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Zusammenfassung

Untersucht wurden Nb3sSn-Leiter, bei denen anstelle von klassischen schmelz-
metallurgisch hergestellten Kernen solche aus Pulverkompositen verwendet
wurden, Durch den damit erméglichten inhomogenen Einbau von Zusatzmate-
rialien zum Niob erfolgte eine Mikrostrukturierung der Filamente. Auf diese
Weise gelang es erstmals, kiinstliche Pinningzentren im NbgSn einzufiigen. Die
so hergestellten Proben zeigen eine bedeutend héhere Stromtragfihigkeit gegen-
iber den bekannten Herstellverfahren und zwar bis zu hohen Feldern (B = 17T).

Zusétzlich kann bei Kompositkernleitern der Verlauf der J. vs B-Kurve gezielt
eingestellt werden. Wihrend der Reaktionsglihung zur Bildung der supraleiten-
den Al15-Phase lést sich je nach Temperatur mehr oder weniger des Zusatzmate-
rials im Nb3Sn. Bei niedrigen Temperaturen = 700°C bleiben die Zwischenwén-
de zumindest teilweise stehen und erhohen die FluBverankerung, bei hoheren
Temperaturen erhilt man legiertes Nb3Sn mit einem hoheren Wert des oberen
kritischen Feldes Bco. Neu ist dabei, daB ausgehend von ein und demselben Mul-
tifilamentleiter mit Kompositkernen je nach Reaktionsbedingung die Stromtrag-
charakteristik von bindren als auch von terndren Nb3Sn-Leitern erreicht werden
kann. Die Verankerungswirkung der zusitzlich eingebrachten Pinningzentren
wird anhand der bekannten Haftkraftmodelle diskutiert.




Abstract
Properties of Nb3Sn Superconductor Wires with Composite Cores

In order to increase the pinning forces, Nb3Sn wires with filaments containing
normalconducting inclusions were produced. The classical alloyed cores produced
by melting were replaced by powdermetallurgical ones consisting of mixtures
from Nb and X powders (X = Ta, Ti, Ni, NbTi) which were pressed, extruded and
processed to rods. The further processing for 19 core wires was made by the bronze
route. Finally, the wires were reacted for 64 - 120 h at temperatures between
625°C and 750°C.,

Depending on the reaction temperature, a smaller or larger amount of the
addition element dissolves in the superconducting A15 phase. By optimizing the
reaction conditions, an envelope above classical binary and ternary J. vs B curves
could be achieved, with simultaneously excellent current carrying capacity at low
and high fields. In the region of 11 - 12 T (crossover for classical processed wires)
the increase of wires with "artificial” pinning centers with respect to classical
ones is about 70 %. The results were discussed by means of the current theories.
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1. Einleitung

Der Einsatzbereich von supraleitenden Magnetsystemen ist in den letzten Jahren
stark vergroflert worden. So werden heutzutage die meisten Dipolmagnete von
Hochenergiebeschleunigeranlagen aus supraleitenden Multifilamentdridhten
hergestellt, aber auch in Kernspinspektrometern, NMR-Tomographen und
Fusionstestanlagen kommen sie immer hdufiger in Einsatz. Dabei geht die Ent-
wicklung der Magnetfelder in letzter Zeit tiber 8 Tesla hinaus zu 10 - 12 T, wie sie
z. B. fiir das Beschleunigerprojekt LHC (Large Hadron Collider) und die Toroidal-
feldspulen des NET-Projektes (Next European Torus) gefordert werden, und bis
zu 18 - 20 T in NMR-Spektrographie. Dadurch kommt NbTi als das bisher ubliche
Supraleitermaterial an seine Grenzen. Um héhere Felder zu erreichen, sind dann
sowohl ternire Zusétze als auch niedrigere Betriebstemperaturen von 1,8 K an-
stelle von 4,2 K notig. Gerade das letztere kompliziert die benétigten kryotechni-
schen Systeme.

Alternativ dazu wird auf Nb3Sn als Supraleitermaterial ausgewichen, das bis zu
hohen Feldern eingesetzt werden kann und aufgrund der hoheren kritischen
Temperatur eine groflere thermische Sicherheit besitzt. Fur die sichere Herstel-
lung der jedoch sproden A15-Kristallstruktur von Nb3Sn wurden in den letzten
Jahren einige Verfahren entwickelt, wie vor allem die Bronzemethode /Kau 70,
Tac 70/. Hier werden Nb-Stibe in eine Cu-Sn Bronzematrix gesteckt und dieses
Verbundsystem wird nach Bindelung zu einem Multifilamentleiter verarbeitet.
Die duktilen Elemente lassen problemlos Filamente von 1 - 2 pm Durchmesser
erreichen, wie sie fir eine ausreichende elektrische, thermische und mechanische
Stabilitat gefordert werden. Am Ende des Herstellprozesses bildet sich die
Nb3Sn-Phase wihrend einer Reaktionsglihung. Als weitere Verfahren wurden
die interne und externe Zinnmethode /Sue 72, Zei 85/, das Jelly-Roll Verfahren
/McD 83/, die "In-Situ”-Methode /Tsu 73/ und das pulvermetallurgische Ver-
fahren /Fli 79b, Bor 79/ entwickelt. Allen gemeinsam ist, daf} die supraleitende
Nb3Sn-Struktur erst am Ende des Herstellprozesses wahrend einer Festkorper-
diffusionsreaktion entsteht. Durch Variation der Bearbeitungs- und Reaktions-
parameter lassen sich dabei die metallurgischen Eigenschaften wie Stochio-
metrie und Kornstruktur der A15-Phase beeinflussen, und damit die supralei-
tenden Eigenschaften optimieren /Sch 78, Sch 81, Sue 82, Sue 86/.

Die Entwicklungsarbeit an NbgSn-Multifilamentleitern war in den letzten
Jahren darauf ausgerichtet, die Hochfeldeigenschaften zu verbessern, insbeson-
dere eine Anhebung des oberen kritischen Feldes B2 zu erreichen. Dabei wurde




der Einflu} von Zulegierungen zum Niob bzw. zur Bronze untersucht. Zusétze
von = 3 at %, z. B. Ta, Ti, Hf, Ni und Ga brachten eine Steigerung von Beg (4.2 K)
um ca. 5 T und gleichzeitig eine deutliche Erhthung der kritischen Stromdichten
im Hochfeldbereich im Vergleich zu bindrem Nb3Sn /Liv 78b, Sue 80, Sek 79,
Sek 83, Flii 82/. Dies ist eine Folge der Erhéhung des spezifischen Widerstandes
Po im Nb3Sn durch den Einbau der Fremdatome in die A15-Phase. Denn nach der
Ginzburg-Landau-Theorie gilt fiir das obere kritische Feld die Beziehung
Beg (0) ~ poy Te (dirty limit) /Bue 77, Orl 79/. Wird also der spezifische Widerstand
po des Materials erhéht, ohne gleichzeitig die kritische Temperatur T und den
Koeffizienten der spezifischen elektronischen Wirme y stirker zu senken, so folgt
eine Erhohung von Bgg. Dieser theoretische Zusammenhang wurde durch Arbei-
ten von Drost an NbaSn-Multifilamentdridhten bestétigt /Dro 87/,

Die Erhohung der Stromtragfahigkeit ist allerdings auf Felder B > 12 T be-
schrinkt, widhrend durch das Zulegieren immer eine Absenkung der kritischen
Stromwerte gegeniiber reinem Nb3Sn bei niedrigeren Feldern bewirkt‘wird.

ijsn wires
-
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0 Nb-0,6Ni/Cu-10Sn-3Zn 750/64
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Fig. 1: Stromtragfahigkeit bezogen auf die A15-Schicht in Abhéngigkeit vom
Magnetfeld fiir bindre und terndre Nb3Sn-Leiter mit schmelzmetall-

urgisch hergestellten Kernen nach Drost /Dro 84/.




Dieser Zusammenhang ist in Fig. 1 anhand der Messungen von Drost dargestellt
/Dro 84/. Der Verlauf der Stromtragfahigkeit als Funktion des dufleren Magnet-
feldes ist fiir schmelzmetallurgisch hergestelltes, legiertes NbgSn flacher als fir
binéares. Dabei ist die Erhéhung der kritischen Stromdichte bei Feldern tiber 12 T
unabhéngig vom Zusatzelement. Ternére Additive brachten somit keine Verbes-
serung der Stromtragfdhigkeit bei Feldern im Bereich von 10 bis 12 Tesla.

Ziel dieser Arbeit ist es nun, die kritischen Stréme in diesem Feldbereich durch
Erhohung der Haftkrifte (Pinningkrifte) im Nb3Sn zu verbessern und zwar
durch das Einbringen von zusitzlichen Haftzentren. Bei Hochfeldsupraleitern
sind dabei Korngrenzen und normalleitende Einschliisse als die wichtigsten Pin-
ningzentren bekannt /Liv 77, Fre 83/. Thre Anzahl und ihre Effektivitit soll fol-

gendermassen kiinstlich erhoht werden:

a) durch das Einbringen von normalleitenden Einschliissen, die als zuséatzliche

Haftzentren dienen und

b) das Wachstum der A15-Kérner begrenzen (Erhohung der Korngrenzenfléche)

sowie

¢) durch Reduktion der GroRe bereits der Nb-Korner vor der Reaktionsglihung
auf Dimensionen unter 100 nm. Denn aus der Literatur geht hervor, daB aus
Nb-Kérnern bestimmter Orientierung Nb3Sn-Kérner bestimmter Orientie-
rung wachsen /DeB 80, Dia 78, Tog 78, Tog 79/.

Ausgehend vom bekannten Bronzeverfahren sollen dazu die Filamente der Leiter
nach einem pulvermetallurgischen Verfahren hergestellt werden und die tibli-
chen schmelzmetallurgischen Kerne ersetzen. Durch die Addition von Zusatzstof-
fen zur Pulvermischung lassen sich so Zwischenwénde zwischen den einzelnen
Niobpartikeln realisieren, die die FluBverankerung erhéhen sollen. Dabei wird
von diesen Zusatzpulvern verlangt, da} sie sich zusammen mit den Nb-Teilchen
homogen verformen lassen und sich auBBerdem bei der abschlieBenden Reaktions-
glihung nicht im Nb3Sn lésen, sondern als Zwischenwénde stehenbleiben.

Wie oben schon erwihnt, gibt es bereits ein pulvermetallurgisches Herstellver-
fahren fiir Nb3Sn-Leiter, aber als Alternative zur Bronzemethode. In diesem Fall
werden Pulvermischungen aus ca. 70 wt % Cu und 30 wt % Nb zu Driahten verar-
beitet. Dabei wird aus einem Niobteilchen ein Filament, wihrend in dem hier
beschriebenen Verfahren die Filamente selber aus Pulverkompositen bestehen,

also mikrostrukturiert sind.




2. Haftkraftmodelle

Bei Typ-II Supraleitern wie Nb3Sn dringen oberhalb eines kritischen Magnet-
feldes B¢1 FluBlinien ein. Im Idealfall bilden sie ein regelméssiges, hexagonales,
zweidimensionales Gitter /Buc 77, Hue 79, Ull 75/. Mit steigendem Feld riicken
die FluBllinien zusammen, bis sich ihre Kerne bei einem Feld B.2, dem oberen
kritischen Feld zu tiberlappen beginnen: die Supraleitung verschwindet.

Im Falle einer angelegten Transportstromdichte J wirkt auf die FluB8linien eine
Lorentzkraft F1, = J x B. Eine durch diese Kraft verursachte Driftbewegung der
FluBlinien fiihrt aber zu einer unerwiinschten Energiedissipation. Fiur einen
technisch nutzbaren Typ-II Supraleiter ist es deshalb notwendig, diese Fluxoide
zu verankern, um ihre Bewegung zu verhindern. Als Haftzentren dienen die in
realen Metallen immer vorhandenen Kristallinhomogenititen wie Ausscheidun-
gen, Versetzungen oder Korngrenzen,

Die maximale Haftkraft Fj, ist dann erreicht, wenn bei einem angelegten aufleren
Feld B die Stromdichte so grof} wird, daB Fluilbewegung, d. h. Energiedissipation
auftritt. Der Strom hat eine kritische Stromdichte J = J. erreicht und es gilt fiir
die Lorentzkraft F1, = JcxB = Fy.

2.1 Flufverankerung an normalleitenden Einschliissen

Zum Erzeugen einer Flufllinie muB pro Langeneinheit die Kondensationsenergie
E = { poHe2 n &2 aufgebracht werden. Dabei ist y, die absolute Permeabilitat, H,
das thermodynamische kritische Feld und £ die Kohé4renzlinge, Um diese Ener-
gie zu erniedrigen, wird der FluBschlauch versuchen, durch normalleitende Ein-
schlusse zu verlaufen, wobei auch kleine Verbiegungen der FluBlinie méglich
sind. Diese Energieabsenkung bewirkt eine Haftung an den Einschluf. Die Haft-
wirkung von kleinen normalleitenden Teilchen kann allerdings durch den Proxi-
mity-Effekt erniedrigt werden /Kra 80, Mat 83/. Werden andererseits die Ein-
schliisse breiter als der FluBlinienabstand a,, wie in Fig. 2a aufgezeigt, so wird
doch nur die duBere Reihe von FluBlinien verankert, da sich die iibrigen in dem
normalleitenden Gebiet frei verschieben kénnen. Grofite Haftwirkung zeigen
darum lange diinne Einschlisse, deren Dicke ungeféhf der Kohirenzlidnge § ent-
spricht, siehe Fig. 2b /Mat 86/,




Dieser Haftkraftmechanismus ist bei den handelsiiblichen NbTi-Supraleiter-
drahten vorherrschend, da wihrend des Herstellungsprozesses durch abwech-
selnde Wiarmebehandlung und Kaltverarbeitung Ausscheidungen von a-Ti
erzeugt werden, die eine lingliche Form und eine Dicke in der Gréflenordnung
von & haben /Lar 85/.

