : Bi2212+ () sec. 100 71 77 18.4 12725

La conclusion est frappante au niveau des valeurs de FWHD. Les disques texturés a
partir d’une poudre composée de phase Bi2212 et de phases secondaires présentent des
valeurs de desorientation angulaire beaucoup plus faibles que ceux texturés a partir d’une
poudre de Bi2223. Ces fortes textures sont donc a I’origine des meilleures propriétés malgré

des taux de phase Bi2223 plus faibles. Ce meilleur alignement des plaquettes est facilement
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interprétable. A haute température, les phases secondaires fondent a nouveau et les plaquettes
vont s’orienter et s’aligner facilement dans ce « bain visqueux ».

Notre hypothése est confirmée par des observations microstructurales au MEB. La
figure 10 montre les micrographies de pastilles frittées a 845°C pendant 20h. Celles-ci sont
composées avant le frittage soit de poudre quasi-pure en phase Bi2223 (figure 10a), soit de
poudre calcinée composée de phase Bi2212 et phases secondaires (figure 10b). Le traitement
thermique, comparable a un cycle de frittage-forgeage sans pression uniaxiale, a été effectue
afin d'estimer plus clairement la taille des grains. Cette observation est en effet difficile sur
des échantillons texturés. Les grains sous forme de plaquettes de la figure 10a sont plus
grands que ceux de la figure 10b et sont également orientés par rapport a la surface de la
pastille. Ces deux points impliquent d’une part que les cycles de frittage utilisés pour
synthétiser la poudre Bi2223 (Chap. Il1-A) ménent a la formation de grains de grande
dimension (& >10 um). La premiére étape de frittage de 100h en est la principale cause.
D’autre part, la contrainte uniaxiale a froid utilisée pour compacter les pastilles avant le
frittage, provoque I’orientation des grains a la surface de la pastille. La pastille composee
initialement de phase Bi2212 et de phases secondaires présente quant a elle des grains de plus
petites tailles mais non orientés par rapport a la surface ce qui prouve que I’étape de
calcination ne permet pas d’atteindre une taille de grains comparable a celle obtenue aprés un
frittage de 100h.

L’observation de ces deux microstructures permet d’expliquer les différences
d’alignement présentées dans le tableau précédent. En effet, la grande taille des plaquettes
caractéristiques de la poudre Bi2223 géne I’orientation de celles-ci pendant I'étape de
texturation, et plus particulierement, en I'absence de phases secondaires qui permettent un
meilleur empilement des plaguettes grace a I’apparition d’une phase liquide a haute

température.

Figure 10 : Micrographies MEB de pastilles frittées a 845°C pendant 20h. (a) Poudre
Bi2223, (b) Poudre Bi2212+phases secondaires

100



Chapitre IV : Optimisation des densités de courant critique

L’absence de cette phase liquide dans les échantillons composés de phase pure Bi2223
est alors un facteur limitant la texturation et ceci engendre de fortes valeurs de FWHD.
L’amélioration des densités de courant critique est donc liée au taux de phase Bi2223 mais
aussi a la qualité de la texture (orientation des cristallites).

La stratégie de texturer des pastilles composées de Bi2212 et de phases secondaires
semble prometteuse pour I’optimisation des J.. La transformation de phase Bi2212—Bi2223 a
bien lieu pendant I’étape de frittage-forgeage et des pourcentages de Bi2223 de I’ordre de
70% sont atteints. Le mécanisme de croissance de la phase Bi2223 sur la phase « mere »
Bi2212 intervenant dans nos échantillons n’est pas établi. Pour tenter de statuer sur ce point,

une étude comparative de nos résultats avec ceux présents dans la littérature a été entreprise.

A. ll. 2. Textures des phases Bi2212 et Bi2223

La figure 11 représente les distributions d’orientation des phases Bi2212 et Bi2223
ainsi que le pourcentage relatif de phase Bi2223 pour des échantillons texturés a 845°C
pendant 20, 50 et 100h. Les valeurs de FWHD de la phase Bi2212 augmentent avec le temps
de forgeage, alors que celles de la phase Bi2223 diminuent. Dans le méme temps, le taux de
phase Bi2223 augmente. On observe une corrélation inverse entre la diminution des valeurs
de FWHD de Bi2223 et la formation de cette phase, ce qui est synonyme d’une forte
croissance anisotrope aboutissant a une orientation favorable des cristallites. Simultanément,
on peut noter une Iégere augmentation des valeurs de FWHD de la phase Bi2212. Ceci semble
indiquer que la croissance et la formation de Bi2223 soient associées & une perturbation dans

I'orientation de la phase Bi2212, due probablement a sa consommation progressive.
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L’evolution des textures des phases Bi2212 et Bi2223, présentée ici, possede des
similitudes et certaines différences par rapport a celles décrites par Gottschalck Andersen et
al. [15] (figure 12) et Frello er al. [16] (figure 13).

Ces auteurs ont effectivement prouvé que, indépendamment de [l'atmosphere,

I’évolution de la texture de Bi2223 suit de pres celle de Bi2212. Ils observent que le Ao de la
phase Bi2223 est inférieur a celui de Bi2212 dans les premiéres heures du recuit (t<16h),
tandis qu'a la fin du traitement thermique, les valeurs Ao des deux phases deviennent

identiques.
Leur méthode d’analyse pour déterminer I’angle moyen de désorientation angulaire

Aa. [17], est cohérente avec la définition de FWHD utilisée dans notre étude. Cependant, pour
une position fixe de o de leur échantillon, les auteurs ne peuvent pas s’assurer qu’ils mesurent

simultanément le maximum de la distribution des deux phases supraconductrices, bien que

ceci soit en partie compenseé par l'utilisation d'un faisceau d'énergie élevée. En conséquence,
comparer le Ao des deux phases peut mener a des erreurs d’interprétation. Les auteurs
auraient eu besoin d’acquérir plusieurs diagrammes bidimensionnels mesurés a différents

angles « pour corriger ceci.

80 T T T T T T T T 900
. . 7} oo
Figure 12 : Evolution de la ] ==
texture pendant le recuit. Les 1900
S 500 %
valeurs de Aa des réflections g wf i g
(115)-Bi2212 (o) et (117)- 4 5 00 é
20 - 4200
Bi2223 (0). D’apres ol 4100
Gottschalck et al. [15]. | : AR R 1 TR
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Time (min)
: —r—r———r——— , v—— 900
Figure 13 : Evolution de la
- 750
texture pendant le recuit. Les ]
_'
valeurs de FWHM (Ac) des -§ -m%
., 4 ]
réflections (115)-Bi2212 (e) et :g' ‘: i - 451:%
° - B ]
(115)-Bi2223  (1). D'aprés * Tt g @ | @
Frello et al. [16].
om0 1000 10 200 2500
Time (min)



Chapitre IV : Optimisation des densités de courant critique

D’autres résultats semblables en terme d’évolution de texture des phases Bi2212 et
Bi2223 ont été publiés dans le cadre d’une étude par diffraction de neutrons in situ (Sous 8%
d’O,) réalisée sur des rubans de Bi2223 [18] (figure 14). Les résultats sont toutefois a prendre

avec précaution car le degré de texture est estimé avec des paramétres non quantitatifs.
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Figure 14 : Evolution de la texture pendant le recuit. Le degré de texture correspond au
rapport 1(009)/(1(000)+1(115)) avec 1(000),223=1(0010) et 1(000)2,12=1(008). D apres Frello et
al. [16].

Pour expliquer ce comportement, les auteurs ont observé au MEB les sections
transverses des rubans. lls ont trouvé, comme d’autres scientifiques [19, 20], que les grains
Bi2223 apparaissent au début du recuit prés de l'interface avec I’argent ou ils forment des
zones de grains mieux alignés qu’au cceur du ruban. La raison pour laquelle la croissance
initiale de Bi2223 prend place au niveau I’interface est apparemment due au fait que la
présence d’argent diminue les températures de décomposition et augmente ainsi la quantité de
phase liquide favorisant la formation de cristallites de Bi2223 [21, 22]. En augmentant le
temps de recuit, les cristallites de Bi2223 situés dans le cceur du ruban se forment et les
textures des phases Bi2212 et Bi2223 tendent vers une méme valeur.

Dans le procédé CFF, aucune différence de texture n’est observée apres 20h de
texturation. Ceci rentre donc bien en accord avec les 3 graphes présentés ci-dessus.
Malheureusement I’absence de valeurs pour des temps de forgeage plus courts ne nous permet
pas de statuer sur I’évolution des textures des phases Bi2212 et Bi2223 dans les premieres
heures du forgeage. Existe-t-il aussi une influence de I’interface céramique/argent dans nos
disques texturés ? Afin d'éviter cette contribution, les feuilles d’argent ont été enlevées de nos
échantillons avant l'analyse de diffraction, ce qui difféere des études de Gottschack et al. et
Frello et al.. Dans ce cas-ci, on peut supposer que la forte texture de la phase Bi2223 sur la

face du disque, si elle existe, a été enlevée, ce qui est crucial pour comprendre les mécanismes
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de formation de la phase Bi2223 a partir de la phase Bi2212. Malgré cette absence bénéfique
de I’interface, on observe systématiquement des plus petites valeurs de FWHD dans nos

composés en comparaison aux rubans de Bi2223 [14, 15, 18].

En observant les 3 graphes précédents, on peut aussi constater que le degré de texture
n’évolue quasiment plus apres environ 10-15h de recuit. Cette différence dans I’évolution des
textures est étroitement liée au traitement thermo-mécanique employé. Ce point est tres
important dans l'interprétation des résultats. Il doit étre noté que le mode de glissement des
plaquettes pendant le frittage-forgeage est fondamentalement différent de celui opérant dans
un recuit ou dans une déformation a froid (laminage, pression uniaxiale...). La présence d'une
phase liquide a haute température permet un glissement et un empilement des plaquettes plus
souples. De cette facon, I'évolution des textures des phases Bi2223 et Bi2212 peut étre
radicalement différente de celles décrites précédemment. Dans le cas d’un recuit simple, la
croissance anisotrope de la phase Bi2223 permet seulement dans les premieres heures du
traitement thermique d’ameéliorer la texture. En revanche, apres un certain temps (10-15h), la
croissance anisotrope est limitée et entraine une saturation dans I’évolution de la texture. Dans
notre cas, la combinaison de la chaleur et de la pression uniaxiale pendant le frittage-forgeage
induit une déformation et une transformation de phase continue. Méme apres cent heures de
forgeage, I’alignement des grains et le pourcentage de Bi2223 ne saturent pas. La pression
uniaxiale permet la compaction par réorientation des différentes cristallites, ce qui favorise la
croissance et en conséquence la texturation.

On peut également supposer que le clivage de certaines cristallites peut aussi favoriser
la densification et la texturation. En effet, Yau et al. [23] ont relaté que I’énergie de clivage
est plus faible pour la phase Bi2223 que pour la phase Bi2212. Dans les derniéres heures de
forgeage, quand la présence de phase liquide est moindre, le clivage peut apparaitre et jouer
un réle dans I’orientation des plans (ab). Ce phénoméne d’orientation par clivage des
cristallites de phase Bi2223 est aussi cohérent avec nos résultats qui mettent en évidence une
orientation plus prononcée des cristallites de Bi2223 par rapport a celle de Bi2212. Le
mécanisme d’orientation le plus prépondérant pour expliquer les phénomeénes d’orientation

reste encore la rotation de particules solides dans un milieu plus ou moins liquide.

Par ailleurs, la question concernant I’évolution contraire des texture des phases Bi2212
et Bi2223 en fonction du temps de forgeage reste ouverte.
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Afin d’expliquer un tel comportement, il est nécessaire de comprendre le mécanisme de
formation de la phase Bi2223 et plus particulierement le développement de la texture de la
phase Bi2223 a partir de la phase Bi2212. De nombreuses études expliquant la transformation
Bi2212—Bi2223 sont publiés dans la littérature. Celles-ci relatent deux principaux

mécanismes :

e «solid-state transformation » appelé aussi « intercalation process » [24-25-26]
e «dissolution/recrystallisation » appelé aussi « nucleation-growth mechanism » [27-
28-29]

Le premier mécanisme se traduit, comme son nom I’indique, par I’intercalation des
éléments Cu et Ca dans la phase « mere » Bi2212 pour former la phase Bi2223. Dans ce cas,
un front d’intercalation dans la phase Bi2212 implique une distribution de la texture identique
pour les deux phases Bi2212 et Bi2223.

Le second mécanisme consiste en la dissolution de la phase mére accompagnée de la
nucléation et de la croissance de la seconde phase. Contrairement au mécanisme
d’intercalation, la phase Bi2212 joue le role de substrat et la phase Bi2223 croit sur la phase
« mere ». Le traitement thermique engendre la croissance de la phase Bi2223 qui consomme
la phase Bi2212.

Un tel mécanisme semble plus approprié pour expliquer nos résultats. Dans les
premieres heures du forgeage, les plaquettes de Bi2212 s’alignent facilement gréce a la
présence importante de phase liquide. Ensuite, les premiéres cristallites de phase Bi2223
héritent de la texture de la phase Bi2212 et les deux phases présentent alors des valeurs de
FWHD identiques. En augmentant le temps de forgeage, les grains de Bi2223 croissent et
améliorent I’alignement des grains a cause de leur forte croissance anisotrope. En méme
temps, la phase Bi2212 est consommeée et la cohésion de sa texture se dégrade. Ce
comportement se traduit par une augmentation des valeurs de FWHD de Bi2212 et par une
importante diminution des valeurs de FWHD de la phase Bi2223. La croissance de la phase
Bi2223 est donc probablement induite par un mécanisme de nucléation-croissance et non pas
d’intercalation.