Einschluss

@ - g
o \ o
°

O ///

Fig. 2: Einfluf} der Dicke der Einschliisse auf ihre Haftwirkung. Wirkt die
Lorentzkraft nach links, wird in beiden Fillen nur eine Reihe von
FluBwirbeln verankert, da sich bei a) die beiden rechten in dem
normalleitenden Gebiet kriftefrei bewegen kénnen. Es geht in diesem
Fall nur supraleitendes Volumen verloren. Der Mafstab gibt die
Groflenverhéiltnisse bei Nb3Sn und B = 5 T wieder.




2.2 Fluflverankerung an Korngrenzen

Fir die nach dem bisherigen Verfahren hergestellten Hochfeldsupraleiter wie
Nb3Sn gelten Korngrenzen als die einzigen in geniigender Dichte vorhandenen
Defekte. Die Feinkornigkeit des Materials bestimmt deshalb die Pinningeigen-
schaften und die kritischen Stromdichten im Leiter. So zeigen viele Untersuchun-
gen einen linearen Zusammenhang zwischen der reziproken Korngréfle 1/d und
der maximalen Volumenhaftkraft Fy, /Liv 77, Liv 78, Sch 78, Sch 81/.

Als wichtigster Verankerungsmechanismus fiir FluBlinien in polykristallinen
A15-Materialien wird derzeit die rdumliche Variation der mittleren freien Weg-
linge L durch verstirkte Elektronenstreuung an der Korngrenze angesehen.
Entsprechende Modelle wurden von Zerweck und Yetter entwickelt und spéter
von Welch erweitert /Zer 81, Yet 80, Wel 85/,

2.2.1 Das Elektronenstreumodell von Zerweck und Yetter

Zerweck /Zer 81/ entwickelte als Erster einen theoretischen Ansatz, in dem
verstidrkte Elektronenstreuung an einer Korngrenze zu einer Verankerung von
FluBlinien fiihrt, als Folge einer damit verbundenen lokalen Anderung des
Ginzburg-Landau Parameters k. Der Einfachheit halber wird die Streuwahr-
scheinlichkeit der ,ideal diinn” angenommenen Korngrenze dabei gleich eins ge-
setzt, da die starke Storung in der Gitterstruktur jedes durchtretende Elektron
isotrop streuen wird. Unter dieser Annahme wird auch versténdlich, weshalb
eine Korngrenze mit einer Dicke von 2 - 4 Atomlagen (d.h. ca. 2 nm Breite) einen

Effekt aufdie Supraleitung hat, wie im folgenden gezeigt wird.

Zerweck ermittelt darum als erstes die Abhingigkeit der mittleren freien Weg-
lange L als Funktion des Abstandes x des letzten Streuzentrums vor der Korn-
grenze und dem Winkel, mit dem das Elektron auf die Grenze zulduft. Wird die
Streuwahrscheinlichkeit iiber den gesamten Raumwinkel gemittelt, erhélt man
eine mittlere freie Weglédnge, die folgendermaflen vom Abstand x abhéngt.

= |
L=l — L e L, Ei(—-x—) (1)
2 2




Dabei ist L, die mittlere freie Weglinge ohne Korngrenze und

e Ydy (2)

2@ j

X
Lo
ist.

Fir grofle Abstande x » L, geht in diesem Modell L(x) asymptotisch gegen L, mit

-= (3)
L(x)—*Lo(l - > (fiir x >LO)
und fir x gegen 0 geht
L(x)— = Iz (4)
2 2 Lo

und damit gegen Ly/2 an der Grenze.

Da mit der freien Weglidnge L auch die Kohdrenzlidnge & des Supraleiters variiert,
ist der Kerndurchmesser der FluBlinie ortsabhéngig.

Als Zusammenhang zwischen L und & verwendet Zerweck die von Goodmann

/Goo 66/ eingefiihrte Beziehung

- 5
g:§0(1—1,44%> 2 )

Als weitere Folge ist somit auch die Eigenenergie

E() = pu Hon §6)

(6)

der FluBlinie ortsabhéngig und man erhailt eine Verankerungskraft pro Langen-
einheit f},, die dem Maximum der Ableitung dE(x)/dx entspricht.

In Zerwecks Modell dndert sich der Flufiliniendurchmesser nur senkrecht zur
Korngrenze, so daB man elliptische FluBlinien mit der Querschnittsflache
S(x) = 1 &py1k-E®) erhilt. Da nach (6) die Haftkraft proportional zum Maximum
von d&/dx ist, erhalt man aufgrund des Logarithmus in (4) einen Pol fiir die Haft-
kraft am Ort der Grenze. Da dies physikalisch nicht sein kann, schlagt Zerweck
einen Differenzenquotient als mittlere Steigung vor und erhalt als Einzelhaft-
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kraft pro Ldnge

_ 1uH? d
fp = AR H G < 5 @)

In dem Modell von Yetter /Yet 80, Yet 82/ wird die Haftwirkung zwischen einem
FluBliniengitter und einer Korngrenze durch einen storungstheoretischen An-
satz der Ginzburg-Landau Beziehung fir die freie Energie beztiglich Variation
des oberen kritischen Feldes H.2 und des Ginzburg-Landau Parameters x ermit-
telt.

_sH
5
2 g + 2= g0t &P (8)

K

_ 2
SE—-JpoHC[ )
c

Dabei ist /% (r)/2 das Quadrat des Ordnungsparameters und die Nullstellen dieser
Funktion bestimmen die Lage der FluBllinien.

Im Vergleich zum Modell von Zerweck wird in diesem Modell die Abhédngigkeit
der Streuwahrscheinlichkeit eines Elektrons vom Abstand zur Korngrenze auf
andere Weise ermittelt. Um den letzten Streupunkt des Elektrons im Abstand x
vor der Korngrenze wird eine Kugel mit dem Radius L, geschlagen, die fiir x < L,
von der Korngrenze angeschnitten wird. An der Schnittflache oder an der Kugel-
oberfléche sollen nun alle von x ausgehenden Elektronen gestreut werden. Eine
Prinzipskizze dieses Modells zeigt Fig. 3. Wird in diesem Fall die freie Wegladnge
L durch Mittelung iiber alle Raumrichtungen berechnet, erhédlt man

Lo x «x x
=Ly 2L r0<x<L (9)
L(x) 2+2 ZlnLo Air x .

bzw. L(x) = L, konstant fiir den Bereich x > L, und keine asymptotische Anna-
herung wie bei Zerweck. Dabei ist L, wieder die freie Wegldnge des ungestorten

Materials ohne Korngrenze,
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Fig.3: Skizze des von Yetter verwendeten Modells zur Bestimmung der mitt-
leren freien Wegldnge /Yet 80/.
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Um die Ortsabhédngigkeit des Ginzburg-Landau Parameters k aus L(x) ermitteln
zu kénnen, wird nun 8H:9/H .o betrachtet.

Aus Hep = V2 x H, folgt

Mo _ O | 8 (10)
H, H, «
und aus Heg = ¢o/2n82
Ho_ 8% (1)
H

wobei ¢, der quantisierte Fluf ist.

Das thermodynamisch kritische Feld H, kann als konstant betrachtet werden
und durch Vergleich ergibt sich somit

E__ % (12)
K §

Durch Einsetzen von & (L(x)) erhilt man die gesuchte Funktion 8x(x)/x, wobei
Yetter fur § (L(x)) eine empirische Beziehung verwendet.

Mit Hilfe von (10) und fir konstantes H, 148t sich die Gleichung (8) zusammen-
fassen zu
Sx(r")

K

— 8k(r"

SE(r) = —pon J hp(r - 2+ hy (r — it d (13)

Die numerische Integration dieser Gleichung wird mit Hilfe einer Fouriertrans-
formation durchgefithrt und man erhilt fir den Hochfeldbereich eine Veranke-

rungskraft pro Flacheneinheit der Korngrenze von

- Von 2
fp_ 3 (1—b)poHcg1

AK(g 1) (1 4)
k(g ,)

Dabei ist b = B/Bcg der reduzierte magnetische Fluf}, g1 der kurzeste reziproke
Gittervektor des FluBlliniengitters und Ax(g1)/x(g;) die eindimensionale Fourier-
transformierte der relativen Anderung von k an der Stelle g;. Dabei wurde zur
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Vereinfachung die Variation von x auf die Dimension senkrecht zur Korngrenze
beschriankt.

Die Ermittlung der Fouriertransformierten des k-Profils bringt bei realen Be-
rechnungen Schwierigkeiten, weil die Kornstruktur nicht periodisch ist. Aufler-
dem verlangt der Ansatz ein ungestértes FluBliniengitter vor der Korngrenze,
was gerade bei hoheren B-Feldern mit "weicheren” Fluflwirbeln fiir kleine Kor-
ner nicht erfiillt ist. Fir den Vergleich der beiden Formeln fiir die Einzelhaftkraft
(7) und (14) muB man f'p (Yetter) mit der Wechselwirkungsbreite 2 § einer Fluf-
linie multiplizieren, um eine Haftkraft pro Linge zu erhalten.

AuBler der verwendeten Beziehung £(L) unterscheiden sich die beiden Modelle
nur bei grofleren Abstdnden x von der Korngrenze. Bei Zerweck wird die mittlere
freie Weglidnge L, des ungestérten Materials nur asymptotisch erreicht, wihrend
bei Yetter dieser Wert bei einem Abstand x = L, erreicht wird und L(x) fiir gros-
sere x konstant bleibt, was dieses Modell einfacher handhaben 148t.

Betrachtet man die mittlere freie Wegldnge L(x) tiber mehrere Korner, so ergibt
sich ein Bild wie in Fig. 4 skizziert ist. In einem Bereich der Breite 2L, um die
Korngrenze ist sie reduziert und besitzt am Ort der Grenze den Wert Ly/2. Befin-
det sich eine FluBlinie an einer solchen Stelle A, ist in ihrem Kern L reduziert im
Vergleich zur Position B inmitten eines Korns, Die fiir den normalleitenden Kern
gultige mittlere freie Weglidnge L pr, erhdlt man durch Mittelung iiber den Flu8-
fadenquerschnitt, der ja vom Abstand zur Korngrenze abhingt. Die Erniedrigung
der freien Weglinge fithrt bei beiden Theorien zu einer Absenkung der Eigen-
energie der FluBlinie und damit zu einer Haftwirkung. Die Gréfle dieser Veran-
kerung hingt allerdings stark von den GréBenverhiltnissen zwischen & und L,
ab. Diese Beziehung wird gewéhnlich durch den Verunreinigungsparameter a

a = 0,882 L (15)
Lo

ausgedrickt, wobei &, die GL-Kohirenzldnge ist. Ist ndmlich bei reinen Materia-
lien der FluBfaden schmal im Vergleich zur Breite des Bereichs mit erniedrigtem
L, so ist die Energieanderung gering und die Haftwirkung klein. Dasselbe tritt
ein, wenn dieser Bereich schmal ist im Vergleich zum FluBliniendurchmesser,
weil sich hier die Absenkung von L wegen dem kleinen Flichenanteil kaum aus-
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Fig.4: Profil der mittleren freien Weglidnge L(x) iiber ein Korn der Grofle d mit
zwel FluBlinien.
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Fig.5: Relative GroBenverhaltnisse von FluBfaden zu Wirkungsbreite der
Korngrenze fiir verschiedene Verunreinigungen nach /Rem 82/.
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wirkt. Eine skizzierte Gegeniiberstellung dieser GréBenverhiltnisse ist in Fig. 5
fir drei Werte von a aufgezeigt /Rem 82/,

Ein Maximum der Haftkraft erh4dlt man somit fiir mittlere Werte von a, wobei die
genaue Lage von der verwendeten Beziehung von § = §(L) abhingt. So erhalt
Zerweck fur§ = £ (14 1,44 £/L)'2 = & (1 + 1,63 a)'2 das Maximum bei a = 1,4
und Yetter, der ein empirisches Polynom siebten Grades fiir & (L) verwendet, bei
a =10 /Tal 82/.

2.2.2 Die Erweiterung durch Welch

Die Anwendung und die physikalische Interpretation des Modells von Yetter
kompliziert sich durch die nétige Fouriertransformation: dieses Problem wird
durch die Arbeit von Welch /Wel 85/ umgangen, Wie bei Yetter wird hier die
Wechselwirkungsenergie zwischen der Korngrenze und der Flufilinie durch einen
storungstheoretischen Ansatz erster Ordnung beziglich des Ginzburg-Landau
Parameters k bestimmt. Ebenfalls werden wieder Anderungen des thermodyna-
mischen kritischen Feldes H und des supraleitenden Ordnungsparameters @ um
die Korngrenze herum aufgrund des Proximity-Effekts vernachlassigt.

Angenommen wird jetzt:

1) die rdumliche Variation von x entspricht einem exponentiellen Abfall mit der
Abklinglange ¢ vom Wert an der Korngrenze §g/x |y

2) der reduzierte Ordnungsparameter /d(r)/2 hat um die FluBllinie die Form

_r’z

1orN2=1—e 2%

Mit diesem Ansatz erhilt Welch einen langeren Ausdruck fur die Wechselwir-
kungsenergie als Funktion des Abstands von der Korngrenze. Die Haftkraft pro
Lange ist das Maximum des Gradienten dieser Wechselwirkung und man erhélt
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durch numerische Berechnung

&2 sk 1 16
f =}.10H3EOH s 2,2 ( )
p c& K 1+2¥c+ 2,328

In diesem Modell ist die Haftkraft somit von zwei Lingen beeinfluflt, der Koha-
renzlange § und der x-Abklinglidnge c. Beide Lingen hangen tber die freie Weg-
linge L vom Verunreinigungsparameter a = 0,882 £/Lo ab. Dabei kann fir ein
vorgegebenes § die Verankerungskraft iiber ¢ = 1,5 £ maximiert werden.