Bien que les évolutions de texture observées par Gottschalck Andersen et al., Frello et
al. et Fahr et al. différent quelque peu par rapport a nos résultats, leurs conclusions en terme
de mécanismes de transformation sont similaires. Leurs études sur la cinétique de formation

de la phase Bi2223 basées sur les équations de Johnson-Mehl-Avrami et de Van’t Hoff ont en
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effet abouti au fait que la croissance de la phase Bi2223 suit un mécanisme de nucléation-

croissance.

A. Il. 3. Mesures de susceptibilité magnétique

Pour terminer les caractérisations des disques étudiés dans cette premiére partie de
chapitre, des mesures magnétiques ont été réalisées. La figure 15 montre les courbes de
susceptibilité magnétique M(T) caractéristiques d’échantillons texturés a 845°C pour
différents temps de palier. Ces échantillons ont été recuits aprés forgeage. La T des trois
échantillons n’est pas affectée. Un temps de forgeage plus long engendre une transition plus
étroite et plus particulierement aprés 50h de forgeage. Cette différence de comportement est
non seulement due & un taux de phase Bi2212 inférieur dans I’échantillon texturé pendant
100h mais aussi & une amélioration de la texture de la phase Bi2223.
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Figure 15 : Courbes de susceptibilité magnétique normalisées M(T) caractéristiques

d’échantillons texturés a 845°C pour différents temps de palier puis recuits.

En résumé, la phase Bi2223 est facilement formée par le procédé CFF. La compaction
du matériau dans la direction de forgeage n'est pas limitée par des contraintes transversales, ce
qui permet d’obtenir un grand nombre de contacts entre les plaquettes Bi2212 et les phases
secondaires. Le glissement et I’orientation des plaquettes induits par la pression uniaxiale
pendant le traitement thermique améliorent la densité et connectent les cristallites. La phase
Bi2223 continue de se former tandis que I'étalement des grains favorise I'incorporation de la

phase liquide dans les cavités résiduelles.
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Le procéde CFF s'avere donc étre une méthode efficace pour texturer le matériau
Bi2223. Cependant, les caractéristiques des meilleurs échantillons ne sont toujours pas
optimisées. Le taux de phase Bi2223 n’atteint que 77% et doit étre augmenté afin d'améliorer
les densités de courant critique. En outre, I'amélioration de la texture grace a cette méthode
CFF montre que I’augmentation des propriétés de transport est encore possible en realisant
des textures plus fortes. Pour tenter de satisfaire ces deux impératifs, une étude
supplémentaire basée sur I’influence de la poudre précurseur sur la formation de la phase

Bi2223 et sur la texturation a été réalisée. Elle fait I’objet du paragraphe suivant.
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B. Modification de la poudre précurseur

L’optimisation des propriétés de transport passe par un contr6le de nombreux
parameétres (frittage-forgeage, recuit...) mais aussi par le choix d’une poudre précurseur
adéquate. Comme nous avons pu le constater, une poudre initiale composée de la phase
Bi2212 et de phases secondaires peut mener a I’issue du frittage-forgeage a des disques bien
texturés et possédant des propriétés intéressantes. Mais, le taux de phase Bi2223 et la qualité
de la texture doivent encore étre optimisés. Pour ce faire, des essais de broyage avant et apres

calcination ont été entrepris.

B. I. Influence du broyage pré-calcination sur les propriétés

Afin d’obtenir une poudre plus homogeéne, plus fine et donc plus réactive, un broyage
de la poudre «sol-gel » aprés brllage (avant la calcination) a été réalisé dans un broyeur
planétaire pendant 30mn. Les répartitions granulométriques des poudres broyées
mécaniquement (A) et manuellement (B) sont présentées en figure 16. L’effet du broyage

mécanique sur la taille des grains est significatif.
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Figure 16 : Répartition granulométrique des poudres avant calcination. (a) broyage

mécanique, (b) broyage manuel

Des diffractogrammes X ont été effectués sur la poudre A afin d’étre comparés a ceux
de la poudre B déja exploités dans le chapitre Ill. Les analyses enregistrées avant et apres la
calcination sont présentées respectivement en figure 17a et 17b pour les deux poudres. Le

cycle de calcination est évidemment le méme que celui utilisé précédemment (820°C/20h).
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L’indexation des diagrammes est absente car celle-ci est déja détaillée dans le chapitre IlI.
L’intérét ici est seulement d’un point de vue comparatif.

Deux points importants sont a retenir. Premierement, en comparant le diffractogramme
des deux poudres non calcinées (figure 17a), on peut observer que le broyage n’induit pas de
modifications fondamentales sur la poudre sol-gel brdlée. La composition des phases
cristallines n’a pas a priori été modifiée par le traitement mécanique, ni la taille des
cristallites.

Deuxiemement, aucune différence significative n’est & enregistrer au niveau des
diffractogrammes des poudres calcinées (figure 17b). En comparant les deux
diffractogrammes, on peut constater que la fine granulométrie de la poudre broyée n’a pas

engendré la formation d’autres phases cristallines pendant la calcination.

. a) ] b)
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Broyage manuel

(B)

Intensité (u. a)
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Figure 17 : Diffractogrammes X des poudres broyées manuellement et mécaniquement

(a) avant calcination et (b) apres calcination.

A I’issue de la calcination, la poudre A subit le méme traitement que la poudre B. La
poudre est tamisée a 63um, compactée dans un moule et mise sous forme de pastilles
(¢=25mm, 4q) ; les températures testées sont les mémes que celles étudiées dans la premiére

partie de ce chapitre, c'est-a-dire 838°C, 845°C et 850°C. Le temps de palier a été fixé a 20h.
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B. I. 1. Formation de la phase Bi2223

Afin de mieux juger I’influence du broyage sur la formation de la phase Bi2223
pendant le frittage-forgeage, les diffractogrammes des disques texturés a partir de la poudre B,
exploités dans la partie précédente en figure 8, sont comparés en figure 18 a ceux des disques

texturés a partir de la poudre A.

(a) Poudre A (b) Poudre B
s
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Figure 18 : Diffractogrammes X des disques texturés a partir de poudre A(a) ou B(b) a
838°C, 845°C et 850°C pendant 20h. Les raies principales (00/) des phases Bi2212 (0) et
Bi2223 (*) sont indiquées. Le pic (317), lié a la phase 14 :24°, est indexé par le symbole #.

Comme il I’avait été souligné dans le paragraphe A, les disques texturés selon la voie
B ne présente pas de différence significative en terme de pourcentages de phase relatifs (ceci
n’est qu’une observation qualitative). Le rapport d’intensité des pics (008)-Bi2212 et (0010)-

Bi2223 demeure le méme quelque soit la température de frittage-forgeage utilisee.
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En revanche, ce comportement est totalement différent dans le cadre des disques par la
voie A. En effet, la formation de la phase Bi2223 est sensible a la variation de température.
On note une tres nette inversion des intensités des pics (008)-Bi2212 et (0010)-Bi2223 entre
I’échantillon texturé a 838°C et 845°C. Cette large augmentation du taux de phase Bi2223 est
aussi liée a la présence d’un pic trés intense de la phase *14 :24” dans I’échantillon texturé a
850°C. Ce comportement, assez surprenant, a toutefois été confirmé par d’autres syntheéses.
Ces résultats soulignent que la formation de la phase Bi2223 est étroitement liée au broyage
de la poudre sol-gel avant la calcination. Il reste a déterminer de quelle maniére ce traitement
mécanique peut affecter la réactivité, I’hnomogénéité, la composition de la poudre ou d’autres
facteurs qui, par conséquence, modifient la cinétique de formation de la phase Bi2223
pendant la texturation.

La premiere cause possible est la granulométrie de la poudre calcinée. Les deux lots de
poudres A et B ont été broyes manuellement a I’issue de la calcination puis tamisés a 63 pm.
Leurs répartitions granulométriques sont présentées en figure 19. Celles-ci ne révélent pas de
différence, en dehors du fait que la poudre A possede une quantité plus importante de
particules dans la gamme 10-60 um et en dessous de 1 um. Cette remarque mérite quelques
précautions car la morphologie des grains sous forme de plaquettes n’est pas bien adaptée a ce
type d’analyse. D’autres caractérisations ont été renouvelées et ont toutes mené a une

tendance similaire voire plus accentuée.

— 10

100 S e 10 100 1 e e R

D[v,0.5]=4.07um
D[v,0.9]=19.93um
80 4 (a) Poudre A

D[v,0.5]=3.79um
D[v,0.9]=15.82um
Lg 80 4 | (b) Poudre B

@
o
1

60

N
o
1

40

Pourcentage cululé
Pourcentage
Pourcentage cumulé
abeiusoinod

n
o
1

04 Z=au{RNSRRTHRRRN IeRREEENNA IS AL e Lo 0-H =a==aSATHRRINEE R s 1o
01 1 10 01 1 10

Taille des particules (um) Taille des particules (um)

Figure 19 : Répartitions granulométriques des poudres A (a) et B (b) a l'issue de la

calcination (Apres broyage manuel et tamisage).

Cette différence de granulométrie est probablement due au broyage planétaire appliqué

avant I'étape de calcination. La poudre plus fine avec une réactivité plus élevée a engendré la
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production de la phase liquide pendant la calcination. Ceci correspond a la fusion de la phase
Ca,PbO, (T = 822°C) qui entraine une fusion partielle des phases secondaires. On observe
que la poudre au fond du creuset forme un « cake » avec une forte cohésion des plaquettes
Bi2212 dues a la solidification de la phase liquide, tandis que, sur la surface, la poudre se
compose typiquement de plaquettes Bi2212 et de phases secondaires bien dissociées. La
figure 20a montre une image MEB de cette poudre bien dissociée caractéristique des poudres
A (seulement sur le dessus du lit de poudre) et B. La figure 20b met en avant I’existence de
I’agglomérat dense de plaquettes Bi2212 et de la phase liquide solidifiee observable
seulement dans la poudre A (dans le fond du creuset). Le broyage manuel effectué apres la
calcination suivi d’un tamisage a 63 um permet de casser le « cake » composé de Bi2212 et

de phase liquide solidifiée. Des agglomérats denses demeurent dans la poudre et sont détectés

par I’analyse granulometrique.

Figure 20 : Micrographies MEB des poudres calcinées : (a) poudre A (dessus du lit de
poudre) et poudre B, (b) poudre A (« cake »).

En conséquence, la plus grande quantité de Bi2223 obtenue sur les échantillons
texturés a partir de la poudre A ne s’explique pas par une plus faible granulométrie mais par
la présence d'une grande quantité de phase liquide produite pendant la calcination. Durant
I'étape de texturation, le liquide solidifié fond a nouveau ce qui favorise la diffusion des
éléments et améliore la formation de la phase Bi2223. La cinétique de formation est
extrémement sensible a la température, ayant pour résultat des taux de phase Bi2223
différents selon les températures de frittage-forgeage utilisées (figure 18a). En conclusion, le
broyage planétaire avant la calcination semble nécessaire pour homogénéiser la poudre,
augmenter sa réactivité et produire une grande quantité de phase liquide qui favorise la

formation de la phase Bi2223 pendant I'étape de texturation.
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B. I. 2. Densités de courant critique en transport

Les valeurs de J; des disques texturés aux différentes températures de frittage-forgeage
a partir des poudres A et B sont indiquées dans le tableau 2. Les mesures de transport ont été

effectuées apres recuit sur des barrettes découpées sur les disques.

Tableau 2 : Densités de courant critique des disques texturés aux différentes températures de

[frittage-forgeage a partir des poudres A et B

Température de frittage-forgeage
838°C 845°C 850°C
) Poudre A 13450 14200 8700
Jc (A/lecm®)
Poudre B 7000 7100 6300

Des densités de courant critiqgue remarquables pour un temps de synthese avant recuit
relativement court (20 h de calcination + 20 h de frittage-forgeage) sont mesurées sur les
disques texturés a 838°C et 845°C selon la voie A. A 850°C, la densité de courant critique
diminue fortement, probablement en raison de la présence importante de la phase 14 :24’
apres le frittage-forgeage (figure 18a) qui est toujours en quantité significative apres le recuit.
Nous reviendrons sur ce point dans le paragraphe suivant. Pour les disques texturés selon la
voie B, les valeurs de Jc sont inférieures a celles obtenues par la voie A et sont peu sensibles a
la tempeérature de frittage-forgeage. Ce comportement est en accord avec les
diffractogrammes X des disques texturés a 838°C, 845°C et 850°C (figure 18b) qui ne
montrent aucune différence significative au niveau de I’intensité relative des pics des phases
Bi2212 et Bi2223.

L’amélioration de J. d’un coefficient 2 entre la voie A et B est remarquable. En
comparant les diffractogrammes de la figure 15, on peut évidemment attribuer cette différence
a une augmentation du taux de phase Bi2223 pour les échantillons texturés a 845°C. En
revanche, les échantillons texturés a 838°C ne présentent pas a premiére vue de différence en
termes de taux de phase Bi2223. Il est donc difficile d’attribuer la différence de J.

uniquement a un taux de phase Bi2223 plus important.