Als Beziehung zwischen £ und a verwendet Welch eine modifizierte Goodman-
Formel der Form

[ e

azgu@3+153m_ (17)

fur die Temperatur T = 0. Damit erhdlt man als Variation von x am Ort der
Grenze

o, =~—J£§E——-=153a<£>_2 (18)

k% 1,83+1,63a EO
Trotz des anderen Herleitungsweges im Vergleich zu Zerweck, ndmlich eine Va-
riation von x anstelle einer Forménderung der Fluflinie, erhalt Welch eine dhn-
liche Abhéngigkeit von F beziiglich a. Wie in Fig. 6 dargestellt, ergibt sich bei
beiden Modellen ein Maximum in der Ndhe von a = 1. In dieser Zeichnung ist zu-
sdtzlich die Haftkraft einer Korngrenze mit fester Breite von 0,1 &, (d.h. 0,6 nm
bei Nb3Sn) (strichpunktiert), wie sie von Talvacchio /Tal 82/ vorgeschlagen wur-
de, und mit einer effektiven Breite ¢ = 1,5 £ (gestrichelt) aufgezeigt. Man er-
kennt, daf} zusitzliche, um die Korngrenze verteilte Streuzentren ihre Effektivi-
tat erhdhen, da 8x/x |, anwichst.Wiren diese Verunreinigungen auf die Korn-
grenze selbst beschrédnkt, hitten sie keinen Einflul}, da sie schon als perfekter
Streuer angenommen wurde. Andererseits diirfen diese Streuzentren nicht zu
weit verteilt sein, verglichen mit der Kohérenzliange &, den dann erhielte man
den Effekt eines verunreinigten Materials, also eine Erhéhung von a tber das
Maximum von Fj hinaus. Aus diesem Grund erwartet man die grofite Haftkraft
fiir eine Korngrenze, die um sich einen verunreinigten Bereich mit der Abkling-
lange ¢ = 1,5 & hat.
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Fig. 6: Abhdngigkeitder normalisierten Haftkraft vom Verunreinigungspara-
meter a nach Welch. Die durchgezogene Linie gilt fur eine ideal diinne
Korngrenze, die strichpunktierte fiir eine Grenze der Breite 0,1 &, und
die gestrichelte fiir eine Grenze mit der effektiven Breite ¢ = 1,56 §

/Wel 85/,

Einen weiteren EinfluB} auf die Haftkraft und ihre Lage beziiglich a hat die Korn-
grofle d. Dies wurde theoretisch von Prokhorov et al. und an Pb-Bi-Filmen von
Remmers untersucht /Pro 84, Rem 82/. Das Modell von Prokhorov 148t dabei opti-
male Verankerung fiir Kérner der Grofle d = &, erwarten.,

Beide Haftmechanismen, sowohl fiir Haftkréfte in normalleitenden Einschliissen
als auch an Korngrenzen, lassen somit optimales Verankern erwarten, wenn in
supraleitendes Material Verunreinigungen in einer Ausdehnung von der Groflen-
ordnung der Kohédrenzlidnge § eingebaut sind.
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Dies wird, wie oben erwihnt, bei den a-Ti Ausscheidungen von ca. 5 nm Dicke in
NbTi gerade erreicht /Lar 85/, wiahrend der Einflul von Verunreinigungen der
Korngrenzen in Nb3Sn noch nicht vollstindig untersucht ist. Suenaga schlief3t
aus seinen Arbeiten, dafl die Verunreinigung der Korngrenzen durch das mit dem
Zinn eindiffundierte Kupfer die Flulverankerung bewirkt/Sue 83, Sue 85/.

Sollen durch kiinstliche Einschlisse die Haftkrafte in Nb3gSn erhéht werden, so
mussen nach den vorgestellten Haftkraftmodellen deren Dicken in der Groflen-
ordnung von § = 5nm sein. Ein Haftkraftmodell von Thuneberg wiirde auch eine
hohe Verankerungswirkung fiir einzelne Verunreinigungen ergeben, die klein
im Vergleich zur Kohéarenzlange § sind /Thu 84, Thu 86/. In diesem Modell ist die
Haftkraft proportional zu 1/a, man erhélt also starkes Pinning fir reine Proben.
Die Messungen von Kerchner an Nb-Bikristallen hoher Reinheit (¢ = 0,15)
zeigen allerdings nur kleine Haftkrifte, die auflerdem zum Teil durch die B¢o-
Anisotropie der beiden Nb-Kristalle bedingt sind /Ker 84/.

In den hier besprochenen Haftkraftmodellen wurde lediglich die Einzelhaftkraft
fp eines Einschlusses und einer Korngrenze behandelt. Fir ihre Summation zur
Volumenhaftkraft Fj, gibt es einige Modelle, wie z.B. die direkte Summation
/Lab 69/ oder das kollektive Modell /Lar 79, Thu 84, Thu 86/, die aber alle die
Experimente von stark verankerten Zentren in hoch-x Materialien nur unzurei-
chend beschreiben /Bev 84, Tin 84, Fre 83/.
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3. Probenpriparation

3.1 Charakterisierung der Pulvermischungen

Zulegierungen zum Nb3Sn wurden bisher zur Erhéhung von J, bei hohen Mag-
netfeldern (B > 12 T) verwendet. Dabei wird das Zulegierungselement entweder
dem Nb-Kern oder der Kupferbronze zugemischt. Als Zulegierungen zum Kern
wurden bisher Ta /Liv 78b, Spr 84, Sue 80, Dro 84/ und Ti /Tac 81, Dro 84/ vorge-
schlagen, die heute in industriellen Driahten Anwendung gefunden haben. Es ist
interessant, daf} auch die Ferromagnetika Ni und Fe (zum Kern), in Verbindung
mit Zn-Zusidtzen zur Bronze auch zur Erhéhung von J. bei B > 12 T fiihren
/Fli 82/. Offenbar ist die chemische Natur des Zusatzes fiir die Erhéhung von J,
bei B/B¢2 > 0.5 nicht entscheidend, da hier die Erhéhung des elektrischen Wider-
standes po, von Nb3Sn durch den Zusatz von einigen Atomprozenten (< 3 at. %)
Ta , Ti oder Ni + Zn der dominante Faktor ist /Dro 84, Dro 85/. Zu beachten ist
dabei aber, dafl durch Zulegieren die volle Stéchiometrie nicht erreicht werden
kann /Taf 84/, was auch durch Messungen beziiglich der spontanen Phasentrans-
formation bestitigt wurde /Gol 85, Fli 84/, also auch das Stabilitatsgebiet der
A15-Phase beeinflufit wird.

Das Anliegen dieser Arbeit war es nun aber, J. bei mittleren Feldern (10 - 12 T
oder B/Bco < 0.5) zu steigern. In diesem Feldbereich wurde bisher keine Erho-
hung von J. durch Zusétze festgestellt. Um das Haftkraft- und Legierungsverhal-
ten der unterschiedlichen Zusatzstoffe zu untersuchen, wurden Pulvermischun-
gen aus Niob und X mit X = Ta, V, Ni, Fe, Ti, Pd, Pt und NbTi hergestellt. Bei
den Proben mit Tantalzusatz wurde der Gehalt variiert, um den optimalen Anteil
der Fremdphaseneinschliisse zu bestimmen. Bei diesem Material wurde auch die
Pulvergréfie verandert, damit Rickschlisse auf die Legierungseigenschaften ge-
zogen werden konnten. Simultan wurde jeweils eine Probe aus Niobvollmaterial
besonders hoher Reinheit ("Nb 100” der Fa. W.C. Heraeus /Dro 86/) und aus Nb-
Pulver ohne Zusitze hergestellt.

Im Gegensatz zu den meisten pulvermetallurgischen Herstellprozessen, bei
denen das Pulvergemisch lediglich in eine Form gepreft und anschlieend ge-
sintert wird, werden bei der hier angewendeten Probenherstellung die Pulver-
partikel einer extrem starken Kaltverformung unterzogen, die durch Kaltver-
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schweiflung zu einem verdichteten Werkstoff fithrt. Aus diesem Grund mufte
hier ganz besonders Wert auf hohe Reinheit der Pulver gelegt werden. Besonders
interstitielle Verunreinigungen von Sauerstoff, Kohlenstoff und Stickstoff bewir-
ken eine starke Verschlechterung der mechanischen Verformungs-Eigenschaften
der Pulver /Geb 63, Fro 76, DeS 64, Fli 79/.

3.2 Niobpulver

Um den gewiinschten hohen Reinheitsgrad des Niobmaterials beziiglich gasfor-
migen Verunreinigungen zu erzielen, wurde nur Pulver, das nach dem Hydrier-
Dehydrier-Verfahren hergestellt wurde, verwendet. Dabei wird hochreines
schmelzmetallurgisch produziertes Vollmaterial aus Nb bei 150° - 400° C einer
Wasserstoffatmosphare (760 Torr) ausgesetzt. Wihrend dieses Prozesses lost sich
etwa 3 - 4 wt % H in Nb. Das entstehende Niobhydrid ist sehr sprode und 148t sich
leicht zu Pulver zermahlen, das dann eine charakeristische scharfkantige Form
aufweist (siehe Fig, 7). Diese Pulver werden daraufhin einer Dehydrierbehand-
lung im Hochvakuum ausgesetzt, wobei der Wasserstoff im Temperaturbereich
zwischen 300° und 600° C ausgast. Die hier verwendeten industriellen Pulver
werden Ublicherweise anschlieend an Luft in die einzelnen Siebfraktionen auf-
geteilt. Dabei wird an der Nb-Oberflidche Sauerstoff adsorbiert, was besonders bei
kleinen Pulverdurchmessern einen starken Anstieg des Sauerstoffgehaltes
bewirkt. Dies liefle sich durch Sieben bereits vor der Dehydrierung und unter

Schutzgasatmosphire verbessern,

Als Kompromif} zwischen einem kiirzeren Herstellproze - die Nb-Kérner sollen
auf einen Durchmesser von ca. 100 nm verformt werden - und geringem Sauer-
stoffgehalt, wurde Pulver im Bereich zwischen 75 und 150 pm Durchmesser ver-
wendet. Nur bei einer Probe wurde Pulver von 45 - 75 pm verwendet. Fiir diese
Grossenklassen kann eine Reinheit von = 300 ppm Sauerstoff und 20 - 50 ppm
Kohlenstoff erreicht werden im Vergleich zu 20 ppm O und 1 ppm C bei Voll-
material /Dro 86/. Nahezu alle Nb-Pulverpartikel waren einkristallin, was an-
hand von angedtzten Querschliffen der Pulver beobachtet wurde. Einige Eigen-
schaften der verwendeten Pulver sind in Tabelle 1 im Anhang aufgefiihrt,
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3.3 Zusatzstoffe

Da der Durchmesser der Nb-Teilchen mit 75 - 150 um relativ grofl im Vergleich
zu den iblichen pulvermetallurgischen Herstellverfahren gewdhlt war, entstan-
den zwischen den Kérnern grofle leere Bereiche, die mit den Zusatzstoffen gefiillt
werden sollten, um einen hohen Fiillgrad zu erzielen. Aus diesem Grund wurden
die Durchmesser der Zusatzpulver gewohnlich kleiner als 75 pm gewahlt, aller-
dings setzte die Gefahr zunehmender Verunreinigungen eine Untergrenze fiir die
PulvergréBe. Ein Verzeichnis der verwendeten Pulver befindet sich in Tabelle 2.

So wurden Tantalpulver, hergestellt nach der oben beschriebenen Hydrier-Dehy-
drier-Technik, mit mittleren Durchmessern von 18,4 um, 22,0 ym und 66,0 pm
verwendet. Mit dem groben Pulver wurden Nb/Ta Mischungen mit 3,5, 7,5, 15
und 20 wt % Ta hergestellt, um den Fremdphasenanteil im Nb3Sn zu variieren.
Bei der Mischung mit 15 wt % Ta kommt dann bei den verwendeten Pulvergréfien
auf 1 Nb-Partikel im Mittel 0.8 Ta-Partikel. Mit dem feinen Ta-Pulver wurden
Mischungen mit 7.5 wt % Ta zusammen mit beiden Nb-Pulversorten verwendet,
um den Einfluf} der Grofe auf die Interdiffusion zwischen Nb und Ta wihrend der
Reaktionsglihung zu ermitteln. Das Pulver mit 22 pm Durchmesser wurde fiir
den Monofilamentleiter mit 15 wt % Ta verwendet.

Das Einbringen von Ti in die Nb3Sn-Supraleiterdrihte iber die pulvermetallur-
gische Herstellung erwies sich aufgrund der héheren Sauerstoffaffinitit dieses
Materials im Vergleich zu Ta als schwierig. Einzelne stark oxidierte Pulverteil-
chen fuhrten zu einer inhomogenen Verarbeitung des Komposits und schliefilich
zum Bruch des Nb-Ti-Verbunds /Sch 85/. Fig. 8 zeigt einen Laingsschliff der Probe
F5 nach einer Flachenreduktion Ry = 35, bei der die deutlich erkennbaren un-
verformten Ti-Teilchen zu einem Abbruch der Verarbeitung fiihrten.

Zur Losung dieses Problems wurden zwei Wege beschritten:
a) die Verwendung von groben Ti-Pulver mit 125 - 250 pm Durchmesser und

b) Einbringen des Ti durch NbTi-Pulver (47,5 wt % Ti) mit einem mittleren
Durchmesser von 61 pm,
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Fig.7: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Pulvers Nb2. Die
Marker entsprechen 10 pm.

Fig.8: Léngsschliff der Probe F5 mit Ti-Zusatz nach R, = 35. Einige Ti-
Partikel verformen sich nicht und fithren zum Abbruch der Verarbei-
tung (68fache Vergroflerung).
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Beide Pulver wurden ebenfalls nach der Hydrier-Dehydrier-Technik hergestellt;
dabei wurde das NbTi-Material aber als Hydrid gesiebt und erst danach dehy-
driert. Diese Pulverherstellung wurde freundlicherweise am Pulvermetallurgi-
schen Labor des Max-Planck-Instituts fiir Metallforschung (Dr. Schulze) in
Stuttgart durchgefiihrt. Auch bei diesen Proben kam es nach einer Flachenre-
duktion von Rq = 2 :105 zu Filamentabrissen, die eine Bearbeitung bis zum
Enddurchmesser verhinderten.

Auch die meisten Proben mit Vanadium-, Eisen- und Nickelzusatz konnten nicht
bis zu den angestrebten Verformungsgraden bearbeitet werden, sondern erreich-
ten nur Werte von R; = 105, Die verwendeten Pulvergréfien betrugen ca. 10 pm
bei V, 45 pm bei Fe und 12,5 um bzw. 100 - 150 pm bei Ni. Wie bei den Ti- und
NbTi-Pulvern war auch hier der Sauerstoffgehalt zu hoch. Fiir Pulver mit weni-
ger Verunreinigungen kann aber erwartet werden, dafl Ry = 106 erreicht wird.

Da bei dem verwendeten pulvermetallurgischen Herstellungsverfahren nicht
ausgeschlossen werden kann, dafl Luft zwischen den Kérnern eingeschlossen
wird, bestand die Gefahr der Oxydation der Pulver widhrend des Herstellpro-
zesses. Zur Verringerung dieses Problems zeigte schon friher Bormann /Bor 79/,
dafl Cu-30 wt % Nb-Verbunde durch den Zusatz von Elementen mit einer héheren
Bindungsenthalpie fiir Sauerstoff wihrend einer Glihbehandlung gereinigt wer-
den konnten. Dabei zeigte Aluminium als Additiv die beste Wirkung /Bor 79a,
Mro 81/. Dieses Verfahren wurde auch hier bei einigen Proben angewendet, in-
dem 1 - 2 wt % Aluminiumpulver mit 14 pm Durchmesser zugesetzt wurden, das
unter Schutzgas verdiist worden war.

3.4 Herstellen der Kompositkerne

Die aus den einzelnen Komponenten hergestellten Pulvergemenge wurden in
einer Mischanlage ca. 45 Minuten lang gemischt. Um die Oxydation wéhrend
dieses Vorgangs méglichst gering zu halten, wurde der Behélter mit Argon ge-
fiillt. Die so hergestellten Pulvergemische wurden anschlieflend auf zwei unter-
schiedliche Weisen weiterverarbeitet.
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a) Rohrchenverfahren

Als Hillmaterial fiir die Pulver der Probenserien mit variierenden Zusétzen (D-,
F-, H-Serie) wurden Réhrchen aus Cu-Zr, Monel (Cu-Ni-Legierung) und Cu-Be
mit der Grofle von @a /D1 = 12 mm /9 mm bzw. 20 mm / 15,4 mm und ca. 7 cm
Lédnge verwendet. In solche, unten verschlossene Réhrchen wurden dann vorsich-
tig, um ein Entmischen zu verhindern, mit Hilfe eines Trichters die Pulvermi-
schungen eingefiillt. Um eine hohe und lings der Probe homogene Kompaktie-
rung zu erreichen, ist es nétig, bei Teilfiilllungen vorzupressen. Dies geschah mit
einem Druck von 200 - 300 MPa. Nach vollstandiger Fillung wurde ein Kupfer-
stopfen mit 300 - 500 MPa eingepreft. Die Preflkraft wird bei diesem Verfahren
durch Ausbeulen und Knicken der Réhrchen begrenzt, was auch die Verwendung
von reinen Kupferrohren ausschlof}, Die auf diese Weise erreichten Dichtewerte
lagen im Bereich von 67 - 75 % der theoretischen Dichte. Die eingefiillten Pulver-
mengen bei diesen Proben lagen zwischen 20 und 90 g.

b) Extrusionsverfahren

Die Proben mit variierendem Tantalgehalt (G-Serie) wurden durch direktes
kaltes Strangpressen hergestellt. Dazu wurden Kupfertopfe mit 65 mm Auflen-
durchmesser, 556 mm Innendurchmesser und 120 mm Tiefe mit den Pulver-
mischungen von ungefihr 1 kg Gewicht gefiillt. Bei Teilftillungen wurde hier mit
71 MPa (entsprechend 17 Tonnen) vorgepreBt und am SchluB ein Cu-Stopfen mit
1,67 GPa eingepreft. Die Dichtewerte dieser Proben lagen danach iiber 80 % des
theoretischen Wertes. AnschlieBend wurden diese gefiillten Kupfertépfe bei
130° C auf einen Durchmesser von 32 mm (R = 4) extrudiert, wobei Druckkrafte
von ca. 3 MN (300 Tonnen) nétig waren. Eine Skizze dieses Herstellverfahrens
zeigt Fig. 9 /Esc 69/.

Danach wurden die Proben beider Herstellverfahren durch Rundhémmern und
Profilwalzen bis zu Durchmessern von 1 - 2 mm verformt. Dabei wurde aufgrund
von KaltverschweiBung aus den Pulvermischungen ein festes Verbundmaterial.
Wichtig ist dabei ein guter Kontakt zwischen dem Pulverkern und der Behélter-
wand. Der ganze Herstellungsprozefl wurde bei Raumtemperatur durchgefiihrt,
um ein Oxydieren der Pulver zu verhindern.
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Nach Abédtzen des Hilllmaterials in verdiinnter Salpetersidure wurden die Proben
mit Aluminiumzusatz 4 Stunden bei 900° C im Vakuum gegliht und ein Teil der
Proben ohne Al 6 Stunden bei 800° C einer Wiarmebehandlung in reaktiver Atmo-
sphéare unterzogen.

Um eine gute Homogenitéit sicherzustellen und zum Erzielen der angestrebten
hohen Querschnittsflichenreduktion wurden die Kompositkerne in diesem
Stadium 7fach in ein Hillrohr gebiindelt, auf 2 - 3 mm Durchmesser herunter-
gearbeitet und die Hiille wieder abgeitzt.

3.6 Nb3Sn-Leiterherstellung nach der Bronzetechnik
3.5.1 Drahtherstellung durch Kaltumformung

Die Nb-X Kompositkerne wurden anschlieend in Bronzertohrchen gesteckt, teils
auch in Bronzezylinder mit 19 hexagonal angeordneten Bohrungen. Das Bronze-
material wurde entweder selbst in einem Hochfrequenzofen aus phosphorfreiem
Kupfer mit 99,999 % und Zinn mit 99,94 % Reinheit erschmolzen (Cu-13 wt % Sn)
oder es wurde Legierungsmaterial mit 13,5 wt % Sn aus der Nb3Sn-Leiterferti-
gung der Fa. Vacuumschmelze/Hanau verwendet.

Diese Nb-X/Cu-Sn Verbundelemente wurden durch Rundhidmmern, Profilwalzen
und Rundprofilziehen weiterverformt, dabei betrug die Querschnittsflachenre-
duktion R, pro Verformungsschritt ca. 10 %. Wegen der starken Verhartung der
Cu-Sn-Bronze bei Kaltverarbeitung ist nach ungefahr 50 % Flachenreduktion
jeweils eine Erholungsglithung von 1 Stunde bei 400° - 500° C nétig.

Die Monofilamentleiter (D-Serie) wurden bis zu einem Enddurchmesser von
0,6 mm verformt, der Kompositkern hatte dann einen Durchmesser von
ca. 135 ym. Fig. 10 zeigt einen Querschliff der Probe D5 mit 15 wt % Ni-Zusatz.
Die Proben mit 7- und 19-Filamenten (F- und G-Serie) wurden durch Biindeln der
Einkernleiter in eine passende Bronzehiilse wihrend eines Zwischenstadiums
der Verarbeitung hergestellt. Hier waren die Filamentdurchmesser etwa 125 pm
bei den 7-Kernleitern bzw. 35 pm bei den 19-Kernleitern.
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Fig. 10: Querschliff der Monofilamentprobe D5 mit Ni-Zusatz, der Leiter-
durchmesser betragt 0,6 mm, der Filamentdurchmesser 135 pm.

vt 50 pm

Fig. 11: Querschliff der Probe G1 (0,4 mm &) mit 19 Kompositkernen
(3,5 wt % Ta) nach der Reaktion bei 700° C/ 64 h.
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Der Querschnitt eines 19-Filamentleiters mit 3,5 wt % Ta zeigt Fig. 11, das
Bronze zu Niob-Verhaltnis betrug hier 4,85:1, Ein Verzeichnis der Proben und
der verwendeten Pulvermischungen befindet sich im Anhang, Um die 2. Biinde-
lung zu umgehen, wurden 20 mm & Bronzebolzen (Cu-13,5 wt % Sn) mit
19 Lochern von 2 mm @ in hexagonaler Anordnung versehen, in die anschlieBend
die Nb-X Kompositstibe gesteckt wurden (H-Serie). Danach wurden diese Bolzen
mit den tblichen Zwischenglithungen zu Drihten von 1 mm, 0,7 mm und 0,4 mm
Durchmesser gezogen. Eine Prinzipskizze der Probenherstellung zeigt Fig. 12.

| Pulver wiegen und mischen |

[Einfﬁllen, verpressen]

| Strangpressen hammern |

evtl. Glihbehandlung
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7/19fach biindeln in Bronzerohr
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bis Enddurchmesser

Reaktionsglithungen bei
625°/675°/700°/750°C

Fig,12: Prinzipskizze der Probenherstellung.
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3.5.2 Diffusionsreaktion

Im AnschluB an die Drahtherstellung wurden die Proben einer Reaktionsglu-
hung unterzogen. Dabei wandert das Zinn der Cu-Sn Bronze zu den Nb-Filamen-
ten und durch Festkorperdiffusionsreaktion bildet sich Nb3Sn. Diese Glihungen
wurden in einem Rohrofen durchgefiihrt und die Proben befanden sich dabei in
einem evakuierten Quarzrohr mit p < 10-5 mbar. Die Glihbedingungen waren
625°C/120 h, 675° C/120 h, 700° C/64 h und 750° C/64 h.

3.6 Reaktionsschichten

Zur Untersuchung der gebildeten Nb3Sn-Schicht wurden mikrographische Auf-
nahmen der Leiter hergestellt. Um dabei die verschiedenen Bereiche von unre-
agiertem Kompositkern, Nb3Sn-Schicht und Cu-Sn-Matrix deutlich zu trennen,
ist ein Andtzen der Oberfliche nétig. Dies geschah mit einer Mischung aus 40 ml
Salpetersiure, 10 m! FluBsdure und 40 ml Wasser. Fig. 10 zeigt den Querschliff
eines ungeitzten Einkernleiters mit 15 wt % Nickel nach einer Reaktion von
750°C/64 h. In Fig. 13 ist der Aufbau eines 19-Filamentleiters mit Nb/Ta Kom-
positkernen nach einer Reaktionsglithung von 700° C/64 h dargestellt. Die Ge-
nauigkeit der auf diese Weise bestimmten Reaktionsflachen betrug in Uberein-
stimmung mit Arbeiten von Drost und Dew-Hughes ungefihr 15 % /Dro 87,
Dew 77/,

Als Diffusionsweg fiir das Zinn in die Nb- bzw. Nb3Sn-Schicht existieren zwei
Moglichkeiten, entweder Volumendiffusion durch die sich bildende Schicht oder
Korngrenzendiffusion. Untersuchungen tber diesen Prozel zeigen, daf beide
Arten gleichzeitig auftreten und es Abweichungen des Zeitexponenten von 0,5 fiir
Volumendiffusion sowohl nach oben als auch nach unten gibt /Sue 81, Sch 78,
Dew 78/,

Die A15-Schichtdicken der pulvermetallurgisch hergestellten Nb3Sn-Leiter ohne
Zusdtze waren mit denen der gleichzeitig produzierten Proben aus Nb-Staben
nahezu identisch, die Zinndiffusion wird durch den Kompositkern also nicht be-
einfluflt. Festgestellt wurde allerdings eine Schichtdickenénderung durch die Zu-
satzstoffe. Mit ansteigendem Ta-Anteil wird die Nb3Sn-Schicht dinner. Dieser
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Effekt ist leicht verstindlich, da Tantal die Sn-Diffusion behindert. Dies wird
durch den linearen Zusammenhang zwischen Schichtdicke und Ta-Gehalt, wie er
in Fig. 14 dargestellt ist, aufgezeigt.

Fig. 13: Angeatzter Querschliff der Probe G8 (700° C/ 64 h), zum Bestimmen
der Reaktionsschichtdicke.
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Fig. 14: Abhéangigkeit der A15-Reaktionsschichtdicke vom Anteil des Tan-

talzusatzes, normiert auf die Proben ohne Zusatz.
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4. Experimentelle Methoden
4.1 Optische Mikrographie

Um das Verformungsverhalten der Kompositkerne und um die A15-Reaktions-
schicht der Endleiter zu ermitteln, wurden mikrographische Untersuchungen der
Leiter durchgefiihrt. Dazu wurden die zu untersuchenden Probenstiicke in
Kunststoff (meist Araldit) eingegossen, mechanisch geschliffen und bis zu einer
Koérnung von 1 pm poliert. Auf diese Art und Weise wurden Lings- und Quer-
schliffe der Proben hergestellt, die sich einfach handhaben lassen und auch ein
Anatzen zulieBen, Entsprechend wurden auch die Ausgangspulver behandelt, die
entweder in einer dinnen Schicht auf dem Boden oder mit dem Kunststoff ver-
mischt eingebettet wurden. Die Priparation der Lingsschliffe gestaltete sich,
besonders wenn die Verformungsraten noch klein waren, schwierig, weil die ein-
zelnen Einschliisse aus der Niobmatrix herausbrachen, sobald sie tiber die Hilfte
angeschliffen waren. Dadurch wurden die Proben immer wieder zerkratzt. Die
anschlieflende Untersuchung geschah mit dem Lichtmikroskop Axiomat der Fa.
Zeiss in Auflichtbetrachtung. Da sich die Reaktionsschicht an den polierten
Proben nicht immer so deutlich abzeichnet wie in Fig. 11, wurden zur Al5-
Flichenbestimmung die Oberflichen mit einer speziellen Nb3Sn-Atzlosung
behandelt (10 ml HF, 70%ig; 40 ml HNO3, 40%ig und 40 m]l H90).

4.2 Messung der Mikrohdrte

An den polierten Proben wurde auch die Vickersmikrohirte gemessen. Dabei
wird eine regelméBige, vierseitige Diamantpyramide in die Probe gedriickt. Aus
der Lange der Diagonalen des entstandenen Eindrucks erhalt man unter Bertck-
sichtigung des Auflagegewichts die Vickersharte. Bedingt durch die geringen
Probenabmessungen miussen die Auflagemassen allerdings klein gewéhlt wer-
den. Der EinfluB des Auflagegewichts auf den MeBwert an einer Niob-Voll-
materialprobe zeigt Fig. 15, aus der man den deutlichen Anstieg des MeBwertes
fir Auflagegemasse kleiner 100 g erkennt. Um die Fehler moglichst kleinzuhal-
ten, wurden die Kompositproben mit 300 g Auflagemasse gemessen und die Aus-
gangspulver mit 100 g, sofern die Eindruckgréfle dies zulief3.
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Fig. 15: EinfluB der Auflagemasse auf den MeBwert der Vickershérte einer Nb-
Vollmaterialprobe.