Pour mieux comprendre quel(s) facteur(s) contribue(nt) a I’augmentation de J., une

étude plus detaillée sur la texturation de disques composés de poudre A a été effectuée. Les
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températures de frittage-forgeage testées précédemment ont été appliquées pour différents
temps de palier.

B. I. 3. Texturation a partir de la poudre A : formation de la phase Bi2223, texture et

propriétés physiques.

La figure 21 montre les diffractogrammes X des disques texturés a 838°C, 845 et
850°C pendant 20 h, 50 h et 100 h. Pour chaque température, en comparant les intensités des
pics (008)-Bi2212 et (0010)-Bi2223, on peut qualitativement conclure que le taux de phase
Bi2223 augmente avec le temps de frittage-forgeage. Dans le cas des disques texturés a
845°C, I’analyse quantitative donne des pourcentages relatifs de Bi2223 de 66% pour 20h de
palier, 81% pour 50h et 85% pour 100h.
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Figure 21 : Diffractogrammes X des disques texturés a 838°C, 845°C et 850°C pendant 20 h,
50 h et 100 h. Poudre broyée avant calcination.(*) Bi2223, (0) Bi2212, (0) 14 :24.
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Une autre observation intéressante est I'évolution du taux de phase Bi2223 dans les
disques texturés a 838°C. Bien que le pourcentage de Bi2223 soit relativement bas pour un
cycle de texturation de 20h, celui-ci augmente rapidement des 50h de texturation pour
atteindre environ 85% apres 100 h. Pour expliquer un tel comportement, une hypothese basée
sur la cinétique de formation est envisageable. 1l est probable que, dans les premieres heures
de la texturation, a une température de réaction de 838°C, la diffusion des éléments n'est
probablement pas complétement activée a cause d’une forte viscosité du liquide et d’une
faible connectivité entre les grains. Apres 50 h de forgeage, le matériau est plus dense et la
formation de la phase Bi2223 est accélérée. Ce point reste a démontrer plus précisément.

Comme il I’a déja éte souligné précédemment, le diffractogramme X du disque texturé
a 850°C pendant 20h présente un pic relatif a la phase *14 :24’ de forte intensité. Ce résultat
surprenant et reproductible confirme toutefois les conclusions de Giannini et al. [30] qui
montrent que la phase "14 :24’ se forme plus facilement lors de la montée en température pour
atteindre un pourcentage volumique d’environ 20% vers 850°C. Leurs résultats montrent
aussi que le maintien en température induit une diminution du pourcentage de cette phase.
Dans notre cas, la diminution du pic de la phase ‘14.24’ avec I’augmentation du temps de
frittage-forgeage est également observée et prouve que la formation de Bi2223 est corrélée a

la consommation de la phase 14 :24°.

La figure 22 montre I'évolution des densités de courant critique des disques texturés a
838°C, 845°C et 850°C pendant 20 h, 50 h et 100 h.

Les valeurs obtenues autour de 19000-20000 A/cm?® représentent une trés nette
amélioration dans l'optimisation des propriétés de transport dans le cadre des échantillons
massifs texturés par frittage-forgeage. A notre connaissance, la meilleure valeur de J. obtenue
jusqu’a ce jour est de I’ordre de 12000 A/cm? [31] et requiert une longue étape de frittage
(150 h) pour former la phase Bi2223.

Dans notre cas, des valeurs de I’ordre de 13000 A/cm? peuvent étre atteintes aprés
seulement 40 h de synthése pour les échantillons texturés a 838°C et 845°C (20 h de
calcination et 20 h de frittage-forgeage). Déja présenté précédemment, I’échantillon texturé a
850°C pendant 20 h présente une plus faible valeur probablement induite par un taux de phase
14 :24’ important aprés la texturation. Le pic caractéristique de cette phase résiduelle se
retrouve aussi a I’issue du recuit avec une intensité moindre mais quand méme conséquente

pour les propriétés (figure 23).
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Figure 22 : Evolution des densités de courant critique des disques texturés a 838°C, 845°C et
850°C pendant 20, 50 et 100h.
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Figure 23 : Diffractogramme X d’un disque texturé a 850°C pendant 20h et recuit.

On peut aussi constater que J. augmente avec le temps de palier quelle que soit la
température. Si I’on compare les diffractogrammes X de la figure 21 a I’évolution de J; avec
le temps de forgeage, on peut apparemment attribuer I’accroissement de la densité de courant
critique a une augmentation du taux de phase Bi2223. Celle-ci se retrouve aussi a I’issue du
recuit comme le représente clairement la figure 24 et explique I’augmentation de J. pour des
temps de frittage-forgeage croissants. L’analyse quantitative sur ces échantillons recuits
donne des pourcentages de phase Bi2223 de I’ordre de 63% pour 20h de frittage-forgeage,
79% pour 50h et enfin 86.5% pour 100h.
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En revanche, si I’on compare ces pourcentages de phases (tableau 3) avec ceux
obtenus sur un disque ayant subi exactement le méme traitement thermique mais composé
avant texturation d’une poudre non broyée (poudre B), on peut constater que les taux de phase
Bi2223 ne different pas énormément. Il est donc difficile d’expliquer I’amélioration de J.
uniquement par une meilleure réactivité de la poudre et une meilleure formation de la phase
Bi2223.

2
Intensité (u. a)

b)

Intensité (u. a)

Intensité (u. a)
|
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Angle 26 (°)
Figure 24 : Diffractogrammes X des disques texturés a 850°C pendant (a) 20h, (b) 50h,
(c)100h et recuits.
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Tableau 3 : Pourcentages de Bi2223 des échantillons texturés a 850°C pendant 20, 50 et
100h puis recuits.

Temps de palier (h)
20h 50h 100h
Voie A (broyage planétaire) 63% 79% 86.5%
% Bi2223
Voie B (broyage manuel) 50% 68% 78%

Une analyse quantitative de la texture a permis d’élucider nos interrogations. La figure
25 présente les distributions d’orientation des cristallites de la phase Bi2212 et Bi2223
déterminées sur des disques texturés a 845°C pendant 20, 50 et 100h, composés a I’origine
des poudres A ou B.

L’évolution de la texture dans les disques texturés a partir de poudre B, déja discutée
dans la premiére partie du chapitre, est differente de celle des disques synthétisés a partir de
poudre A. Dans ce dernier type d’échantillons, les valeurs de FWHD des phases Bi2212 et
Bi2223 évoluent conjointement et non pas de fagon inverse comme c’est le cas dans les
disques texturés selon la voie B. Les valeurs atteintes apres 50h de forgeage sont par ailleurs
beaucoup plus faibles et atteignent 17° pour 100h. Ceci tend a prouver que les fortes Jg
obtenues dans les disques texturés selon la voie A, sont principalement dues a une
amélioration de la texture. La présence de phase liquide solidifiée dans la poudre calcinée en
est la principale cause. Cette phase retourne a I’état liquide pendant la texturation, facilite la
formation de la phase Bi2223 (figure 18) et, dans le méme temps, favorise I’alignement des

plaquettes.
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Figure 25 : Distributions d’orientation des cristallites de la phase Bi2212 et Bi2223
calculées sur des disques texturés a 845°C pendant 20, 50 et 100h, composés a l’origine de

la poudre A ou B.
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Il est important de noter que la gamme de température pour atteindre ces fortes
densités de courant critique, située entre 838 et 850°C, est suffisamment étendue pour
fabriquer des échantillons massifs avec une bonne reproductibilité. Notons aussi que des
essais de texturation pour des temps de palier de 150h n’ont pas permis d’améliorer J; et ont

abouti a des valeurs de I’ordre de 20000 A/cm?.

B. I. 4. Mesures magnétiques

Dans le but d’approfondir la caractérisation des échantillons pouvant atteindre des J;
proches de 20000 A/cm?, des mesures magnétiques en régime continu ont été effectuées.

Dans un premier temps, les courbes de susceptibilité magnétique normalisée des
disques initialement composés de poudre A et B ont été comparées afin de mieux juger de
I’amélioration significative des proprietés. Les échantillons ont eté prélevés sur les barrettes
issues des disques texturés a 845°C pendant 100h et recuits. Les résultats exposés a travers la
figure 26 sont sans ambiguité.

Alors que les températures Onset des deux courbes sont proches (encart figure 26), la
transition supraconductrice des échantillons issus de la poudre B est de 10 degrés plus large
que celles des échantillons issus de la poudre A. Cette différence de comportement est lié aux
caractéristiques finales de ces derniers échantillons : un taux de phase Bi2212 plus faible et un

meilleur alignement des grains.
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Figure 26 : Courbes de susceptibilité magnétique normalisée M(T) caractéristiques

d’échantillons texturés a 845°C pendant 100 h et recuits. Avec B,=10 Oe.
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Dans un deuxieme temps, les courbes de susceptibilité magnétique M(T) (en AC) ont
été mesurées sur des disques texturés a 850°C pendant 20, 50, 100 et 150h a partir de poudre
A puis recuits (figure 27).

La température critiqgue Onset de 113 K est identique pour les quatre échantillons.
L’echantillon texturé pendant 20h présente la plus large transition tandis que les échantillons
texturés pendant 100 h et 150h ont des transitions supraconductrices identiques et
relativement étroites. En se référant aux résultats précédents, on peut expliquer
I’élargissement de la transition par la présence en quantité plus importante de la phase Bi2212
mais aussi par une plus faible texture qui, dans ce cas, est lié a une moins bonne connectivité
des plaquettes. Ce comportement conforte les résultats obtenus en transport et en texture. Par
ailleurs, la saturation des valeurs de J. pour des temps de frittage-forgeage supérieurs a 100h
est confirmee.
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Figure 27 : Courbes de susceptibilité magnétique M(T) caractéristiques d’échantillons

texturés a 850°C et pour différents temps de palier

Les courbes d’hystérésis présentées en figure 28 ont permis d’estimer a partir du
modele de Bean les densités de courant critique Jou (figure 29). Ces analyses nous permettent
de confirmer les mesures de transport. Les densités de courant critique, qu’elles soient
mesurées magnétiqguement ou électriqguement, augmentent avec le temps de frittage-forgeage.

En revanche, I’obtention de densités de courant critique « Bean » inférieures a celles
de transport est un point qui reste encore a éclaircir. En effet, les mesures de transport
aboutissent en général a des valeurs plus faibles car, dans ce cas, la mesure tient compte de

I’ensemble du matériau et ne caractérise pas uniquement les grains supraconducteurs.
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Figure 28 : Courbes d’hystérésis caractéristiques d’échantillons texturés a 850°C et pour
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Figure 29 : Densités de courant critique J.y d’échantillons texturés a 850°C et pour

différents temps de palier
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B. Il. Influence du broyage post-calcination sur les propriétés

L’étude présentée précédemment a montré que le contrble précis de la granulométrie
et de la composition de la poudre précurseur est la clef pour obtenir une meilleure formation
de la phase Bi2223 et de fortes textures. Dans ce but, I’effet du broyage de la poudre calcinee
sur les propriétés finales du matériau a été étudie.

La poudre sol-gel brilée subit comme précédemment un broyage planétaire de 30mn.
Celle-ci est ensuite calcinée a 820°C pendant 24h. A I’issue de ce traitement thermique, les
poudres sont réparties en quatre lots. Un premier lot est broyé a la main et tamisé a 63um
(comme précédemment) tandis que trois autres lots de poudre subissent respectivement un

broyage planétaire de 5, 15 et 30mn. Les répartitions granulométriques des poudres sont

présentées en figure 30.
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Figure 30 : Répartitions granulométriques des poudres calcinées broyées a la main (a), et

mécaniquement Smn (b), 15mn (c) et 30mn (d).
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Le broyage planetaire engendre une distribution en taille bimodale relativement
prononcee avec des pics situés a 0.5 um et 2.5 um. Ce broyage permet notamment de casser
les agglomérats résiduels de la poudre calcinée. En revanche, apres 15 mn de broyage
planétaire, la distribution de tailles n’évolue plus sensiblement.

Des expériences de texturation ont été réalisées a partir des quatre lots de poudre. Le
traitement de frittage-forgeage choisi est 845°C/50h.

Les diffractogrammes des disques texturés sont présentés en figure 31.
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Figure 31 : Diffractogrammes X des disques texturés a 845°C pendant 50h a partir des

poudres calcinées broyées a la main (a), et mécaniquement Smn (b), 15mn (c) et 30mn (d).

123



Chapitre IV : Optimisation des densités de courant critique

Il apparait tres clairement a travers ces analyses que la réactivité des poudres broyees
mécaniquement est identique a celle d’une poudre broyée manuellement. Une observation
surprenante concerne la raie (0012)-Bi2212 situé a 35,1° de I’échantillon texturé a partir de la
poudre broyée pendant 30 mn. Ce pic présente une intensité beaucoup plus grande que celles
des diffractogrammes des figures 31b et 31c alors que I’intensité du pic (008)-Bi2212 est
approximativement la méme quelgue soit le temps de broyage. Plusieurs hypothéses peuvent
expliquer ce phénomene. Il est possible que les plans (1111)-Bi2223 soient en condition de
diffraction du fait d’une forte désorientation angulaire. Cependant, le pic relatif a ces plans
réticulaires est d’une faible intensité, il est donc peu probable que cette hypothése explique
I’émergence d’un pic d’une forte intensité. D’ailleurs, les pics (119), (117), (115) de la phase
Bi2223 ne sont pas observes malgré des intensités relatives beaucoup plus fortes. Une autre
possibilité serait la présence d’une phase secondaire parasite due a la forte réactivité de la
poudre. Bien qu’aucun pic de diffraction apparenté a une phase secondaire n’ait été trouve,
nous penchons plutdt pour cette possibilité. Une recherche plus approfondie d’autres phases
secondaires est a fournir pour tenter d’éclaircir ce point.