4.3 Bestimmung der Pulvergrdfle

Die Bestimmung der\Grt')Benverteilung der Kérner in den verwendeten Pulvern
wurde mit dem PulvermeBgerat Cilas 715 durchgefithrt, das nach dem Prinzip
der Fraunhoferschen Beugung arbeitet, Dazu werden die Pulver in Wasser
aufgeschlammt und durch eine Kiivette gepumpt, die mit Laserlicht durchstrahlt
wird. Kleine Teilchen, wie Pulver, ergeben hinter der Kiivette ein Beugungsbild,
das anhand der Theorie in eine Volumenverteilung der einzelnen Partikel
umgerechnet wird. Dieses MeBprinzip gilt exakt nur fir kugelférmige Pulver,
splittrige Kérner, wie sie hier groBtenteils verwendet wurden, fithren zu einer
Verbreiterung der Verteilung.

Das verwendete Gerit gibt die gemessenen Volumenanteile in 16 Klassen fiir den
Bereich zwischen 1 - 192 um an, Pulverteilchen, die allerdings tiber ca. 128 pm
grof} sind, werden nicht exakt erfa3t. In diesem Bereich sollten sich darum kaum
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noch Teilchen befinden, damit sichergestellt ist, dal der MefBbereich nicht iiber-
schritten wird. Fig. 16 zeigt die Dichteverteilung des Niobpulvers Nb (45-75 pm).

Teilchengrossenverteilung
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40 -

in Vol%

30 4~

Dichtevert.
ny
o
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; ] } ; | | | e

{ 2 5 10 20 50 400 200 "
Durchmesser in pm

Fig. 16: TeilchengroBenverteilung des Pulvers Nb3 (45-75 pm).
4.4 Untersuchungen am Rasterelektronenmikroskop

Die Beobachtungen sehr kleiner Einschliisse in der Niobmatrix und die
Korngroflenanalyse der A15-Schichten wurden an einem Rasterelektronen-
mikroskop 501 der Fa. Philips durchgefiihrt. Dazu wurden Léngs- und Quer-
schliffe ohne Kunststofftrager hergestellt. Zur Untersuchung der Kornstruktur
wurden Bruchflichen der Filamente betrachtet. Dazu wurde die Bronzematrix
der Leiter abgeitzt und die freiliegenden Filamente bei Fliissigstickstofftempera-
tur gebrochen, da andernfalls die unreagierten Kerne nicht durchtrennt werden
konnen. Zur guten elektrischen Kontaktierung wurden die Proben anschlieflend
mit Leitsilber auf einem Aluminiumhalter befestigt. Die beste raumliche Auflé-
sung wurde mit einem Elektronenstrahl von 20 nm Durchmesser und 25 kV
Spannung erzielt. Zur Bestimmung der Korngréflen wurde die Line-intercept-
Methode herangezogen. Da durch die Rasterelektronenmikroskopie die Ein-
schlisse beim Enddurchmesser der Leiter nicht sichtbar gemacht werden
konnten, wurden Uberlegungen angestellt, ob die Proben transmissionselektro-
nenmikroskopisch untersucht werden kénnen. Die TEM-Priparation ist aber
nach den Erfahrungen von Schelb langwieriger /Sch 78/ und konnte im Rahmen
dieser Arbeit nicht durchgefithrt werden.
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4.6 T¢-Messung

Die kritischen Temperaturen wurden auf induktivem Weg bestimmt, Dazu wur-
den die Proben in einem GfK-Rohrchen in konzentrisch gewickelte Erreger- und
Pick-up-Spulen plaziert. Das MeBsignal wurde durch Lock-in-Technik verstarkt,
dabei betrug die Frequenz 1 kHz. Als kritische Temperatur T, wurde 50 % des
Ubergangs definiert, die Werte T, (onset) und T (downset) bei 95 % bzw. 5 %. Die
jeweilige Probentemperatur wurde durch einen geeichten Germaniumwiderstand
bestimmt, seine Genauigkeit betragt 0,05 K.

4.6 Messung der kritischen Stréme

Die Stromtragfahigkeitsmessungen wurden fiir den Feldbereich bis 13,5 Tesla in
einem supraleitenden Spalt-Magnet der Fa. IGC durchgefihrt. Sein Aufbau be-
steht aus 24 Doppelpancakes aus NbgSn-Bandleitermaterial mit einer 70 mm
Bohrung. Bei den Messungen wurde ein Spalt von 10 mm verwendet, Die Mes-
sungen bis 20 T wurden im Hochfeld-Magnetlabor des Max-Planck-Instituts in
Grenoble an einem normalleitenden Bitter-Magnet durchgefiihrt. Die Messungen
wurden beide Male nach der 4-Punkt-Methode ausgefiihrt, dabei wurden gerade
Probenstiicke verwendet, die bei den Niederfeldmessungen 70 mm und bei den
Hochfeldmessungen 26 mm lang waren. Das Magnetfeld war stets senkrecht zum
Strom orientiert. Das Kriterium fiir den kritischen Strom I. war bei den Messun-
gen bis 13,5 T ein Spannungsabfall von 0,5 nV/em (Lénge des Spannungsabgriffs
20 mm) bzw. 2 pV/em fiir die Messungen bis 20 T (5 mm Mefstrecke). Zum Aus-
gleich der unterschiedlichen Kriterien wurden die Hochfeldmessungen anhand
der 10 und 12 Teslawerte an 0,5 pV/cm angefittet.

Die Bestimmung des Magnetfeldes geschah mittels des Magnetowiderstandes
einer eingebauten Kupferwicklung, die anhand einer Kernresonanzprobe vom
Hersteller geeicht wurde. Die Homogenitit des Feldes innerhalb der Bohrung ist
besser als 1 %. Der supraleitende Magnet und die Proben befanden sich im
Heliumbad (4,2 K). Zur Bestimmung der Stromdichtetragfidhigkeit in der Nb3Sn-
Schicht wurden die Stromwerte durch die mikrographisch bestimmten A15-
Flachen dividiert. Es wurde dabei immer die volle Flache inkl. der normalleiten-
den Einschlisse verwendet (z.B. 15 wt % Ni-Zusatz entspricht ungefahr 14,4 %
der Querschnittsfliache).
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5. Ergebnisse und Diskussion
6.1 Verformungsverhalten der Kompositkerne

Im Gegensatz zu den tiblichen pulvermetallurgischen Prozessen werden bei der
hier angewendeten Drahtherstellung die Pulverteilchen extrem stark verformt
(Ra = 106), Bei dem bekannten Nb3Sn-Herstellverfahren aus Pulvermischungen
von ca. 70 wt % Cu und 30 wt % Nb werden nur Verformungsraten Ry = 104
erreicht: aus einem Nb-Korn wird ein Filament, das eingebettet ist in einer duk-
tilen Kupfermatrix /Fli 79, Kol 84, Sch 85, Mro 81/, Hier wird im Gegensatz dazu
das Verformungsverhalten einer Niobmatrix mit Einschliissen aus den Zusatz-
stoffen untersucht: ein Filament ist hier nun selbst ein Komposit.

In der Arbeit von Kolb-Telieps /Kol 84/ wurden in den Nb-Filamenten des Cu-
Nb-Verbundes auch nach starker Verformung noch sehr hohe Versetzungsdich-
ten von 1011/cm2 beobachtet. Dadurch wird die Verformung von Niob bis zu sehr
hohen Querschnittsflichenreduktionen méglich. Die sich bildende Zellenstruk-
tur behindert nur bei kubisch flichenzentrierten (fcc) Metallen die Kaltumfor-
mung, nicht aber bei kubisch raumzentrierten (bce) wie Nb, Ta, V und Fe.

6.1.1 Einfluf des Verformungsgrades

Fur die Kompositkerne zeigt der Verlauf der Vickersmikrohérte fiir zunehmende
Kaltverformung einen starken Anstieg bei kleinen Werten der Flachenreduk-
tion. Fiur Ry = 20 verdoppelt sich die Hiarte des Pulvers Nb2 nahezu und steigt
von 850 N/mm2 des unverformten Partikels auf 1600 N/mm?2, Bei weiterer Ver-
formung ist der Anstieg geringer und erreicht bei Ry = 4200 den Wert H, =
200 N/mm2, In Fig, 17 ist dies dargestellt, zu beachten ist dabei die logarithmi-
sche Auftragung der Flachenreduktion. |

Das als Referenz simultan verarbeitete Niobvollmaterial hatte bedeutend niedri-
gere Hartewerte und erreichte bereits bei Ry = 5 eine Sattigung von Hy =~ 1400
N/mm?2, Fir Ta- und Ni-Pulver wurde ein entsprechendes Verhalten beobachtet,
allerdings mit einem stdrkeren Anstieg der Mikrohirte von 1300 N/mm? fiir das
Ausgangspulver auf H, = 2940 N/mm?2 bei Ry = 140 fiir das Pulver Ta 3 (siehe
Fig. 17). Die entsprechenden Werte des Pulvers Ni 1 betrugen H, = 1335 N/mm2
(Ra = 5) und Hy = 2315 N/mm?2 nach Ry = 140. Die Mikrohéirte des Komposits
folgte der Mischungsregel und erreichte z.B. fiir die Probe G 3 mit einem Zusatz
von 15 wt % Ta den Wert Hy = 2330 N/mm2 nach R, = 4200 (siehe Fig. 17).
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Fig.17: Verlauf der Vickershirte bei Kaltverformung fiir Kompositkerne aus
Nb, Ta und Nb/15 wt % Ta imVergleich zu Nb-Vollmaterial.

5.1.2 Einflufl der Sauerstoffverunreinigungen

Der Grund fir die stirkere Zunahme der Vickershérte bei Verformung der
Pulver im Vergleich zum Vollmaterial liegt einerseits an der hoheren Menge des
interstitiell gelésten Sauerstoffs /Geb 63, DeS 64, Fro 76, Fli 79/ und andererseits
an den Nioboxidschichten an der Oberflache der Pulverpartikel. Um den Einfluf}
der Verunreinigungen auf den Verlauf der Vickershérte mit zunehmender Kalt-
verformung zu bestimmen, wurde eine Serie aus verschiedenen Siebfraktionen
eines Nb-Pulverherstellprozesses untersucht. Dazu wurden Kompositkerne aus
den Pulvern Nb2-Nb7 kaltverformt. Wie in Tabelle 1 im Anhang aufgefiihrt,
unterschieden sie sich vor allem durch den Gehalt an Sauerstoff, bedingt durch
die relativ grofere Oberflache fiir die feineren Pulver. Festgestellt wurde eine
lineare Abhéngigkeit der Vickersmikrohédrte vom Sauerstoffgehalt. Dieser
Zusammenhang ist in Fig. 18 dargestellt. Als Folge davon liefen sich die Proben
mit 950 ppm O (Nb 6) und 1120 ppm O (Nb 7) nicht bis Rq = 17880 verformen.
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Sollen die Pulver zur Herstellung von Nb3Sn-Leitern verwendet werden, muf die
Verarbeitung im Verbund mit einer Bronzematrix beriicksichtigt werden. Deren
Harte schwankt im Bereich von Hy = 800 N/mm2 nach einer Erholungsglithung
und Hy = 2400 N/mm?2, Fiir eine sichere Verarbeitung sollten diese Werte durch
die Kompositkerne nur gering iiberschritten werden.

Zur weiteren Charakterisierung der Ausgangspulver wurden Messungen der kri-
tischen Temperatur durchgefiithrt. Dabei wurde T, bei 50 % des induktiv gemes-
senen Ubergangs definiert. Fir alle Nb-Pulver wurde ein nahezu konstanter
Wert von T; = 9,13 K ermittelt, der nur leicht unter dem Wert von T; = 9,26 K
fir Nb-Vollmaterial liegt. Im Gegensatz zur Sprungtemperatur wurde aber fiir
die Ubergangsbreite AT, eine deutliche Abhéingigkeit vom Sauerstoffgehalt beo-
bachtet. Speziell die Differenz T (midpoint) - T, (downset) variiert von 0,14 K fiir
200 ppm Sauerstoff bis 0,5 K fir 1120 ppm O. Die Differenz T; (onset) - T,
(midpoint) war fiir alle Proben nahezu konstant und um etwa eine Groéflen-
ordnung kleiner, ~ 0,04 K. Die Werte von T, (onset) und T, (downset) entsprechen
95 % bzw. 5 % des Ubergangs. Der EinfluB der interstitiellen Sauerstoffverun-
reinigungen der Pulver auf die Sprungtemperatur kann somit nicht aus T,
(midpoint) ermittelt werden, sondern es muf der Verlauf der ganzen Ubergangs-
kurve betrachtet werden /DeS 64, Gau 86/.
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Fig.18: Abhingigkeit der Vickersmikroharte vom Sauerstoffgehalt der Pulver
Nb 2 - Nb 7 nach drei verschiedenen Querschnittsflachenreduktionen
R,.
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Bisher wurde der Harteverlauf der Kompositkerne bei Kaltverformung betrach-
tet. Nach einer Querschnittsflichenreduktion von ungefihr R, = 6000 wurden
die Kerne in die Bronzematrix gesteckt, die nach jeweils ca. 50 % Reduktion we-
gen ihrer starken Kaltverfestigung eine Erholungsglithung von ca. 500°C und 1
Stunde Dauer benétigt. Wiahrend dieser Warmebehandlung lést sich der zwi-
schen den Pulverpartikeln eingesperrte Sauerstoff und zusétzlich diffundieren
die interstitiellen Verunreinigungen von den dufBleren Bereichen der Pulver in
den Kern. Aus diesen Grinden wurde nach der ersten Gliihbehandlung ein
sprunghafter Anstieg der Vickersmikrohirte beobachtet. In Figur 19 ist der wei-
tere Harteverlauf fir die Proben G 0 und G 3 aufgezeigt (siehe auch Fig. 17).
Unabhéngig vom Tantalzusatz stieg die Hérte auf Hy = 3100 N/mm?2 und er-
reichte danach einen Sattigungswert von ungefidhr H, = 3250 N/mm2, Gleichzei-
tig wuchs auch die Breite des supraleitenden Ubergangs AT, der Probe G 0
(100 % Nb2, 290 ppm O) von 0,07 K auf 0,44 K. Diese Ubergangsbreite entspricht
der des Pulvers Nb 5 mit 500 ppm Sauerstoff, das fiir diesen Umformgrad auch
gerade diesen Hértewert annimmt, Fir diese Proben sind am Ende des Herstell-
prozesses mehrere der 19 Filamente gebrochen.,

5.1.3 Reinigungsverfahren

Zum Abbau der durch Sauerstoffinduzierten Harten wurden zwei Wege beschrit-
ten:

a) die Kompositkerne wurden einer chemischen Warmebehandlung unterzogen
und
b) den Pulvermischungen wurde Aluminium zugegeben.