On peut, par ailleurs, noter I’émergence des pics (00¢) de la phase Bi2201 sur le
diffractogramme de la figure 31d. La formation de cette phase apparait a une température de
5°C inférieure a celle estimée lors de notre étude sur la synthese de la phase Bi2223 (Chap.
I11). L’apparition de la phase Bi2201 est due a la fine granulométrie de la poudre qui engendre
une diminution de la température de fusion incongruente de la phase Bi2223 et provoque la
décomposition de la Bi2223 en phase Bi2201. Cette conclusion s’appuie aussi sur les travaux
de V. Rouessac [12] . Il a été montré que le broyage de la poudre provoque une diminution de
la température de fusion de la Bi2223 ; la poudre fine (@moyen=2-3pm) fond partiellement a
850°C alors que la température de fusion d’une poudre de granulométrie grossiére

(#moyen=11pm) est de 5 a 10°C supérieure.

Des mesures de transport ont été réalisées sur les barrettes issues de ces disques.
Celles-ci ont été préalablement recuites. Les résultats sont présentés en figure 32. Bien que les
poudres soient plus réactives, les propriétés supraconductrices des disques sont dégradeées.
Les valeurs de J., mesurées sur les échantillons composés initialement de poudres broyées,
sont environ de 20% inférieures a celles mesurées sur un disque composé d’une poudre
précurseur broyée manuellement. Ceci est probablement di a une granulométrie trop fine qui

engendre un nombre de joints de grains trop important et crée autant de barriéres a la
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circulation du courant. Ce point déja aborde dans le chapitre | nourrit encore un peu plus le

débat sur la taille de grains optimale pour augmenter les densités de courant critique.
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Figure 32 : Densités de courant critique en fonction du temps de broyage. Echantillons

texturés a 845°C pendant 50h.

Cet échec dans I’optimisation des propriétés nous a orienté vers une autre voie
possible pour augmenter les valeurs de J.: celle du dopage. Notre choix s’est plus

particuliérement porté vers I’ajout de nano-particules de MgO.

C. Addition de particules de MgO

Plusieurs études ont rapporté des résultats intéressants sur ce type de dopage. Non
réactif dans les composés Bi2212 et Bi2223, il permet notamment d’améliorer les densités de
courant critique. 1l a été prouvé par plusieurs auteurs [32-35] que des particules sphériques de
MgO de taille nanométrique peuvent jouer le réle de centres de piégeage et augmenter la
densité de courant critique des rubans. Huang et al. [36] ont étudié I’influence de I’addition de
nano-tubes de MgO dans les rubans de Bi2223. lls ont également conclu a un phénomeéne
d’ancrage des vortex sur les particules incorporés dans le matériau. Yuan et al. [37, 38] ont,
guant a eux, démontré que I’introduction de whiskers de MgO permet d’améliorer la tenue
mécanique d’échantillons massifs texturés par pressage a chaud. Les densités de courant

critique sont toutefois degradées.
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Dans le cadre des travaux sur la texturation par frittage-forgeage, aucun groupe a notre
connaissance n’a éetudié jusqu’a présent I’influence de I’ajout de particules de MgO sur les
propriétés supraconductrices.

Pour ce faire, dans un premier temps, nous nous sommes attachés a étudier I’effet de
I’addition de particules micrométriques de MgO sur la formation de la phase Bi2223 pendant
le frittage. Cette étude a abouti a des expériences de texturation par frittage-forgeage sur des

disques composés de nano-particules de MgO.

C. |. Frittage de la phase Bi2223

La poudre calcinée a 820°C pendant 20h a été mélangée avec différentes proportions
de poudre MgO. Les pourcentages massiques de MgO ont été fixés a 0.3, 1, 3 et 5%.

Ces poudres ont ensuite été compactées sous forme de pastille et frittées pendant 100h
a différentes températures (de 838°C a 860°C).

C. I. 1. Formation da la phase Bi2223

Le tableau 4 présente les proportions relatives des phases Bi2223, Bi2212 et Bi2201
pour les différentes températures de frittage et les différents pourcentages de MgO. Il est
évident que la quantité de Bi2223 diminue avec la quantité de MgO pour des températures
inférieures ou égales a 845°C. Ce méme résultat démontré par Lu et al. [39] indique que
I'addition de MgO ralentit la formation de la phase Bi2223. Au-dessus de cette température, le
taux de phase Bi2223 n'est pas sensiblement affecté par I’ajout de MgO. Ces différentes
évolutions sont probablement liées a la diffusion des eéléments pendant le frittage. Aux plus
faibles températures (838°C et 845°C), la diffusion est lente et la présence de particules de
MgO limite la formation de la phase Bi2223. Aux températures plus élevées (au dessus de
845°C), la diffusion des éléments est plus prononcée et la formation de la phase Bi2223 n'est
aucunement influencée par la quantité de MgO.

Parallélement, I'évolution du taux de phase Bi2223 peut étre expliquée par la variation
de la rhéologie de la phase liquide. L'augmentation de la température produit une plus grande
quantité de phase liquide et réduit la viscosité liquide. Pour des températures suffisamment
élevées, la faible viscosité de la phase liquide permet d’atteindre une cinétique de formation
de la phase Bi2223 relativement élevée due & une diffusion plus facile des cations. La

présence de MgO ne géne pas dans ce cas la formation de la phase Bi2223.
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Tableau 4 : Proportions relatives des phases Bi2223, Bi2212 et Bi2201 pour les différentes

températures de frittage et les différents pourcentages de MgO.

. )
Tritage (°C) ~ Phases MgO (% massique)

0 0.3 1 3 5

Bi2223 56.3% 53.3% 49.3% 50.0% 42.8%

838°C Bi2212 43.7% 46.7% 50.7% 50.0% 57.2%
Bi2201 0% 0% 0% 0% 0%

Bi2223 88.4% 87.8% 84.0% 81.9% 77.1%

845°C Bi2212 10.2% 10.7% 13.7% 16.9% 22.9%
Bi2201 1.4% 1.5% 2.3% 1.2% 0%

Bi2223 75.7% 75.0% 77.0% 78.9% 82.0%

850°C Bi2212 2.7% 3.6% 2.7% 3.3% 3.8%

Bi2201 21.6% 21.4% 20.3% 17.8% 14.2%

Bi2223 80.5% 79.1% 80.6% 77.2% 80.8%

855°C Bi2212 0.6% 0.5% 0.9% 1.2% 1.2%

Bi2201 18.9% 20.4% 18.5% 21.6% 18.0%

g:gg 73.8% 76.1% 76.0% 75.4% 76.4%

860°C B12212 1.9% 2.0% 2.0% 1.6% 1.5%

24.3% 21.9% 22.0% 23% 22.1%

L’addition de particules de MgO cause aussi probablement une augmentation de la
viscosité du liquide. Pavard et al. [40] ont montré que lI'addition de la poudre de MgO permet
de conserver la forme initiale de pastilles fondues de Bi2212 grace a une augmentation de la
viscosité du liquide. Ce comportement se retrouve dans le systeme de YBaCuO [41] ou les
particules Y211 jouent le méme role pendant I’étape de texturation (« Melt Textured
Growth » ou MTG). Ainsi, la présence de particules de MgO dispersées dans le liquide
augmente sa viscosité, géne la mobilité du calcium et du cuivre, et limite ainsi la formation de
la phase Bi2223. Cependant, les échantillons frittés entre 850°C et 860°C ne montrent pas une
évolution significative du taux de phase Bi2223 avec le pourcentage de MgO. Cette
observation peut étre attribuée a la plus faible viscosité du liquide a température élevée et a la
plus forte mobilité des éléments. L'ajout de MgO devient négligeable face au phénoméne de
diffusion.

D’autre part, dans la gamme de température 838°C-845°C, le pourcentage de phase
Bi2223 augmente avec la température tandis que le pourcentage de phase Bi2212 diminue. La
guantité de phase Bi2201 demeure presque inchangée dans cette gamme et prouve que
I'équilibre de phase se déplace lentement avec la température. Entre 850°C et 860°C, le
pourcentage de phase Bi2223 chute pour se stabiliser a environ 75-80%. Au-dessus de 850°C,
I'équilibre des phases se déplace de maniere significative pour favoriser la formation de la
phase Bi2201. A 850°C, a mesure que le pourcentage de MgO augmente, le taux de Bi2223
augmente, tandis que le taux de Bi2201 diminue. Cette variation peut également étre attribuée

a la présence de phase liquide. Les particules de MgO augmentent la viscosité du liquide et
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limitent la réactivité du liquide avec la phase Bi2223. Par conséquent, la présence de Bi2201 a
850°C peut étre limitée par I'addition de MgO. De plus, les compositions des pastilles frittées
a 855°C et 860°C ne montrent pas une évolution significative des taux de Bi2223, Bi2212 et
Bi2201 avec la quantité de MgO. Comme précédemment, le frittage a haute température
engendre une faible viscosité du liquide et une forte diffusion quel que soit le pourcentage de
MgO, et supprime ainsi I’effet du MgO sur la formation de la phase Bi2223.

C. |. 2. Microstructure

Des observations MEB ont été réalisées sur les pastilles frittées a 838°C et 850°C pour
différents pourcentages de MgO (figure 33). L’augmentation du pourcentage de MgO induit
une diminution de la taille des grains. La présence de particules entre les grains (figure 34)
limite la migration et la diffusion des éléments pendant le frittage. Les grains sphériques de
MgO jouent le role de barrieres et génent la croissance anisotrope de la phase Bi2223. On
peut aussi apparemment observer qu’aucune réaction n’existe entre les phases
supraconductrices et MgO. Ceci confirme les conclusions des travaux cités précédemment
dans I’introduction de ce paragraphe.

Figure 33 : Micrographies MEB de pastilles frittées a (a) 838°C et (b) 850°C pour différents
pourcentages de MgO
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Particules de MgO

Figure 34 : Micrographies MEB d’échantillons frittés montrant les particules de MgO situées

entre les plaquettes.
C. I. 3. Propriétés physiques

Des mesures de susceptibilité ¢ (T) mesurées sur les échantillons frittés a 838°C avec
différents pourcentages de MgO sont présentées en figure 35a et 35b. Les échantillons ont été
refroidis respectivement sous un champ de 5 et 50 Oe.

Lorsque I’échantillon est refroidi sous un champ de 5 Oe, quel que soit le pourcentage
de MgO, toutes les courbes présentent une double transition. La T.°™ de 108-109K,
caractéristique des grains de Bi2223, est identique pour les cing échantillons. Ceci soutient le
fait que le MgO ne réagit pas avec la phase Bi2223.

L’autre transition supraconductrice, & plus basse température (T, = 76-90 K) peut
étre attribuée soit au couplage entre les grains, soit a la présence de Bi2212 puisque la
guantité de cette phase augmente significativement en méme temps que le pourcentage de
MgO (tableau 4).

La premiére hypothése est probablement la plus plausible. Lorsque I’échantillon est
refroidi sous 50 Oe, la seconde transition disparait complétement pour les échantillons
faiblement dopés (0%, 0.3%) et se déplace vers de plus basses températures (T.=15-20K)
pour les échantillons plus fortement dopés. Le comportement de la 1°® transition
supraconductrice, qui est la « vraie » transition de la phase Bi2223, est tres différent. La
transition s’élargit relativement mais la T.°™ reste inchangée. Dans ce cas, si la seconde
transition est due a la présence de la phase Bi2212, I’évolution devrait étre la méme ; or ce

n’est pas le cas. En conséquence, on peut considérer que la seconde transition correspond au
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couplage entre les grains (T) et il est alors possible de distinguer sur les courbes y(T) deux

limites typiques des supraconducteurs granulaires :

Dans la gamme de température Tc-Tg;, les grains supraconducteurs sont découplés et le

systeme dans son ensemble est résistif. Si I’on considére la fonction d’onde caractérisant les

paires de cooper (y= Jn e avec n la densité de paires de d’électrons), alors cette méme
fonction est différente dans chaque grain supraconducteur.
En dessous de Tg;, les grains sont couplés ou en d’autres termes, il n’apparait aucun

déphasage a travers la jonction intergranulaire.

Tandis que la T, des grains supraconducteurs est inchangée par le niveau de
dopage, la Tg; liée au couplage est relativement influencée. L’encart de la figure 35a montre
I’évolution de T en fonction du pourcentage de MgO. La valeur passe de 76K pour
I’échantillon non dopé & 90K pour 3% & 5% de MgO. L’insensibilité de la T et de la
largeur de transition liées a la phase Bi2223 est en accord avec les analyses X et les
observations au MEB et prouve que le MgO n’entre pas dans la structure de la phase Bi2223.

onset

Dans le cas contraire, une diminution de la T."" et un élargissement de la transition sont

généralement observes.
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Figure 35 : Courbes de susceptibilité y(T) en fonction du pourcentage de MgO. Echantillons
refroidis sous champ : (a) 5 Oe, (b) 50 Oe.

Des mesures de boucles d’hystérésis M(H) ont permis de déterminer les densités de

courant critique intergranulaire J;; (Chap. Il1). La figure 36 montre I’évolution de J; en

fonction du champ magnétique appliqué pour différents pourcentages de MgO, de 0% a 25%.
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La figure 37 montre I’évolution de J; en fonction du taux de MgO pour des champs
magnétiques de 0 Oe et 50 Oe. La densité de courant critique augmente avec la quantité de
MgO pour atteindre un maximum a 10-15%, et ensuite décroitre. L’effet positif de I’ajout de
MgO sur la densité de courant critique intergranulaire est probablement lié a une faible taille
de grains. Si les particules de MgO génent la croissance des plaquettes, les petits grains
peuvent créer un plus grand nombre de contact par unité de volume et ainsi augmenter Jg;. Un
dopage excessif peut cependant dégrader fortement la connectivité entre les plaquettes et

limiter la circulation du courant.
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Figure 36 : Evolution de J.; en fonction du Figure 37 : Evolution de J.; en fonction du
champ magnétique pour différents pourcentage de MgO pour des champs
pourcentages MgO. magnétiques de 0 Oe et 50 Oe.

Pour résumer la densité de courant critique Jg; et la température critique de couplage
entre les grains T¢ augmentent lorsque le pourcentage de MgO augmente jusqu’a 10-15%.
Ces deux caractéristiques ne peuvent étre regardées indépendamment. Selon la théorie de
Clem [42], la gamme de température dans laquelle les grains sont découplés (T.-Tj) est

inversement proportionnelle a la densite de courant critique intergranulaire Jg(0) :

T.
c o cj o ———
J;(0)

La figure 38 montre I’évolution de T; en fonction de 1/J.j(0). En accord avec la

théorie, le meilleur fit est linéaire. Cette équation permet d’appuyer les hypothéses proposées
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a partir des mesures de susceptibilité, et de confirmer I’existence d’un couplage plus ou moins

fort entre les grains en fonction du pourcentage de MgO.
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Figure 38 : Dépendance linéaire de T.; en fonction de ['inverse de la densité de courant

critique 1/J.(0)

L’ ajout de particules de MgO permet donc de modifier le comportement magnétique
des pastilles frittées de Bi2223 et d’augmenter la densité de courant critique Jgj grace a un
meilleur couplage entre les grains. Ce phénomeéne décrit dans un systeme « granulaire » est-il
valable dans le cadre d’échantillons texturés et beaucoup moins poreux ? Pour répondre a
cette question, nous avons entrepris la caractérisation d’échantillons texturés dopés avec des

nanoparticules de MgO.

C. Il. Texturation de la phase Bi2223 et dopage avec des nanoparticules de
MgO

Des particules nanométriques de MgO synthetisées par Z. He (Université de
Zhongzhan, Chine) ont été additionnées a la poudre calcinée avant I’étape de texturation. Le
mélange des poudres a été effectué au mortier et non pas dans un broyeur planétaire. Les
pourcentages massiques de MgO ont été fixés a 0.3%,1%, 3% et 5%. La température de
frittage-forgeage est de 845°C pour un temps de palier de 20h.
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Les résultats des analyses de diffraction de rayons X réalisées sur les disques texturés
sont présentés en figure 39.

Premierement, en comparant les intensités relatives des pics (00¢) des phases Bi2212
et Bi2223, on peut s’apercevoir que la formation de la phase Bi2223 est accélérée pour des
pourcentages de 3% et 5%.

Deuxiémement, cette augmentation du taux de phase Bi2223 est accompagnée par
I’émergence des raies liées a la phase *14 :24’ alors que les diffractogrammes des disques
dopés a 0.3% et 1% mettent en évidence I’apparition de raies caractéristiques de la phase
Bi3221.

Comment interpréter ces résultats ?

La formation de la phase Bi2223 est étroitement liée a la présence de phase liquide. Il
est important de choisir une température suffisamment élevée pour obtenir une décomposition
partielle et ainsi favoriser la croissance de la phase Bi2223 sans toutefois entrainer
I’apparition de phases parasites telles que Bi2201 et 14 :24’. Nous avons pu le constater dans
les études précédentes.

Si I’on regarde maintenant I’assemblage des phases obtenues sur les différents disques
texturés a 845°C, on peut conclure qu’un fort dopage (3 et 5%) a probablement engendré une
diminution de la température de décomposition et provoqué I’apparition de la phase *14 :24’
normalement détectée a partir de 850°C. Ce résultat est en accord avec les travaux de Lu et al.
[39] et B. Zhao et al [35] qui montrent qu’une augmentation du pourcentage de MgO
entraine une décroissance de la température onset du pic endothermique (figure 40). On peut y
noter une décroissance de cette température d’environ 3 degrés pour 1% de MgO, et de 5 et 7
degrés pour 3% et 5%. Les disques composés de 3% et 5% de MgO texturés a 845°C doivent
donc normalement présenter un assemblage de phases typique d’échantillons sans MgO
texturés a 850°C. C’est tout a fait le cas ici ou I’on observe I’émergence des pics liés a la
phase '14 :24’.

En revanche, les deux groupes de recherche précédemment cités ont observé une
décroissance du taux de phase Bi2223 lorsque le pourcentage de MgO augmente. Les auteurs
ont suppose que les nanoparticules génent la migration des éléments pendant la formation de
la phase Bi2223. Cette conclusion semblable a celle que nous avons déduite de I’étude sur les
échantillons frittés n’est donc pas valable pour les disques texturés par frittage-forgeage dopés
avec 3% et 5% de nanoparticules de MgO. La décroissance de la température de
décomposition semble dans ce cas étre la raison premiere pour expliquer I’augmentation du
taux de Bi2223.
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Figure 39 : Diffractogrammes X de disques texturés avec différents pourcentages de MgO.

Les phases secondaires sont indexées avec les symboles suivants : (0) Bi3221, (#)’14 :24".
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Par contre, la cinétique de formation de la phase Bi2223 est moins rapide dans les
échantillons dopés avec 0.3% et 1%. On peut donc conclure que, pour de faibles dopages, la
décroissance du taux de Bi2223 peut étre liee a la présence de nanoparticules qui génent la
migration des éléments. La décroissance de la température de décomposition est ici
négligeable.

Parallelement, on peut noter I’apparition d’un pic (26=25.15°) dont I’intensité
augmente avec le taux de MgO (fleches). Cette raie ne correspond pas a la phase MgO et n’a
pas été identifiée. Correspond-elle a une phase issue de la réaction du MgO avec les phases
présentes dans le matériau ou s’agit-il d’une phase ayant réagi a cause de la diminution de la
température de décomposition ? Ce point n’a pas été éclairci et reste a ce jour en suspend.
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S | = L\
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Figure 40 : Analyses thermodifférentielles sous air des poudres précurseurs avec différents

pourcentages de nanoparticules de MgO. D’apres B. Zhao et al.[34]

La figure 41 montre les mesures de transport effectuées, il apparait trés clair que les
densités de courant critique (0 T, 77 K) sont relativement dégradées par I’addition de MgO
quel que soit le pourcentage. Comme I’illustre les micrographies de la figure 42, les particules
de MgO se situent entre les grains et jouent le rble de barrieres a la circulation du courant.
Des mesures de désorientation angulaire ont été réalisées afin de savoir si I’addition de ces
particules peut géner I’alignement des grains et, de ce fait, diminuer les densités de courant
critique. Les valeurs de FWHD mesurées sur chaque disque ne présentent pas de différence

significative et oscillent toutes entre 21.4° et 22.6°. L’alignement des grains n’est
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vraisemblablement pas affecté par I’ajout de MgO. En revanche, la connectivité aux joints de
grains est, elle, probablement dégradée.

Le comportement sous champ magnétique (figure 42) est sensiblement le méme sauf
pour I’échantillon dopé a 5% qui présente, a partir de 0.5 T, une certaine augmentation de sa
densité de courant critique par rapport aux autres échantillons. Ceci peut évidemment se

traduire par un phénomeéne de piégeage qui reste toutefois a étudier.
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Figure 41 : Densités de courant critique (0 T, 77 K) en fonction du pourcentage de MgO.
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Figure 42 : Micrographies MEB mettant en évidence la présence des nanoparticules de MgO

entre les grains.
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Figure 43 : Densités de courant critique en fonction du champ appliqué pour différents

pourcentages de MgO.
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Conclusion

Ce chapitre a été consacré a I’optimisation des propriétés supraconductrices des
disques de Bi2223 texturés par frittage-forgeage. L’assemblage et la granulométrie de la
poudre précurseur se sont avérés étre des parametres fondamentaux pour améliorer la texture
et les densités de courant critique.

Dans un premier temps, une nouvelle voie de synthése, consistant a texturer des
pastilles composees de la phase Bi2212 et de phases secondaires, a été entreprise. Le controle
de la taille de particules (¢<63um) et des parameétres de frittage-forgeage (845°C/100 h) ont
permis d’atteindre des J. de I’ordre de 12 500 A/cm? (0 T, 77 K).

Dans un deuxiéme temps, le broyage planétaire de la poudre sol-gel brllée s’est avéré
précieux pour augmenter sa réactivité et dans le méme temps le taux de phase Bi2223 a
I’issue du frittage-forgeage. La grande quantité de phase liquide produite pendant la
texturation a permis d’améliorer la qualité de la texture via un meilleur alignement des grains.
Les valeurs de désorientation angulaire (FWHD) obtenues sont inférieures a celles mesurées
sur les rubans et sont & I’origine des trés fortes densités de courant critiques : 13 000 A/cm?
pour seulement 20 h de forgeage et 20 000 A/cm? pour 100 h.

Pour tenter d’accroitre encore les valeurs de J;, des essais de broyage de la poudre
calcinée ont été réalisés. Cependant, la fine granulométrie des poudres broyées a engendré une
chute des propriétés de transport en raison d’un trop grand nombre de joints de grains.

Le dopage avec des nanoparticules de MgO n’a pas permis, comme on pouvait
I"espérer, de franchir les 20 000 A/cm?. Ce type de dopage, apparemment bénéfique dans le

cadre des rubans, n’est pas adapté pour les échantillons texturés par frittage-forgeage.

Les disques de densité élevée et hautement texturés obtenus dans ce chapitre sont de
faible épaisseur: ~ 0.2 mm. Afin d’envisager des applications en courant fort, il est
primordial d’aboutir & une céramique massive texturée de plus grande dimension pouvant
transporter des forts courants nominaux. Dans ce but, Rouessac et al. [31] et Murayama et al.
[43] ont montré que I’on pouvait «souder » deux disques forgés par un traitement
thermomécanique supplémentaire sans dégradation de la texture de ces deux disques et sans
interface detectable au MEB. Nous avons donc engage une étude plus approfondie focalisée

sur I’empilement de plusieurs disques. Elle couvre la premiére partie du chapitre suivant.
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La deuxiéme partie portera sur une analyse compléte de la texture par diffraction de
neutrons qui permettra d’établir quantitativement une relation microstructures-texture-

propriétés.
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Chapitre V

Empilement de disques pour applications en courant fort
et

Analyse combinée Texture-Structure-Microstructure
par diffraction de neutrons

Les fortes densités de courant critique obtenues dans le chapitre précédent montrent la
potentialité des céramiques massives texturées de Bi2223 a étre incorporées dans des
applications industrielles et plus particulierement comme limiteur de courant. La réalisation
de prototypes [1,2] a déja montré I’intérét de I’utilisation des céramiques BSCCO par rapport
a celles d”YBCO. Leur plus grande facilité et reproductibilité de mise en forme, leur transition
vers I’état normal sans points chauds (« hot-spot ») et leur tenue mécanique supérieure sont
autant d’avantages par rapport aux composés YBCO.

Bien que les matériaux de Bi2223 soient aussi moins sensibles a la formation de points
chauds, les dimensions des échantillons doivent impérativement étre augmentées, non
seulement pour augmenter le courant critique, mais aussi pour pouvoir absorber I'énergie
dispersée avant que le disjoncteur de ligne ne s'ouvre, sans causer de dommages aux
installations électriques présentes sur la ligne.

Pour ce faire, une campagne de texturation et d’empilement de disques a été réalisée.
Des analyses de texture corrélées a des mesures de transport permettront de juger de la qualité
des échantillons empilés.

Enfin, pour cléturer le chapitre, nous présenterons une étude portée sur I’analyse

combinée texture/structure/microstructure par diffraction de neutrons.
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A. Empilement de disques pour applications en courant fort

A. l. Procédure expérimentale

Une premiere série d’échantillons a été synthétisée afin de connaitre I’influence de la
pression d’empilement sur la texture et les propriétés de transport. Des disques texturés a
845°C pendant 20h ont été découpés sous forme de carrés de 15x15 mm et empilés par trois.
Les pressions d’empilement testées sont 0.03 MPa (poids du piston), 6.4, 19.9 et 27.3 MPa
tandis que la température et le temps de palier ont été fixés a 845°C et 6h.

Dans un deuxiéme temps, I’influence du nombre d’échantillons empilés et donc de
I’épaisseur sur les propriétés finales du matériau a été étudié. Dans les mémes conditions de
température que précédemment, nous avons empilé trois, cing et dix disques texturés sous
19.9 MPa.

Des barrettes de dimensions 10-15 mm x 1-3 mm ont été découpées sur les échantillons
empilés. Des épaisseurs allant de 0.2 a 1.23 mm ont été obtenues en fonction du nombre
d’échantillons empilés et de la pression appliquée pendant le traitement thermomécanique.

Ces échantillons ont subi le méme recuit que celui utilisé précédemment.