Bei der Wiarmebehandlung nach einer Reduktion von Ry = 1056 wurden die Pro-
ben fiir ca. 6 Stunden bei ca. 900°C einer reaktiven Atmosphire ausgesetzt, die
vor allem den zwischen den Pulverpartikeln eingesperrten Sauerstoff aus den
Kompositkernen entfernt,Wie in Fig. 19 aufgezeigt, brachte dies sofort eine be-
deutende Senkung der Harte und der Sprung wihrend der ersten Bronzeglihung
fiel niedriger aus. Die Probe G 0 (100 % Nb 2) erreichte nun eine Sattigung bei
Hy = 2400 N/mm2 und die Probe G 3 (85 wt % Nb 2/15 wt % Ta 3) bei Hy =
2600 N/mm?2, Diese Werte liegen noch im Bereich der Hérte der Bronzematrix

und so lief} sich dieser Verbund gut verarbeiten,
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Fig.19: Weiterer Verlauf der Vickershéarte der Kompositkerne ab den Bronze-
glihungen (R; = 6000) und Einflul der chem. Warmebehandlung bei

Ry = 1056.

Zur sicheren Verarbeitung im Cu-Nb-Herstellverfahren schlug Bormann vor, den
Pulvermischungen Elemente mit einer héheren Bindungsenthalpie fiir Sauer-
stoff als Niob zuzusetzen /Bor 79, Bor 79b). Dabei stellte sich Aluminium als das
geeigneteste Material heraus /Mro 81, Sch 85/. Aus diesem Grund wurde den
Proben D5-D7,G5-G7und H6, H7, H9, H 12 jeweils 1 - 2 wt % Alu-
miniumpulver zugefiigt. Diese wurden dann nach einer anfinglichen Kaltverfor-
mung einer Glihung von 900°C fiir 4 Stunden unterzogen. Wie in Fig. 20
aufgezeigt, brachte auch dies eine bedeutende Erweichung des Komposits. Nach
weiterer Kaltverformung wurde dann eine zweite Glihung bei 750°C fir 1/2 h
durchgefiihrt, die ebenfalls eine Senkung der Vickershérte bewirkte. Aus diesem
Grund wurden die spateren Bronzeerholungsglithungen der Proben der D-Serie
bei 750°C fur 1/2 h durchgefiihrt, Die Zusatzmenge Aluminium muf} dabei in aus-
reichendem Uberschufl vorhanden sein. Fir die Mischungen 70 wt % Cu/30 wt %
Nb sind zur Reinigung rechnerisch 0,3 wt % Al nétig /Mro 81/. Bei den hier ver-
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wendeten Mischungen stellte sich 1 wt % Al als die Mindestmenge heraus, da sich
das feine Aluminiumpulver (14 pm @) leicht in den Liicken zwischen den groflen
Nb-Partikeln (ca. 120 pm @) ansammelt und keine homogene Verteilung erzielt
wird. Aus diesem Grunde konnten die Proben G 6 und G 7 nach der 900°-Glithung
nicht weiter verarbeitet werden, weil nur eine Verhdrtung wie bei einer
normalen Bronzeglithung erzielt wurde. Zu beachten ist, daB} dieses Verfahren
hier ohne Kupfermatrix, wie von Bormann beschrieben, durchgefiihrt wurde,
sondern direkt mit Nb/Ta- und Nb/Ni-Kernen, also ohne die Moglichkeit,
Aluminium in Kupfer zu 16sen /Ber 79/.
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Fig. 20:

Héarteverlauf der Proben D 5 und D 6 mit Aluminiumzusatz, der

deutlich den Einfluf} der Reinigungsglithungen aufzeigt.
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5.1.4 Verformungsverhalten der unterschiedlichen Zusatzmaterialien

Bis zu den gewinschten Verformungsraten Ry = 106 konnten nur Mischungen
aus Nb mit Ta und Ni verformt werden, einige Proben mit Ti- und NbTi-Zusatz
erreichten Werte von Ry = 2 - 105, Ausschlaggebend war dabei hauptsichlich
der Sauerstoffgehalt der Pulver, auf den bei vielen Pulverherstellprozessen nicht
so groflen Wert gelegt wird, da die Komposite bei den iiblichen Verfahren kaum
einer Verformung unterzogen werden, sondern nur verpreft und gesintert wer-
den. Die Zusatzpartikel werden dann in der duktilen Nb-Matrix kaum verformt
und das Filament reif3t bei einem bestimmten Durchmesser an diesen harten Ein-
schlissen. Fig. 8 in Kapitel 3 zeigt die unverformten Ti-Einschlisse der Probe F 6
nach einem Umformgrad Ry = 35. Wie im Zusammenhang mit dem Alu-
miniumzusatz schon erwihnt, besteht fiir feine Zusatzpulver noch die Gefahr,
daf sie sich in den Liicken zwischen den relativ groben Nb-Pulvern ansammeln
und keine homogene Verteilung erreicht wird. Auflerdem haben kleine Pulver
einen hohen Sauerstoffanteil, der sie hart und spréde macht und ein Kaltver-
schweiflen behindert. An derartigen Ansammlungen brechen dann die Fila-
mente.

Im Gegensatz dazu lielen sich die Tantaleinschlisse gut verformen (ca.
300 ppm O). Fig. 21 zeigt einen Querschliff der Probe G2 bei 2 mm @ (R, = 750),
in dem die Ta-Einschlisse (wei}) in der Nb-Matrix (dunkel) sichtbar sind
/Gau 87/, Man erkennt, daf} sie keine runde, sondern eher Bandchenform aufwei-
sen, dies ist durch die <110> Textur wahrend der Kaltverformung von bec-Me-
tallen bedingt /Kol 84/ und wurde bei den Ni-Zusitzen (fcc) auch nicht beobach-
tet. Der Durchmesser und die Verlingerung der Einschlisse wurde bis zu einer
Breite von ca. 150 nm (Rq = 4+ 104) anhand von Langsschliffen beobachtet, wie
dies Fig. 22 fir die Probe G 5 zeigt. Ausgehend von diesem Zwischenwert 14t sich
ein Enddurchmesser von ca. 30 nm berechnen (bzw. 10 nm fiir die Probe G 8 mit
dem feiner Ta-Pulver), vorausgesetzt, das Verformungsverhalten dndert sich bei
der weiteren Bearbeitung nicht.
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Fig.21: Verteilung der Ta-Einschlisse (weif}) in der Nb-Matrix (dunkel) bei
einem Querschliff der Probe G 2 nach R; = 750. Die Marker ent-
sprechen 10 pm,

Fig. 22: Langsschliff der Probe G 5 nach Ra = 4 . 104 mit deutlich erkenn-
baren Ta-Einschlissen. Die Marker entsprechen hier 0,9 pm.
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5.2 Legierungsverhalten

Um die fluBverankernden Einschlisse (s. Fig. 22) am Ende des Herstellprozesses
zu erhalten, muB sichergestellt werden, daf} sie sich wahrend der Reaktionsgli-
hung nicht als (Nb1.xXx)3Sn) in der A15-Phase l6sen. Auch darfihre Gegenwart
die Bildung der A15-Phase nicht behindern. Dieses Verhalten wird im folgenden
anhand von Messungen der kritischen Strome Gberprift .

5.2.1 Variation der Gliihbedingungen

In Fig. 23 ist die kritische Stromdichte Jc in der Nb3Sn-Schicht in Abhéngigkeit
vom Magnetfeld fiir verschiedene Glithbedingungen anhand der Monofilament-
probe D 5 (83 Nb 1/15 Ni 1/ 2 Al) aufgezeigt. Fur samtliche Kompositkernleiter
wurde ein neuartiges Verhalten beobachtet. Nach einer Glihbehandlung von
= 675°C ist die Stromtragfihigkeit dhnlich der eines klassich hergestellten bi-
‘néren Nb3Sn-Leiters, Fir Felder unter 11 T erhalt man hohe Werte von J¢, die
mit wachsendem Feld stark abnehmen. So erhdlt man z.B. fiir die Probe G 2 (92,5
Nb 2/7,5 Ta 3) nach 675°C/120 h Werte fur J. von 6.67 - 105 A/cm2 bei 8 T und
4.2 - 105 A/cm2 bei 10 T, Wird der Kompositkernleiter aber bei einer héheren
Temperatur, z.B. 750°C, gegliiht, ist der J.(B)-Verlauf dhnlich dem eines klassi-
schen, mit schmelzmetallurgisch hergestellten Kernen versehenen ternéren
Leiters wie (Nb-Ni)3Sn und (Nb-Ta)3Sn. Die Abnahme von J. ist bei hoheren
Feldern (B > 11 T) geringer, was durch die Werte bei der Probe G 2 von J; =
1,8 - 105 A/ecm2 bei 12 T und 1,6 - 105 A/em2 bei 13,5 T illustriert wird. Nach
einer Reaktionsglithung bei 700°C erhélt man ein Verhalten, das zwischen dem
von bindrem und terndrem Nb3Sn liegt.

Die unterschiedliche J.-Charakteristik eines und desselben nach der Komposit-
kern-Methode hergestellten Ausgangsleiters je nach Glihbedingung kommt
auch in den Werten des oberen kritischen Feldes B¢a zum Ausdruck, Fig. 24 zeigt
die zur Bestimmung von B¢ nach Kramer /Kra 73/ aufgetragenen Kurven der
19-Filamentprobe G 2 nach verschiedenen Reaktionsglithungen. Da diese Kur-
ven auf Messungen bis 20 T beruhen, ist der Extrapolationsbereich bis B.o*, dem
oberen kritischen Feld bei 4,2 K nach Kramer nur klein, Die nach dem genannten
Modell erwartete Linearitit der Kurven ist bis zu Feldern von 18 T erfiillt, erst
bei Annédherung an B.o* kommt es zu Abweichungen. Dies stimmt mit den Mes-
sungen von Drost Uiberein, der bei Driahten mit schmelzmetallnrgisch hergestell-
ten Kernen ebenfalls Abweichungen in diesem Feldbereich beobachtete /Dro 87/.
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Mit ansteigender Reaktionstemperatur 16st sich mehr Tantal im Nb3Sn und ein
Ansteigen von Beg* wird beobachtet. So wiachst das obere kritische Feld fur die
Probe G 2 von 20 T bei 625°C und 675°C tiber 21,5 T bei 700°C auf 23,5 T bei 750°,
womit sie nur leicht unterhalb der Werte fiir Drahte mit schmelzmetallurgischen

Kernen liegen /Dro 87/.

A 675°C/120h —]
O 700°C/64h
X 750°C/64h

Nb/7.5Ta
Kompositkerne

J.(NbySn) [10° A/ cm?] —>

Fig. 23: Stromtragcharakteristik der Probe G 2 (7,5 wt % Ta) nach verschiede-
nen Reaktionsbedingungen (T = 4,2 K).
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Fig.24: Kramerkurven der Probe G 2 nach Reaktionsglihungen bei 625°C,
675°C, 700°C und 750°C.

5.2.2. Einflufl des Verformungsgrades

Mit ansteigenden Verformungsgraden Ry werden die Einschlisse der Zusatzma-
terialien immer feiner in der Nb-Matrix verteilt, dadurch tritt der Legierungs-
effekt widhrend der Nb3Sn-Reaktionsglithung immer deutlicher hervor. Dies be-
wirkt eine Verbesserung der Hochfeldeigenschaften der Kompositkernleiter mit
wachsendem R,. Dieser Effekt ist in Fig. 25 in einem Vergleich der Proben G 8,
G 2, H 2E und H 2D nach einer Glithung bei 675°C/120 h aufgezeigt. Fir diese
Temperatur sollte der Legierungseffekt relativ klein sein, man erkennt aber, dafl
die Stromtragfihigkeit bei hohen Feldern ansteigt, wenn die Verformung von
Ra = 0,67 - 106 (H 2D) auf Ry = 5,75 « 107 (G 8) ansteigt. Da die Kerne
letzterer Probe aus den feinen Pulvern Nb 3 und Ta 1 bestehen, wurde der Um-
formgrad auf den Pulverdurchmesser von 117 ym, wie ihn die drei anderen Pro-
ben haben, normiert. Fiir einen sachgerechten Vergleich aller Proben wurde bei
der Herstellung darauf Wert gelegt, da3 die Proben nahezu dieselben Filament-
durchmesser und entsprechende Bronze/Niob-Verhiltnisse besitzen, trotz der
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unterschiedlichen Ry-Werte. In qualitativ abgeschwichter Form konnte so auch
ein Einfluf} der Glihbehandlung wahrend des Herstellprozesses auf die Hochfeld-
eigenschaften beobachtet werden.