A. ll. Influence de la pression d’empilement sur les caractéristiques finales du

matériau

A. ll. 1. Microstructure

La figure 1 montre les micrographies MEB d’une section transverse pour différents
grossissements d’un échantillon empilé sous 19.9 MPa. La figure 1a illustre I’enchevétrement
des grains (typique d’un disque texturé) tandis que la figure 1b donne une vue plus globale de
I’empilement des trois disques. Aucune jonction n’est visible et le fort alignement observe
dans un seul disque semble se généraliser a I’ensemble de I’échantillon empilé. Il est aussi
important de mentionner que les disques empilés sous 0.03MPa et 6.4MPa se sont parfois
désolidarisés lors du découpage des barrettes a la scie a fil. Une pression assez importante est
donc requise pour assurer une bonne connectivité entre les disques et les microstructures

observées traduisent le bon comportement du matériau lors de la soudure pour des pressions
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égales a 19.9 et 27.3 MPa. Il est aussi important de noter que I’épaisseur peut présenter des

différences en fonction de la pression appliquée, dues au fluage latéral libre.

wp P 10um
11c510d

Figure 1 : Micrographies MEB de sections transverses (a) d’un seul disque texturé et (b) d’un

échantillon composé de trois disques empilés.

A. 1l. 2. Densité de courant critique de transport et désorientation angulaire des
cristallites

La figure 2 montre I’évolution de la densité de courant critique et de la désorientation
angulaire des cristallites (FWHD) en fonction de la pression appliquée pour souder les
disques texturés. On peut noter, (i) la dispersion des valeurs de J. de quatre barrettes issues
d’un méme échantillon, (ii) I"augmentation de J. pour des pressions croissantes avec un
optimum a 19.9 MPa et (iii) I’évolution inverse a celle de J. des valeurs de FWHD des deux
phases supraconductrices Bi2212 et Bi2223. La dispersion de J; d’une barrette a une autre est
supposée provenir de plusieurs facteurs : des inhomogeénéités liées a la composition, des zones
plus ou moins bien texturées, des micro-fissures (induites pendant le traitement thermique
et/ou le découpage), le champ induit créé a la surface du supraconducteur et/ou tout
simplement les erreurs de mesure.

Le comportement inverse de la densité de courant critique et de la désorientation
angulaire est trés intéressant. Ceci montre clairement que les propriétés de transport sont
directement corrélées a la qualité de la texture des échantillons forgés. La valeur optimale de
la pression appliquée pour atteindre la plus forte densité de courant critique correspond aussi a
celle qui permet d’obtenir le meilleur alignement des cristallites, c'est-a-dire la plus basse
valeur de FWHD. Une diminution de 2° de FWHD entraine un gain en Jc de 70%. On
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constate aussi que la texture des phases Bi2212 et Bi2223 sont trés proches ce qui confirme

les résultats exposés dans le chapitre IV.

12000 T T T T T T T T T T T T 24
—O— FWHD-Bi2212 n
110004 | A . FWHD-Bi2223 .
10000 17
9000 -
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Figure 2: Evolution de la densité de courant critique et de la désorientation angulaire des

cristallites (FWHD) des phases Bi2212 et Bi2223 en fonction de la pression appliquée.

A. lll. Influence du nombre d’échantillons empilés sur les caractéristiques

finales du matériau

Dans le but d’augmenter les sections des barrettes et donc des courants critiques, une
étude a porté sur I’influence du nombre de disques empilés sur les propriétés de transport.
Quatre échantillons composés respectivement de 1, 3, 5 et 10 disques ont été soumis a un
cycle de frittage-forgeage (845°C/6h/19.9 MPa).

Les largeurs de barrettes sont toutes comprises entre 1 et 1.4 mm.

La figure 3 montre I’évolution des densités de courant critique (sans champ appliqué)
en fonction de I’épaisseur des barrettes caractérisées. L’évolution de I’épaisseur avec le
nombre de disques empilés n’est pas linéaire car le fluage, qui intervient pendant I’étape a

haute température peut engendrer des comportements différents pendant la déformation.
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Figure 3 : Densité de courant critique de plusieurs barreaux en fonction de I’épaisseur.

Les valeurs de J. semblent peu dépendre de I’épaisseur des barreaux, méme si celle-ci
est triplee ou sextuplée. Dans la gamme de sections considérées (0.2<e<1.3 mm), les
échantillons présentent donc des propriétés de transport tres proches et ceci tend a prouver
que I’empilement des grains n’a aucunement dégradé I’alignement des grains, c'est-a-dire la
qualité de la texture. Ce résultat est tout a fait en accord avec les résultats de Rouessac et al.
[3] qui ont préalablement observé le méme phenomene. On peut par ailleurs attribuer la 1égeére

décroissance linéaire de J. a I’apparition d’un champ induit plus élevé [4].

Des mesures de densités de courant critique sous champ magnétique (B,) ont été

effectués et sont présentées en figure 4.
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Aucune tendance significative ne ressort de ce graphe. Il prouve néanmoins que,
quelle que soit I’épaisseur de la barrette caractérisée, le matériau se comporte de la méme
maniére sous champ magnétique. Ceci tend & démontrer que la texture n’est pas détériorée par
I’empilement. En effet, une texture plus faible engendre rapidement la décroissance de J. sous
champ magnétique.

Ces résultats traduisent par ailleurs la faible tenue sous champ magnétique des
matériaux a base de Bi2223. Prenons le cas d’un échantillon composé de 10 disques empilés.
Dans le meilleur des cas (B.), la densité de courant critique de I’ordre de 10 000 A/cm? en
champ nul, chute & 4500 A/cm? sous 0.5 T et 1000 A/cm? sous 1.5 T (figure 5). Les champs

d’irréversibilité a 77 K déterminés en transport sont Bj,;~0.5 T et Bj;,~3 T.
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Figure 5 : Densité de courant critique d’une barrette (provenant de dix disques empilés) en
fonction de I’intensité du champ magnétique environnant pour deux directions particulieres

de ce dernier :B, et By,.

L’étude de la densité de courant critique en fonction de I’angle 6 entre le champ
magnétique et I’axe de forgeage, entre les valeurs extrémes By, et B, est aussi un moyen pour
mettre en évidence la texture du matériau. La figure 6 représente les valeurs de dépendance
angulaire de la densité de courant critique sous champ : J.(6) pour un barreau composé de
cing disques empilés prealablement texturés & 845°C pendant 20h. On peut donc s’attendre a
obtenir des J de I’ordre de 10 000 A/lcm?. Les mesures sont réalisées pour différentes valeurs
de champ magnétique. Plus le pic centré sur B, (6=0°) est étroit, plus I’alignement est de

bonne qualité.
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Figure 6 : Densité de courant critique en fonction de I’angle entre le champ magnétique B et

I’axe de forgeage o (Caractérisation effectuée au laboratoire EPM-Matformag de Grenoble
(D. Bourgault)).

Lorsque le champ magnétique est perpendiculaire a I’axe de forgeage, un grand
nombre de cristallites du barreau ne sont pas parfaitement alignés, vu la dispersion angulaire
de la texture. C’est donc la composante paralléle a I’axe c, suivant lequel le piégeage est
faible, qui affecte le plus la densité de courant critique (figure 7). Autrement dit, les valeurs de
Jo(B.) sont conditionnées par la texture. Il est possible par conséquent de retrouver I’angle
moyen Op qui caractérise la signature moyenne sur J. de la désorientation des grains par
rapport a la direction moyenne de la texture : cet angle permet de superposer les deux courbes
Jo(By) et J(BL) a I’'aide du coefficient B.sin(0p). Cette loi d’échelle est clairement vérifiée
pour des températures de 50, 65 et 77 K ou les deux courbes se superposent (figure 8 et 9).
L’angle ®p ~ 9° obtenu caractérise I’effet magnétique moyen de la désorientation de I’axe ¢

des cristallites.

Bja
c Bn
B, Direction moyenne de
TEooooooooooo P ‘)__________Ia_t&t_ur_e____
Grain ne participant Oo
pas & la décroissance Grain affectant J;(B) Br Bn = B..sin (6p)
de J.(B)

Figure 7 : Comparaison entre le champ magnétique global B, appliqué et le champ

magnétique By vu par un grain légérement désorienté de &, responsable de la valeur de J..
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Figure 8 : Angle moyen de désorientation des grains calculés a partir des courants critiques
(77K) sous champ paralléle et perpendiculaire a I’axe de forgeage
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Figure 9 : Angle moyen de désorientation des grains calculés a partir des courants critiques

sous champ parallele et perpendiculaire a I’axe de forgeage. Mesures a 55, 65 et 77K.
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Afin de confirmer le bon comportement du matériau lors de I’empilement, d’autres
essais par frittage-forgeage ont été réalisés mais cette fois-ci a partir de disques préalablement
texturés a 845°C pendant 100 h. Le chapitre 1V a mis en évidence que de tels disques peuvent
présenter des J. de I’ordre de 20 000 A/cm? Il nous a donc paru essentiel de mesurer un
échantillon composé de ces matériaux. Trois disques ont été empilés a 845°C pendant 6h
(6=19.9 MPa).

La figure 10 présente les densités de courant critique obtenues sur cet échantillon sous
champ a 65 K et 77 K. La mesure a 65K a été effectuée grace a un systeme de pompage du
cryostat. On peut constater que I’empilement n’a pas dégradé les propriétés mais les a méme
améliorées. On peut par ailleurs noter la valeur remarquable de 40 000 A/cm? sous champ nul

a 65K. Cette courbe prouve tout le potentiel qui existe dans les matériaux massifs Bi2223.
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Figure 10 : Densités de courant critique sous champ magnétique a 65K et 77K.

La figure 11 montre les courbes de résistivité électrique en fonction de la température
pour différents champs magnétiques appliqués et suivant deux configurations : B, (11a) By,
(11b). La transition vers I’état supraconducteur se déplace typiquement vers les basses
températures lorsque le champ magnétique appliqué augmente. La température critique sous
champ nul est de 107 K.

En fonction du champ magnétique appliqué, on peut noter différentes valeurs de Tc
suivant les configurations B, et By. Ceci est caractéristique des composes au bismuth tres
sensibles au champ magnétique trés anisotropes.

A partir de ces courbes, et considérant la température T, pour laquelle la résistivité

s’annule, on peut retracer le diagramme de phase B¢(T.). Les lignes critiques sont déterminées
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pour une valeur de la résistivité égale a 10% de pn, OU py, est la résistivité dans I’état normal a
120 K. La figure 12 montre les deux lignes B¢(T.) pour les deux configurations : B, et By. Le

rapport d’anisotropie B:*/B.’ est égal & 7.5 & 77 K, ce qui prouve la forte texture de nos
échantillons massifs.

600 ——————

p (ug2cm)
p (ufd.cm)

T (K)

Figure 11 : Résistivité électrique en fonction de la température pour différents champs

magnétiques appliqués. (a) B (b) By.
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Figure 12 : Diagramme de phase montrant le champ critique H. en fonction de la

température critique T, déduit a 10% de la reésistivité dans I’état normal (120 K)
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B. Analyse combinée Texture-Structure-Microstructure par

diffraction de neutrons

Les textures des échantillons ont été mise en évidence et comparées dans le chapitre
IV par différentes méthodes (RX, MEB, propriétés supraconductrices anisotropes).
Cependant, celles-ci ne sont pas représentatives de tout le volume des échantillons. Bien que
I’analyse par diffraction de rayons X donnent des résultats trés intéressants sur nos
échantillons, elle est plus appropriée pour des échantillons minces ou le volume total de
I’échantillon peut étre analysé (profondeur d’analyse de quelques microns). Afin de mettre en
évidence la texture de nos échantillons dans tout leur volume, et ainsi de corréler analyse
surfacique (rayons X) et volumique (neutrons), des analyses de texture par diffraction
neutronique ont été réalisées.

Par ailleurs, I’analyse combinée conduite via le programme MAUD (Chapitre II), est
un challenge intéressant car aucun groupe n’a jusqu’a maintenant utilisé cet outil sur les

supraconducteurs de Bi2223 dans le but de quantifier la texture.

B. I. Dispositif

Les analyses de texture par diffraction neutronique ont été effectuées sur le
diffractométre D1B de I’Institut Laue Langevin (ILL) de Grenoble en collaboration avec
Bachir Ouladdiaf. La longueur d’onde des neutrons utilisée est de A=2.523 A. Les neutrons
diffractés par I’échantillon sont collectés par un détecteur courbe composé de 400 cellules
réparties sur 80° (résolution 0.2°). Un schéma du dispositif est présenté en figure 13. Pour
effectuer les analyses de texture, un cercle d’Euler est utilisé (Figure 14a). La pastille peut
ainsi étre tourner selon deux axes : angles y et ¢. o est I’angle de rotation du cercle d’Euler.

Les échantillons étudiés se présentent sous forme parallélépipédique avec des
dimensions de I’ordre de 15 mm et 7 mm suivant la longueur et la largeur. L’épaisseur varie
suivant les échantillons de 0.2 mm a 1.2 mm. L’échantillon est placé sur le porte-échantillon
du cercle d’Euler de telle fagon que I’axe ¢ moyen corresponde a I’axe de rotation en ¢ (figure
14h).
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Figure 13 : Schéma du diffractométre D1B a I’ILL.
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Figure 14 : a) Schéma du cercle d’Euler
b) Schéma précisant le positionnement de I’échantillon sur le cercle d’Euler

¢) Schéma repreésentant les balayages angulaires effectués.
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Pour étudier la texture, un balayage en x de 0 a 90° est effectué pour une
position fixe de ® (19.84°)(figure 14c). Nous nous sommes affranchis d’une rotation en ¢ car,
apres un balayage de cet angle de 0 a 360°, nous avons pu Vérifier que la texture correspond a
une texture de fibre ; c'est-a-dire que I’intensité d’un pic donné ne varie pas quelle que soit la

position en o.

B. Il. Analyse qualitative des diagrammes enregistrés

Les figures 15 et 16a montrent, suivant deux représentations (respectivement
2D et 3D), les spectres classiques obtenus sur nos échantillons pour un balayage en . Pour
plus de lisibilité, I’indexation des pics est faite sur la figure 16a. On peut toutefois par
comparaison retrouver les pics indexés sur la figure 15. Ces deux graphes mettent en évidence
I’évolution des pics de diffraction lorsqu’on s’éloigne de la direction de texture (axe c, x=0°).
En particulier, la disparition des raies (00¢) lorsque y s’éloigne de 0° et I’apparition de la raie
(220), lorsque y se rapproche de 90°, sont évidentes.

On note aussi la présence de pics secondaires attribués a la phase "14 :24°. |l
est trés remarquable d’observer la décroissance de ces pics lorsque y s’éloigne de 0°. Ce
comportement, jamais observeé a notre connaissance, est significatif d’une texture de cette
phase.

Sur la figure 16b est présenté le spectre d’un échantillon pour lequel les
feuilles d’argent n’ont pas été retirées. On note clairement la présence des pics de diffraction
liés & I’argent qui possédent une intensité constante quelle que soit I’orientation en . Les
variations d’intensité sont dues a la superposition de ces pics avec les pics (11/) de la phase
Bi2223. Ceci prouve I’absence de texture ou tout du moins de forte texture dans les feuilles

d’argent.
B. lll. Analyse combinée / Programme MAUD
L’observation de ces spectres, bien qu’elle soit fort attrayante et démonstrative de la

texture de nos matériaux, ne permet en aucun cas de la quantifier.

Pour remédier a ce probleme, une premiére solution possible est la détermination de la

largeur a mi-hauteur de I’évolution de I’intensité d’une raie (00/) avec . Cette methode, déja
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utilisee dans le chapitre IV, nous permettrait ainsi d’obtenir une premiere analyse quantitative
de la texture sur tout le volume de I’échantillon.
Une deuxiéme solution beaucoup plus compléte, consiste en la combinaison d’un

affinement de structure, de microstructure et de texture : c’est I’analyse combinée.

5
%10 A
10 o, ™, b, :‘g“""
s e ™ PR N
G
s i T P 3 ‘\_._..
&
-, .y ™ M st b e £ e,
RS- Py P, oy,
= pr—— i S o
€
=
]
g
g . ~ X
= WA NNV -
o« - s
. P e S G T~ :
£ -
E O "‘
2 05 o B I s Ve VR SRR
|
I P
e & e et s S i P s SN s s s
"
G
e N s ERT '\“ o, et — v,
5 - o
- o] o, T U -
- - A
5 ) P
—— -~ | M s e 2 p— ! ] X:O
200 400 G0.0 80.0

2-Theta [degrees]

Figure 15 : Spectre classique obtenu sur nos échantillons pour un balayage en y
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Figure 16 : (a) Indexation des pics pour les phases Bi2223, Bi2212 et 14 :24’. (b) Spectre

montrant I’évolution des pics de diffraction de I’argent.
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B. lll. 1. Calibration de l'instrument

La premiére étape avant I’analyse proprement dite est la calibration du profil
instrumental. Pour cela, un échantillon de calcite (avec une taille de cristallites suffisamment
grande et I’absence de microcontraintes pour ne pas influencer le profil instrumental) a éeté
utilisé. L’échantillon a été mesuré dans toutes les directions de I’espace et tous les
diagrammes 26 mesurés ont eté sommeés afin de reconstruire le diagramme « poudre ». Le

résultat de I’affinement est présenté en figure 17.
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Figure 17 : Diagrammes de diffraction neutronique expérimental et calculé pour la

calibration du profil instrumental.

B.IIl.2. Analyse combinée
B. I11. 2. a. Résultat n°1 : Temps de de forgeage

Une premiere série d’analyse s’est focalisée sur les échantillons présentant les
meilleures densités de courant critique. Il s’agit des disques texturés 20, 50, 100 et 150h a
partir de la poudre calcinée composé de Bi2212 et de phases secondaires.

La figure 18 montre les quatre spectres obtenus pour des balayages en y sur
ces quatre échantillons. En comparant les intensités relatives des pics (00¢) des phases Bi2212
et Bi2223, donc d’un point de vue qualitatif, on peut constater une augmentation significative
du taux de phase Bi2223. En paralléle, un autre point intéressant est la diminution des pics

liés a la phase 14 :24” (voir fleches) qui prouve que cette phase est consommeée lors de la
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formation de la phase Bi2223. Ceci conforte nos résultats du chapitre 1V et les conclusions de
Giannini et al. [5]. On peut aussi observer la texture de la phase ’14 :24° pour les quatre

échantillons.

b)

Figure 18 : Spectres obtenus pour des balayages en y sur les disques texturés pendant (a)20
h, (b) 50 h, (c) 100 h et (d) 150h.

L’observation de ces spectres fournit une évolution qualitative des taux de phase. En
revanche, il est totalement impossible de statuer sur la qualité de la texture, sur la structure et
la taille des cristallites.

Pour ce faire, les donnees relatives a chacun de ces spectres sont insérées dans le
programme MAUD. Le résultat de la combinaison de I’affinement Rietveld et WIMV est
présenté en figure 19 pour I’échantillon texturé pendant 150h. Les facteurs de reliabilité ont
des valeurs correctes : Ry=10.68, Rp=7.25, Rexp=4.55.

Le tableau 1 donne I’ensemble des parametres liés aux quatre échantillons. On y
retrouve le taux de phase Bi2223, les parametres de maille, la taille des cristallites et la

densité de distribution d’orientation maximale de la phase Bi2223.
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Figure 19 : Diagrammes de diffraction neutronique expérimental et calculé pour différentes

positions en y (0 a 90°).

Tableau 1 : Récapitulatif des parameétres calculés dans le programme MAUD, correélés aux

\]0.
Densité de
Temps de distribution ] Parametres de Taille des 2
oalior (h) maximale | 70 Bi2223 maille (A) cristallites (nm) | ¢ (A/em)
(m.r.d.)
a=5.419+0.003
20 20.7 59.9+1.3 b=5.391+0.003 205+7 12500+500
€c=37.168+0.003
a=5.419+0.003
50 24.4 72.9+2.9 b=5.408+0.003 273+10 15000+500
€=37.192+0.003
a=5.410+0.003
100 25.2 84.4+4.6 b=5.405+0.003 303£10 19000+500
€c=37.144+0.003
a=5.417+0.003
150 27.2 87.0+4.1 b=5.403+0.003 383+13 20000500
€c=37.199+0.003
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Les résultats présentés dans ce tableau sont remarquables par la forte corrélation qui
existe entre I’évolution de chacun de ces parametres et le temps de forgeage. En effet,
I’amélioration des densités de courant critique est étroitement liée & une augmentation de la
densité de distribution d’orientation, du pourcentage de phase Bi2223 et de la taille des
cristallites. Le transport du courant est non seulement facilité par un meilleur alignement des
grains et un taux de phase Bi2223 plus important mais aussi par une taille de cristallite plus
grande qui limite par conséquent le nombre de joints de grains dans le matériau.

Les conclusions du chapitre IV établis grace aux analyses par diffraction de rayon X
sont donc valables aussi en volume.

Par ailleurs, aucune variation significative des parametres de maille n’est observée, la

phase Bi2223 formée est la phase habituelle.

On peut cependant noter des problémes de déconvolution entre les pics (008)-Bi2212
et (0010)-Bi2223 mais aussi entre (0012)-Bi2212 et (0014)-Bi2223 (entourés d’une ellipse).
Cette différence entre les profils expérimental et calculé est difficile a expliquer. On peut
éventuellement mettre en cause des fautes d’empilement suivant I’axe ¢ qui modifieraient les
distances réticulaires. Hélas, aucune simulation de ce type de défaut n’a pu étre conduite

jusqu’a ce jour, la complexité des diagrammes a analyser rendant la tache délicate.

B. I11. 2. b. Résultat n°2 : Echantillon empilé

Les échantillons analysés ci-dessus restent de faible épaisseur (~0.2 mm). Pour
confirmer I’homogéneité de nos matériaux sur des volumes plus importants, des analyses ont
été réalisées sur les échantillons empilés (e=0.5 a 1.2 mm). La figure 20 montre les spectres
relatifs a I’échantillon composé de dix disques empilés (texturés précédemment a 845°C
pendant 20h). Les résultats obtenus apres affinement (tableau 2) montre que I’empilement des
disques n’a détérioré ni la texture ni la formation de la phase Bi2223 et ceci sur le volume
total de I’échantillon. On note méme une amélioration de la texture, une augmentation du taux
de phase Bi2223 et de la taille moyenne des cristallites. L’influence du champ induit sur les
propriétés, évoquée précédemment, est donc la principale cause de la décroissance de J. avec
I’épaisseur de la barrette.
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Figure 20 : Spectres obtenus pour des balayages en y sur un échantillon composé de dix

disques empileés.

Tableau 2 : Récapitulatif des paramétres calculés dans le programme MAUD pour un seul
disque texturé (1° ligne) et un échantillon empilé (2°™ ligne).

Densité de
Temps de distribution B Parameétres de Taille des 2
palier (h) maximale b (B2 maille (A) cristallites (nm) ds BT )
(m.r.d.)

a=5.419+0.003

20h 20.7 50.9413 | b=5.391+0.003 205+7 125004500
c=37.168+0.003

22“ a=5.411+0.004

o 25.1 65.442.6 | b=5.408+0.003 28948 105004500

c=37.17+0.004

(empilement)

B. I11. 2. c. Résultat n°3 : Phase 14 :24’

Nous avons pu mettre en évidence a travers les différentes études de diffraction (que
ce soit par rayons X ou neutrons) la présence de la phase *14 :24° dans nos échantillons. Une
analyse quantitative du pourcentage de cette phase est évidemment impossible a partir d’un
diffractométre a détecteur ponctuel (a moins de monopoliser I’appareillage plusieurs mois).
L’ acquisition des spectres par diffraction de neutrons sur détecteur courbe est une chance pour
pouvoir caractériser les pourcentages des différentes phases présentes dans le matériau. Non
seulement I’analyse est volumique mais, en plus, elle rend compte de la texture de chacune
des phases. On voit ici que I’acquisition d’un « simple » diagramme 6-20 est insuffisante.

Nous avons ainsi tenté de quantifier le taux de phase ’14 :24° par rapport a ceux des

phases Bi2212 et Bi2223. Pour cela, la phase *14 :24’ a été considérée dans I’affinement des
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diagrammes déja traités dans le paragraphe B. Ill. 2. b. Les resultats de I’affinement sont
présentés dans le tableau 3. Pour des temps de forgeage croissants, on releve comme
précédemment une augmentation du taux de phase Bi2223 et de sa densité de distribution.
Mais, dans le méme temps, on Vérifie bien que le taux de phase ’14 :24’ décroit. Cette
conclusion montre le potentiel du programme MAUD pour traiter plusieurs textures propres a
plusieurs phases cristallines.

Des observations au MEB de sections polies en images d’électrons rétrodiffusés
combinées a des analyses EDS permettent de montrer la répartition des phases secondaires
dans la matrice texturée de Bi2223 et Bi2212 (figure 21). A partir des analyses, deux phases
ont été identifiées clairement : la phase *14 :24’ et la phase (Cay ¢Sro.1)CuO3 présente toutefois
en tres faible quantité. On peut constater que la phase *14 :24’ est présente en grande quantité

avec des tailles de particules pouvant atteindre 30 a 40um.

Tableau 3 : Récapitulatif des parameétres calculés dans le programme MAUD en considérant
la phase "14 :24°.

Densité de
Temps de SISVl % Bi2223 % Bi2212 % 14 124
palier (h) maximale
(m.r.d.)
20 19.85 52.9 33 14.1
50 22.71 65.9 25.5 8.6
100 22.75 82.3 11.8 5.9
150 25.31 84.6 115 3.9

[V
-
L

s

- 3y

Figure 21 : Micrographies MEB d’une section polie d’un disque texturé a 845°C(20h).
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B. I11. 2. d. Résultat n°4 : Texture a partir de poudre « pure » en phase Bi2223

Une autre analyse a été réalisée sur les échantillons synthétisés a partir de poudre
« pure » en phase Bi2223 (chapitre Il11). Les textures observées sur ces disques étaient
inférieures a celles des disques composes initialement de phase Bi2212 et de phases
secondaires ; ceci en raison d’un mauvais alignement des grains pendant la texturation
(chapitre 1V). Nous avons voulu vérifier ce résultat a partir des analyses de diffraction
neutronique. D’un point de vue qualitatif (figure 22), en comparant les spectres relatifs & deux
disques texturés composés initialement de phase Bi2223 ou de phase Bi2212 et de phases
secondaires, on peut tout d’abord constater que les largeurs a mi-hauteur, de I’évolution de
I’intensité des raies (00/¢), (11¢) ou encore (220) avec y, sont plus larges dans le cas des
disques composés de poudre Bi2223 avant texturation. Les résultats de I’affinement sont
guant a eux formels : la densité de distribution est beaucoup plus faible dans ces disques. On

atteint au maximum 16.57 m.r.d. pour 96% de phase Bi2223 dans le matériau.

a) b)

Figure 22 : Spectres obtenus sur deux disques texturés composés initialement (a) de phase
Bi2212 et de phases secondaires ou (b) de phase Bi2223.