106_1 i T T | I T T | IE—
i Nb/75Ta )
- 675°C/120 h 1
o R117 .
] x5.75 %107
A2x107 |
I \ 01.3x10 |
wxmé
? i3 x\ E
< - ]
Er ]
< F ]
< | |
= L |
w
m
L
=
— 10° =
-~ ]
1 |
L I v R T 18

B [T]—

Fig, 25: Kritische Stromdichte J. in der Nb3Sn-Schicht nach verschiedenen
Querschnittsflachenreduktionen Ry fiir Proben mit 7,5 wt % Ta und
einer Reaktion bei 675°C/120 h. Ry ist dabei auf das Niobpulver mit
117 pm @ normiert (Ry17).
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5.2.3 Einfluf der Zusatzelemente

Das Legierungsverhalten ist natiirlich von Zusatzelement zu Zusatzelement
unterschiedlich. So zeigen bisherige Arbeiten iber die Diffusion von Metallen in
Niob, daf3 Tantal relativ langsam wandert /Ask 70/, wahrend z.B. die Zusatze
Nickel und Eisen schneller diffundieren /Abl 77, Ser 82/. Anhand der einen Probe
D 5, die Nickelzusatz enthielt, konnte das unterschiedliche Verhalten zum Tan-
talzusatz aus den J.-Kurven nicht abgelesen werden. Dies hat auch seinen Grund
darin, daB3 Ni die Niederfeldeigenschaften von Nb3Sn nicht so stark unterdrickt
wie Ta /Flii 82, Dro 87/. Die Proben mit Ti- bzw. NbTi-Zusatz zeigten allerdings
bereits nach der relativ geringen Verformung R, = 6,7 - 105 und einer Reaktion
bei 700°C/64 h ein deutlich ternires Verhalten.

Einen Vergleich zwischen Kompositkernleitern und schmelzmetallurgischen
Proben zeigt Fig. 26. Gegeniibergestellt wird dabei die Probe G 2 (92,5 Nb 2/7,5
Ta 3) nach Reaktion bei 765°C/120 h und 750°C/65 h mit den Werten von Living-
ston /Liv 78/ fiir eine Probe mit 4,8 at % Ta (750°C /96 h, 1 pV/cm Kriterium) und
von Drost /Dro 84, Dro 86a/ mit 7,5 wt % Ta (750°C/64 h, 2 pV/em Kriterium) bzw.
binar (700°C/50 h, 0,5 uV/em Kriterium). Die Proben von Drost wurden hier
deshalb zum Vergleich herangezogen, weil sie einen sehr dhnlichen Aufbau wie
die hier besprochenen haben (hergestellt aus einem 19 Loch-Bronzebolzen, vgl.
H-Serie; 0,6 mm Draht-@, 60 pm Filament-@ und Bz/Nb-Verhiltnis = 3,7) und
sehr gute Stromtragfihigkeiten fiir klassisch hergestellte Nb3Sn-Leiter aufwei-
sen. Aus Fig. 26 erkennt man deutlich, dafl die J.-Werte der Kompositkernprobe
nach 750°C/64 h nahezu identisch mit denjenigen mit schmelzmetallurgischen
Kernen sind, wihrend man nach 675°C/120 h deutlich bessere Werte erhilt
gegeniber den bindren von Drost. Die Diskussion zu letzterem erfolgt im
Abschnitt 5.3. Die Stromtragfahigkeit der Pulverprobe ohne Ta-Zusatz GO
entsprach dieser bindren, die zum Vergleich hergestellte Probe mit Nb-
Vollmaterialkernen GNb war leicht schlechter.

Das besondere an diesem Ergebnis ist, da} ausgehend von ein- und demselben
Leiter, hergestellt mit Kompositkernen, sowohl das Verhalten von bindren als
auch von legierten Nb3Sn-Leitern erreicht werden kann, abhéngig von der Reak-
tionsglihung am Ende des Drahtherstellungsprozesses, d.h. von der Menge des
gelosten Zusatzelements in der A15-Phase. Durch die pulvermetallurgische Her-
stellung der Kerne 148t sich somit das aufwendige Elektronenstrahlschmelzen
der Nb-Ta- bzw. Nb-Ti-Kerne umgehen. Fiir schneller diffundierende Elemente
sind dabei die hohen Verformungsraten von Ra = 106 nicht nétig.
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Fig. 26: Vergleich von J; (Nb3Sn) vs. B zwischen Kompositkernleitern und
schmelzmetallurgisch hergestellten bindren /Dro 87/ und ternéren /Liv
78b, Dro 84/ Nb3Sn-Leitern (T = 4,2 K).




-50 -

5.3 Flufverankerungsverhalten

Wie in Fig. 26 bereits angedeutet, wurden nach Reaktionen bei Temperaturen
= 700°C ungewéhnlich hohe Stomtragfihigkeiten gemessen im Vergleich zu
Nb3Sn-Leitern, deren Kerne nach der bisherigen schmelzmetallurgischen Tech-
nik hergestellt wurden. In diesem Abschnitt werden die Optimierungsmog-
lichkeiten und die Griinde fiir diese J.-Werte diskutiert.

5.3.1 Optimale Zusatzmengen

Die hohen Stromtragfihigkeiten bei Feldern im Bereich b < 0,7 (b = B/B¢2) und
die unbeeinfluBBten oberen kritischen Felder zeigen, dafl das Verwenden von
Kompositkernen fiir die NbgSn-Filamente einen deutlichen Zuwachs der Vo-
lumenhaftkraft F, bedeutet. Als Ursache fiir dieses Verhalten wird das Auftreten
von verstarkter Verankerung an den Tantalzwischenwédnden vermutet. Denn bei
niedrigen Reaktionstemperaturen T = 675°C bleibt ein Grofteil der Ta-Bind-
chen ungelést. Diese wirken als normalleitende Einschlisse im Nb3Sn, vergleich-
bar mit den a-Ti-Ausscheidungen bei NbTi-Supraleiterdriahten. Ihre Form
konnte noch nicht vollstindig untersucht werden, aber aufgrund der <110>
Textur wahrend der Verformung von bee-Metallen /Kol 84/ und der rastermikros-
kopischen Untersuchungen (siehe Fig. 21 in Abschnitt 5.1) wird eine band-
formige Struktur erwartet. Untersucht wurde nun, wie hoch der Anteil der Tan-
talbeimengungen sein muf}, um die Haftkrifte zu optimieren. In Fig. 27 ist die
kritische Stromdichte der Proben G 0 - G 4 aufgetragen, die steigenden Tantal-
gehalt von 0 - 20 wt % haben, nach einer Reaktion bei 675°C/120 h, Man erkennt,
daf} fiir den Bereich B < 14 T die J.-Werte mit dem Ta-Gehalt anwachsen und fir
Zusitze zwischen 7,5 und 15 wt % ein Maximum erreichen (siehe Fig. 28). Die
Jcvs. B Charakteristik von Proben mit 15 und 20 wt % Ta ist 4hnlich derjenigen
von legierten Nb3Sn-Leitern, verlduft aber trotzdem noch steiler als fir Dréhte
mit schmelzmetallurgischen Kernen mit 7,5 wt % Ta. AuBerdem sind die abso-
luten J.-Werte der hier vorgestellten Driahte vermindert, da der Volumenanteil

der A15-Phase geringer ist,.
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Fig. 27: Kritische Stromdichten J; in der Nb3Sn-Schicht in Abhéngigkeit vom
Magnetfeld fir Kompositkerne mit verschiedenen Anteilen von Ta-
Zusatz.
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Das unterschiedliche Verhalten von Leitern mit Kompositkernen und legierten
(Nb-Ta)Kernen verdeutlicht nochmals Fig. 28. Hier sind fiur verschiedene
Magnetfelder die Stromtragfihigkeiten in Abhéngigkeit vom Ta-Gehalt aufge-
tragen, normiert auf J, der Probe ohne Zusatz. Bei klassisch hergestellten Proben
von Suenaga et al. /Sue 80/ wird bereits bei 10 T ein Absinken beobachtet, sobald
Tantal zulegiert wird, fiir hohe Felder (B > 12 T) erhilt man wie erwihnt einen
Gewinn beim Legieren, Diesen Hochfeldeffekt weisen die Kompositkernleiter
ebenfalls auf, trotzder niedrigen Glithtemperatur von 675°C, aber auch bei
niedrigen Feldern ergibt in diesem Fall der Zusatz ein Anwachsen der Stromtrag-
fahigkeit. Dieses Verhalten ist neu. Aus Fig. 28 erkennt man auch, dafl optimale
Je-Werte fir einen Anteil von ca. 10 wt % Ta erwartet werden. Dies wird
allerdings auch durch andere Faktoren, wie die Durchmesserverhiltnisse der

Ausgangspulverbeeinfluft.
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Fig. 28: Normierte kritische Stromdichte als Funktion des Ta-Gehalts fiir Kom-
positkernleiter bei verschiedenen Feldern. Die Werte fiir Leiter mit
schmelzmetallurgischen Nb-Ta-Kernen sind zum Vergleich einge-
zeichnet /Sue 80/,
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5.3.2 Einfluf auf die NbgSn-Korngréfle

Ein Ziel der Arbeit war, die GroBe der A15-Kérner kiinstlich zu reduzieren,
indem Zwischenwinde aus dem Zusatzmaterial ihr Wachstum begrenzen und
auflerdem bereits die Nb-Kérner vor der Reaktionsglithung auf unter 100 nm ver-
formt werden. Weiter sollten die neuen Nb3Sn-Ta-Kontaktflachen zu einem An-
stieg der totalen Haftzentrenanzahl fithren. Anhand der bisher erfolgten raster-
elektronenmikroskopischen Untersuchungen an Bruchflichen von Filamenten
konnten A15-Korngréfen im Bereich von 250 nm, Einschliisse aus Ta oder Ni je-
doch noch nicht direkt beobachtet werden. Da zumindest fiir den Tantalzusatz
eine Bandchenmorphologie erwartet wird, kénnen die Einschlisse wohl nicht
mehr aufgelést werden. Wie in Abschnitt 5.1 erwidhnt, sind ihre Abmessungen
rechnerisch kleiner als 30 nm. Es besteht somit die Moglichkeit, dal die Nb3Sn-
Korner um die Ta-Winde herumwachsen. Eine Reduktion der A15-Korngréfien
durch den Einbau von Zwischenwinden einer Fremdphase und durch Verklei-
nern bereits der Nb-Koérner auf < 100 nm konnte somit nicht beobachtet werden.

Wie die Aufnahmen Fig. 29 - Fig. 32 zeigen, konnte andererseits aber auch kein
EinfluB der Reaktionsbedingungen auf die Nb3Sn-KorngroRe wie bei klassischen
Leitern festgestellt werden. Bisherige Arbeiten tiber die Korngréfie in Multifila-
mentleitern lie Werte von 100 nm (675°C/120 h, 700°C/64 h) bis 150 nm
(750°C/64 h) erwarten /Sch 78, Sch 81, Wu 83, Hon 82/. Diese wurden allerdings
transmissionsmikroskopisch durchgefiithrt und Wu weist in seiner Arbeit /Wu 83/
daraufhin, daf die im Rastermikroskop beobachtete Bruchfliache nicht unbedingt
mit der Oberflache der Nb3Sn-Korner identisch ist. Wird namlich die Kornstruk-
tur zu fein, brechen die Koérner transgranular und nicht mehr intergranular, es
werden nur noch die relativ groben Kérner beobachtet. In den Arbeiten von Wu
und Schelb wurde auBlerdem ein dreiteiliger Aufbau der A15-Schicht festgestellt.
An der Grenze zum unreagierten Nb-Kern wurden sidulenférmige Korner beo-
bachtet, in der Mitte feine achsial ausgerichtete und zur Bronze zu grobe Nb3Sn-
Korner. Bei dieser Arbeit hingegen zeigen die Aufnahmen bei allen Proben eine
gleichmiBige Morphologie iiber die Reaktionsschicht, lediglich an der AuBenseite
zur Bronze wurden ab und zu groBe Kérner beobachtet, die auf Vorreaktionen
wéhrend der vielen Bronzeerholungsglithungen zurickgefiihrt werden und keine
durchgéngige Schicht bilden wie voraus gesagt. Dieser homogene Aufbau wurde
auch an der Probe GNb mit Nb-Vollmaterialkernen und einer schmelzmetallur-
gischen Probe von Drost mit Ni-Zusatz /Dro 87/ festgestellt. Da aufgrund dieser
Ergebnisse keine Dichte der Korngrenzen als Pinningzentren errechnet werden




-54-

kann, lassen sich keine Aussagen tber die Beeinflussung der Summation der
Einzelhaftkrafte f, zur Volumenhaftkraft F machen.

Fig.29: Ubersichtsaufnahme eines gebrochenen Filaments der Probe G 3
(700°C/64 h) mit dem duktil gebrochenen Kern in der Mitte. Die Marker
entsprechen 10 pm.,

Fig,30: A15-Schicht der Probe G 3 (700°C/64 h) mit deutlich erkennbaren
Nb3Sn-Kérnern, Die Marker entsprechen 1 pm.,
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Fig.31: REM-Aufnahme eines Filaments der Probe G 5 (675°C/120 h). Die
Marker entsprechen 0,8 pm.

Fig.32: REM-Aufnahme der A15-Schicht der Probe D 6 (700°C/64 h). Die
Marker entsprechen 1 pm,
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5.3.3 Kiinstliche Haftzentren

Die hohe Stromtragfahigkeit von Kompositkernleitern im Feldbereich 10 - 12 T
im Vergleich zu klassisch hergestellten wird aufgrund der gemessenen zu groben
Kornstrukturvor allem auf den Einbau von kiinstlichen Pinningzentren in die
Nb3Sn-Schicht durch die Zusatzmaterialeinschliisse zurickgefihrt. Nach einer
Reaktionsglihung bei Temperaturen von = 700°C bleiben die pulver-
metallurgisch eingebrachten Einschlisse in der A15-Phase erhalten und
erhohen, wie in Kapitel 2 dargestellt, vor allem die Einzelhaftkraft f;,. In Fig.33
ist die Volumenhaftkraft F, = J¢ - B der Probe G 2 nach verschiedenen Glih-
bedingungen in Abhéingigkeit vom reduzierten Feld b = B/B.g aufgetragen.
Gestrichelt eingezeichnet sind die Werte der Referenzprobe GNb (675°C/120 h).
Fur dieselbe Reaktionsbedingung steigt die maximale Volumenhaftkraft um ca.
30 % an, aber im Feldbereich von b = 0,5 (d.h. B = 10 - 12 T) betragt der Anstieg
ca. 75 %. Durch die pulvermetallurgische Herstellung der Filamente ist es somit
gelungen, in Nb3gSn-Leitern einen dhnlichen Haftkrafteffekt einzufiihren ent-
sprechend den a-Ti-Ausscheidungen bei NbTi-Leitern. Verbunden damit ist ein
bedeutender Anstieg der kritischen Stromdichten im Vergleich zu klassisch
hergestellten Proben.