B. I11. 2. e. Résultat n°5 : Figures de pdles recalculées

L’ affinement de la FDOC permet de reconstruire les figures de pbles pour n’importe
quels pics.

La figure 23 montre les figures de pdles {0010}, {022}, {1111}, et {115} recalculées
par le programme MAUD. La figure de pdles {0010} est caractérisée par un pdle centré sur la

position ¢=0° tandis les trois figures de pdles présentent des densités de distribution
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maximales pour des positions en y caractéristiques de I’angle existant entre les plans (007) et
les plans relatifs a ces trois figures de pdles.

La figure 24 met en évidence les figures de pOles inverses pour deux directions
d’échantillon : (001) et (010) ou plus simplement suivant I’axe de forgeage (//c) et sa
perpendiculaire (Lo). Le tracé des figures de pdles inverses est une représentation compléte
de la FDOC pour une texture de fibre. On retrouve une composante d’orientation
prépondérante avec les axes ¢ paralléles a o, mais on observe également une deuxiéme
composante avec des plans (10¢) (¢ élevé). Le long d’un axe de I’échantillon perpendiculaire

a o, on retrouve de fagon majoritaire toutes les directions cristallines du plan (ab).

- 100=1mrd

Figure 23 : Figures de poles {0010}, {022}, {1111}, et {115} recalculées par le programme
MAUD

100 (=1 mrd

1 min.

log. scale log. scale
equal area proj. equal area proj.

Figure 24 : Figures de poles inverses pour deux directions d’échantillon : (a) (_Lo) et (b)
(/lo).
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Conclusion

La faible épaisseur finale des disques trés texturés n’est pas un facteur limitant pour
les applications puisque I’assemblage de plusieurs de ces disques est possible et rapide, et
aboutit a une céramique massive avec des densités de courant critique quasiment identique a
celle obtenue sur un seul disque, méme si une optimisation reste nécessaire quant au courant
critique.

Des mesures d’anisotropie en courant sous champ magnétique ont confirmé le faible
piégeage intrinséque des vortex perpendiculaires aux plans (ab), qui contréle la dépendance
de la densité de courant critique, & cause de la présence d’une composante de champ le long
de I’axe c des grains pour toute orientation du champ parallele a I’axe de la texture de fibre.

L’analyse combinée texture/structure/microstructure traitée via le programme MAUD
s’est révélée étre d’une grande efficacité pour caractériser nos échantillons. Nous avons pu
établir, grace a la diffraction neutronique, une relation directe entre le taux de phase Bi2223,
les paramétres de maille, la taille des cristallites, la densité de distribution maximale et la
densité de courant critique. L’analyse volumique a non seulement démontré la forte
homogénéité de nos échantillons mais a aussi conforté les analyses par diffraction de rayons
X du chapitre V. Il ne fait maintenant aucun doute que I’alignement des grains est la clef de

vodte pour obtenir de fortes densités de courant critique.
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Conclusion générale

Ce travail a été consacré a I’étude de la texturation par frittage-forgeage de disques de
(Bi,Pb),Sr,Ca,Cu3O10+5 €t a I’optimisation de leurs propriétés supraconductrices, grace au
contréle des parameétres d’élaboration. Les applications potentielles de ce matériau sous forme
massive étant pour P’instant limitées, nous nous sommes attachés & augmenter les
performances des céramiques polycristallines et plus particulierement les densités de courant

critique de transport.

La premiére partie de cette étude s’est articulée autour de la synthése par voie sol-gel
de lots importants de poudre de phase Bi2223 nécessaire pour la fabrication d’échantillons
massifs.

Aprés avoir calciné la poudre précurseur, nous avons optimisé les étapes de frittage.
Les températures et temps de frittage, ainsi que les broyages intermédiaires ont été étudiés
afin de parvenir a une formation de la phase Bi2223 dans un temps relativement court. Trois
étapes de frittage ont été nécessaires pour obtenir une pureté supérieure a 90%. Le premier
frittage a 845°C pendant 100 h permet de former 82% de phase Bi2223. Un deuxieme frittage
a 845°C pendant 20 h (précédé d’un broyage) aboutit a un pourcentage en phase Bi2223 de
I’ordre de 90%. Enfin, un second broyage intermédiaire suivi d’une troisieme étape de frittage

a 838°C mene a une poudre composee a 94% de phase Bi2223.

Des expériences de texturation par frittage-forgeage a partir de la poudre obtenue ont
ensuite été réalisées. L’influence de la température sur les propriétés finales du matériau a été
clairement mise en évidence. Les disques forgés a 845°C et 850°C présentent des densités de
courant critique en transport largement supérieures a ceux texturés a plus basses températures
(835 et 838°C). Les faibles propriétés de transport de ces derniers sont liées a la présence de
phases Bi2212 résiduelles a I’issue du recuit. Le réle des phases *14 :24’ et Bi3221 sur les
propriétés n’a cependant pas été identifie. Il semblerait que la présence de ces phases apres
frittage-forgeage engendre une dégradation de la connectivité entre les grains.

Les meilleures densités de courant critique obtenues sont de I’ordre de 10000 A/cm? et

rejoignent les valeurs maximales présentes a ce jour dans la littérature.
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Nous avons ensuite entrepris une étude plus compléete sur la texturation afin
d’augmenter les performances du matériau. L’assemblage et la granulométrie de la poudre
précurseur se sont avéres étre des parametres fondamentaux pour améliorer la texture et, par
conséquent, les densités de courant critique.

Dans un premier temps, une nouvelle voie de synthése, consistant a texturer des
pastilles composees de la phase Bi2212 et de phases secondaires, a été entreprise. Le controle
de la taille de particules (¢<63um) et des parameétres de frittage-forgeage (845°C/100 h) ont
permis d’atteindre des J. de I’ordre de 12 500 A/cm? (0 T, 77 K).

Dans un deuxiéme temps, le broyage planétaire de la poudre sol-gel brllée s’est avéré
précieux pour augmenter sa réactivité et dans le méme temps le taux de phase Bi2223 a
I’issue du frittage-forgeage. La grande quantité de phase liquide produite pendant la
texturation a permis d’améliorer la qualité de la texture via un meilleur alignement des grains.
Les valeurs de désorientation angulaire (FWHD) obtenues sont inférieures a celles mesurées
sur des rubans et sont a I’origine de I’amélioration des fortes densités de courant critiques :
13 000 A/cm? pour seulement 20 h de forgeage et jusqu’a 20 000 A/cm? pour 100 h.

Pour tenter d’accroitre encore les valeurs de J;, des essais de broyage de la poudre
calcinée ont été réalisés. Cependant, la fine granulométrie des poudres broyées a engendré une
chute des propriétés de transport en raison d’un trop grand nombre de joints de grains. Le
dopage avec des nanoparticules de MgO n’a pas permis, comme on pouvait I’espérer, de
franchir les 20 000 A/cm?® Ce type de dopage, apparemment bénéfique dans le cadre des

rubans, n’est pas adapté pour les échantillons texturés par frittage-forgeage.

Nous avons de plus montré que la faible épaisseur finale des disques fortement
texturés n’est pas un facteur limitant pour les applications puisque I’assemblage de plusieurs
de ces disques s’est avéré possible et efficace. Il aboutit a une céramique massive avec des
densités de courant critique quasiment identiques a celles obtenues sur un seul disque, méme
si une optimisation reste nécessaire quant au courant critique.

Des mesures d’anisotropie en courant sous champ magnétique ont confirmé le
piégeage intrinséque des vortex perpendiculaires aux plans (ab), qui contréle la dépendance
en champ de la densité de courant critique, a cause de la présence d’une composante de
champ le long de I’axe ¢ des grains pour toute orientation du champ paralléle a I’axe de la
texture de fibre.

L’analyse combinée texture/structure/microstructure s’est révélée étre d’une grande

efficacité pour caractériser nos échantillons. Nous avons pu établir, grace a la diffraction
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neutronique, une relation directe entre le taux de phase Bi2223, les parameétres de maille, la
taille des cristallites, la densité de distribution maximale et la densité de courant critique.
L’ analyse volumique a non seulement démontré la forte homogeénéité de nos échantillons
mais a aussi conforté les analyses par diffraction de rayons X. Il ne fait maintenant aucun
doute que I’alignement des grains est la clef de volte pour obtenir de fortes densités de

courant critique.

Les fortes densités de courant critique obtenues sont trés prometteuses pour espérer
intégrer les céramiques d’oxyde (Bi,Pb),Sr,Ca,CuzO10+s dans des applications
d’électrotechnique (amenées et limiteurs de courant). Il reste cependant a augmenter la taille
des échantillons tout en conservant les performances atteintes sur des échantillons de taille
relativement faible. Ceci passe évidemment par une optimisation des paramétres d’élaboration
et par des mesures en courant fort.

La réussite de I’analyse combinée conduite sur ces matériaux a texture de fibre ouvre
aussi la porte a I’analyse d’autres matériaux possédant des microstructures proches pour
lesquels le contrble de la texture demeure essentiel pour comprendre I’évolution des
propriétés physiques en fonction des paramétres d’élaboration. Je pense particulierement aux
céramiques thermoélectriques d’oxyde Ca3040¢:+5 pour lesquelles la texturation est
indispensable pour pouvoir utiliser les propriétés anisotropes des monocristaux dans des

matériaux massifs.
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Résumé :

L’oxyde supraconducteur a haute T, (Bi,Pb),Sr,Ca,Cu3O10.x (Bi2223) a été synthétisé par
voie sol-gel. Les conditions de calcination et de frittage ont été optimiseées afin d’obtenir la phase
Bi2223 avec une pureté voisine de 94%. Cette poudre a été mise sous forme de céramiques
texturées par frittage-forgeage sous air. Le cycle de forgeage a été optimisé de maniére a
synthétiser des disques hautement texturés et d’une grande pureté. Des barreaux extraits de ces
disques ont été caractérisés en transport. Les meilleures densités de courant critique (J;) obtenues
sont de I’ordre de 10000 A/cm?® (O T, 77 K) et rejoignent les valeurs maximales présentes a ce
jour dans la littérature. Une nouvelle voie de synthese, consistant a texturer des pastilles
composeées de la phase Bi2212 et de phases secondaires, a été entreprise. Le contrble de la taille
de particules (J<63um) et des parametres de frittage-forgeage (845°C/100h) a permis d’atteindre
des J. de I’ordre de 12500 A/cm?. Le broyage planétaire de la poudre sol-gel brilée s’est avéré
précieux pour augmenter sa réactivité et dans le méme temps le taux de phase Bi2223 a I’issue du
frittage-forgeage. La grande quantité de phase liquide produite pendant la texturation a permis
d’améliorer la qualité de la texture via un meilleur alignement des grains et ainsi d’accroitre
fortement les densités de courant critiques (20000 A/cm?). Par ailleurs, I’empilement de plusieurs
disques est possible et rapide, et aboutit & une céramique massive avec des densités de courant
critiqgue quasiment identiques a celles obtenues sur un seul disque. L’analyse combinée
texture/structure/microstructure traitée via le programme MAUD s’est révélée étre d’une grande
efficacité pour caractériser nos échantillons. Grace a la diffraction neutronique, une relation
directe entre le taux de phase Bi2223, les parameétres de maille, la taille des cristallites, la densité
de distribution maximale et la densité de courant critique a été etablie.

Anisotropic properties optimisation of bulk bismuth-based high temperature
superconductors using sinter-forging texturing techniques

The high-Tc superconducting (Bi,Pb),Sr,Ca,Cu3Oi0+x (Bi2223) oxide has been
synthesised by a sol-gel route. The calcination and sintering conditions have been optimized in
order to synthesise a nearly pure Bi2223 phase, around 94%. The resulting powder has been
sinter-forged under air into highly textured discs by optimising the processing conditions. Bars cut
from these discs exhibit reproducible transport critical current densities (J) having values around
10000 A/cm? (O T, 77 K) which are similar to the maximum ones present in the literature. A new
way of synthesis, consisting in texturing pellets composed of the Bi2212 phase and secondary
phases, was undertaken. The control of the particles size (J<63um) and of the sinter-forging
parameters (845°C/100h) allowed to attain J. around 12500 A/cm?. Ball milling of the sol-gel
powder is crucial for increasing its reactivity and in the same time the ratio of Bi2223 phase after
sintering-forging. The great quantity of liquid phase produced during texturation allowed the
improvement of texture quality via a better alignment of the grains and thus led to strongly
increase the critical current densities (20000 A/cm?). In addition, the stacking of several discs was
not only shown to be a possible and fast process, but also to produce a massive ceramic with
critical current densities almost identical to that obtained on only one disc. The combined analysis
(texture/structure/microstructure) treated via the program MAUD presents a great effectiveness to
characterize our samples. Thanks to neutron diffraction, a direct relation between the rate of
Bi2223 phase, the cell parameters, the crystallites size , the density of maximum distribution and
the critical current density was established.

Discipline : Chimie des Matériaux

Mots-clés : Forgeage, Anisotropie, Supraconducteurs, Bi2223, Courants critiques,
Céramique, Texture

Laboratoire CRISMAT/UMR 6508, 6 Bd Maréchal Juin, 14050 Caen
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