In diesem Diagram erkennt man auch deutlich eine sinkende Haftkraft mit
wachsender Reaktionstemperatur. Dies ist eine Folge des Legierungseffektes.
Der Anteil des in der A15-Phase gelosten Tantals nimmt zu und damit auch der
spezifische Widerstand p, und der Verunreinigungsparameter a des Nb3Sn. Ver-
gleicht man dieses Ergebnis mit der vorhergesagten Abhédngigkeit der Einzel-
haftkraft pro Lange f, /Zer 81, Yet 82, Wel 85, Wel 85b/

fp = po He2 & g (a)

vom Verunreinigungsparameter a (d.h. mit der Funktion g (a)), so erkennt man
eine qualitative Ubereinstimmung (vgl. Fig. 6 in Abschnitt 2.2.2). Dabei wurde
angenommen, dafl fur NbgSn-Multifilamentsupraleiter der Verunreinigungs-
parameter a > 1 ist, da speziell ternire Leiter die Bedingung “dirty limit”
erfillen /Dro 87, Orl 79/. In diesem Fall sinkt ndmlich die Haftkraft mit
steigendem a (und spez. Widerstand p,) stark ab.
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Volumenhaftkraft F, der Kompositkernprobe G 2 in Abhéngigkeit vom
reduzierten Feld b = B/B.g nach verschiedenen Reaktionsbedingungen.
Die Werte von B¢g sind in Klammern angegeben. Zum Vergleich sind
die Daten der klassisch bindren Probe GNb (675°C/120 h) eingezeichnet
(T =4,2K).
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Auffallend in Fig. 33 ist auBerdem noch das unterschiedliche Verhalten im
Bereich zwischen 0,4 = b = 0,6. Das Haftkraftverhalten von Leitern mit
pulvermetallurgischen Kernen zeigt hier eine konvexe Kriimmung oder einen
linearen Zusammenhang, wiahrend klassische Proben eine konkave Kriimmung
aufweisen. Diesen Zusammenhang zeigt Fig. 34 noch deutlicher. Hier sind die
Haftkrafte der Probe GB 5 (Nb/7,5 Ta 1 Al) denen der Arbeit von Drost /Dro 84/
mit schmelzmetallurgischen Kernen gegeniibergestellt. Dieses unterschiedliche
Verhalten hat zur Folge, daBl der Gewinn an Stromtragfahigkeit fiir Leiter mit

7 T 1 l I
A 675°C/120h
O 700°C-6Lh
60 - =
-
E
~ Nb/75Ta
= .
o Kompositkerne
O
= L5+ -
.
L.
P
Yo
o 30k .
-~
df% Nb-75Ta
= Legierungs-
= kerne -
-3
= 15+ -
= Nb Kerne
1 | 1 1 !
0+ 6 8 10 12 1h
B [T]—

Fig. 34: Volumenhaftkraft Fp vs. B der Probe GB 5 nach zwei verschiedenen
Reaktionen im Vergleich zu klassisch bindren und ternéren (7,5 wt %
Ta) Leitern von Drost et al. /Dro 84/,
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Kompositkernen bis zu hohen Feldern reicht. Durch Optimierung der Glihbe-

handlung lassen sich die jeweils herausragenden die Eigenschaften von bindren

und terniren klassischen Proben in einer vereinigen, Fig, 35 zeigt exemplarisch
die J.-Werte der Probe GB 5 nach den vier verschiedenen Reaktionsglithungen
bis zu 20 T. Hier brachte die Gliihung bei 700°C/64 h optimale Stromtrag-
fahigkeiten im Bereich zwischen 9 und 19 T, die der Summe der Eigenschaften
von klassisch bindren (gute Niederfeldwerte) und klassisch ternidren (gute
Hochfeldwerte) entsprechen. Damit eignen sich Nb3Sn-Multifilamentsupra-
leiterdrdhte mit Kompositkernen ganz besonders fiir den Einsatz bei Feldern

bereits oberhalb 8 T.

108}~

10°

J. (Nbg Sn) [A/cm?]—=

10*

T T

Nb/7.5 Ta

Kompositkerne

X 750°C/ 64 h
O 700°C/64h
A 675°C/120h
0 625°C/120h

T i

TAl

11||11

1

! 1 1 1 | 1 | 1 1 | 1

1

| 1
8 10 12 W 1 18 20
B [T]—

Fig.35: Kritische Stromdichte J¢in der A15-Schicht in Abhingigkeit vom Mag-
netfeld fiir die Probe GB 5 (7,5 wt % Ta 1 wt % Al) nach vier ver-
schiedenen Reaktionsbedingungen.
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6. Zusammenfassung und Ausblick

Untersucht wurden NbgSn-Leiter, bei denen anstelle von klassischen schmelzme-
tallurgisch hergestellten Kernen solche aus Pulverkompositen verwendet wur-
den. Durch den damit erméglichten inhomogenen Einbau von Zusatzmaterialien
erfolgte eine Mikrostrukturierung der Filamente. Auf diese Weise gelang es erst-
mals, kiinstliche Pinningzentren in Nb3gSn einzufiigen, die vergleichbar sind mit
den a-Ti Ausscheidungen in NbTi-Leitern. Die so hergestellten Proben zeigen
eine bedeutend hohere Stromtragfihigkeit gegentiber den bekannten Herstell-
verfahren und zwar bis zu hohen Feldern (B = 17 T). Fig. 36 zeigt dies anhand
der Probe F 6.

T ¥ T T T T T T T T 1 T T l T
r x & Nh /1S wt %% Ta Kompositkernieiter
% 750 °C/ 64 h
1071 A 475 °C/120h N
L 0AQ schmelzmetallurgische Leiter 3
L Q 75wt %% Ta, 750°C/6Lh (Drost) ]
o A bindr , 700°C/64 h (Orost) E
- a bindr , 650°C/72h (Pourrahimil
O 0,623t% Mg, 700°C/ - (Wu)
B {zur. Bronze}
104 -
oo 3
~ L 4
=
<
< 0% >
=
(Val L
[aal
- L
z b
Jd
—
10 4~ -
o ]
C ]
- \
A\
\‘ \
103~ — : ’
4 3 10 12 1t 16 18 20

Fig. 36: Kritische Stromdichte J; vs. B der Kompositkernprobe F 6 nach zwei
verschiedenen Reaktionen im Vergleich zu klassisch schmelzmetallur-
gisch hergestellten Nb3Sn-Leitern von Drost et al. /Dro 84/, Pourrahimi
et al. /Pou 83/ und Wu et al. /Wu 82/. Zum direkten Vergleich wurde
hier ein 2 pV/em-Kriterium verwendet.
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Nach einer Reaktion bei niedrigerer Temperatur erhilt man auf diese Weise erst-
mals eine Einhillende fiir die Stromtragfihigkeiten von klassisch bindren und
ternidren Leitern. Dabei ist zu beachten, da3 die Werte der Proben mit Komposit-
kernen dabei noch durch den erhéhten Prestress des hohen Bronze/Niob-Verhélt-
nisses von 4,85 : 1 gegeniiber den anderen unterdrickt sind /Sue 81/.

Wihrend der Reaktionsglihung zur Bildung der supraleitenden A15-Phase lost
sich je nach Temperatur mehr oder weniger des Zusatzmaterials im Nb3Sn. Bei
niedrigen Temperaturen = 700°C bleiben die Zwischenwénde zumindest teil-
weise stehen und erhéhen die FluBverankerung, bei héheren Temperaturen
erhélt man legiertes Nb3Sn. Durch die pulvermetallurgische Herstellung der
Filamente kann somit das aufwendige Elektronenstrahlschmelzen der Nb-Ta-
oder Nb-Ti-Kerne entfallen. Neu ist dabei aber, dal ausgehend von einem Multi-
filamentleiter mit Kompositkernen je nach Reaktionsbedingung die Stromtrag-
charakteristik von bindren als auch von terndren Nb3Sn-Leitern erreicht werden
kann. Dieses hier vorgestellte Prinzip des Einbaus von kiinstlichen Haftzentren
148t sich auch auf andere, neue Supraleitermaterialien anwenden, um deren
Stromtragfahigkeit zu verbessern.

Bedingt durch die gréfere Hirte war das Verformungsverhalten der Komposit-
kerne schlechter als das von schmelzmetallurgisch hergestellten Kernen. Die
Ursache hierfiir liegt in dem hoheren Anteil der Sauerstoffverunreinigung in den
Pulvern gegeniiber den Vollmaterialien. Anzustreben wire darum die Verwen-
dung reinerer Ausgangsmaterialien. Verbessert werden koénnte der Herstellpro -
zeR auBlerdem, indem die Kupferzylinder mit dem Pulvergemisch vor dem Strang-
pressen evakuiert werden, um zu verhindern, dafl Luft zwischen den Pulvern ein-
gesperrt wird. Auch fihrt eine isostatische Extrusion anstelle der hier verwende-
ten direkten zu einer besseren Verformung. Die hier vorgestellten Proben stellen
auflerdem erst den ersten erfolgreichen Versuch dieses Herstellungsprinzips dar,
eine Verbesserung 14Bt sich sicherlich durch Optimieren der Ausgangspulver-
durchmesser, d.h. des Volumenverhiltnisses Nb3Sn zu Zwischenwand, und des
Verformungsgrades R, erzielen. Bei dem Vergleich mit bisherigen Leitern ist
auch zu beachten, daB das Bronze/Niob-Verhiltnis hier ungewdhnlich gro8 und
die Filamente relativ dick waren. Experimente zeigen ein Ansteigen von J, fiir
diinnere Filamente und idealen Filament-Filamentabstand /Spe 87, Tan 85/. Eine
weitere Verbesserung der Stromtragfihigkeiten, insbesondere beziiglich des
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Gesamtleiterquerschnitts, wird durch die Herstellung nach dem Internen-Zinn-
Verfahren anstelle der Bronzemethode erwartet.

Zukinftige Untersuchungen an Supraleiterdrihten mit Kompositkernen sollten
u.a. den Einfluf} der duktilen Einschlisse auf die Zugempfindlichkeit des sproden
Nb3Sn klédren, dies auch in Abhingigkeit vom Zusatzmaterial. Da Korngrenzen
als wichtige Zinndiffusionswege bekannt sind, sollten die Stochiometrieverhalt-
nisse der Kompositkernleiter im Vergleich zu den klassischen bestimmt werden.
Arbeiten zu den letzten beiden Punkten wurden bereits begonnen. In diesem
Zusammenhang sind sicherlich auch transmissionsmikroskopische Untersu-
chungen zur Bestimmung der genauen Lage der Zwischenwénde (an der Korn-
grenze oder in der Kornmitte) niitzlich. Um den Einflufl von Oberflachenpinning-
effekten an den evtl. bandchenférmigen Einschliissen zu ermitteln, sollte auch
die Anisotropie der Stromtragfihigkeit von der Magnetfeldrichtung mittels
bandférmigen Leitern bestimmt werden.
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Tabelle 1: Verzeichnis der verwendeten Niobpulver

Groflenangabe| <Q@> 0 C Te
Hersteller
[pm] [um] [ppm] | [ppm] (K]
Nb 1 100-200 (117,3) 530 20 Wah-Chang
Nb 2 75-150 117,1 290 51 9,125 |Starck/Goslar
Nb 3 45-75 69,3 210 30 9,117 ”
Nb 4 25-45 34,4 390 36 9,136 ?
Nb 5 5-45 21,3 600 35 9,157 "
Nb 6 5-25 20,7 950 40 ”
Nb 7 < 25 19,4 1120 50 9,145 ”
zum
Ver- Nb-
gleich: | Vollmaterial
("Nb 100”) 20 1 9,260 Heraeus/

Hanau
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Tabelle 2: Verzeichnis der verwendeten Zusatzstoffe

<Q@>

Groflenangabe Hersteller
(pm] (pm] [ppm]

Ta 1l 5" 18,4 450 Starck
Ta 2 <175 22,0 17 850 Ventron
Ta 3 45-75 66,0 - 300 Starck
Nil < 60 12,5 844 Ventron
Ni 2 100-150 7

Fe <175 45,7 10700 ”

Til 100-150 ”

Ti 2 125-250 RMI, Ohio
NbTi 65-93 61,3 5022 Heraeus/MPI Stgt.

Pd 0,2-0,5 Ventron

Pt < 60 "

Al 14,9 Alcan
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Tabelle 3: Verzeichnis der Nb3Sn-Proben

Fir die Zusammensetzung wurden die Pulverbezeichnungen aus den Tabellen 1

und 2 verwendet.

D-Serie:

Filamentanzahl:
Enddurchmesser:

Verformungsgrad R,:

1
0,6 mm
6106

Behandlung: 900°C/4 h, 750°C/1/2 h,

‘ alle Bronzeglithungen 750°C/1/2 h
Reaktionsglihungen: 675°C/120 h, 700°C/64 h, 750°C/64 h

Bezeichnung Zusammensetzung Bemerkung
[wt %] ‘

D5 85 Nbl 13 Nil 2 Al

D6 85 Nbl 13 Ta2 2 Al

D7 85Nbl 13V 2Al Kein durchgehendes Filament

beim Enddurchmesser
D8 85 Nbl 15 Ni2
D9 100 Nb1
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F-Serie:

Filamentanzahl: 7

Enddurchmesser: 0,45 mm

Verformungsgrad R,: 1,33 - 106

Behandlung: nur kaltverformt

Reaktionsgliihungen: 675°C/120 h, 700°C/64 h, 750°C/64 h

Bezeichnung Zusammensetzung Bemerkung
[wt %]

F1 100 Nb 2
F2 98 Nb 2 Al
F3 85 Nb2 15 Pt abgebrochen bei R; = 5:104
F4 85 Nb2 15 Pd abgebrochen bei Ry = 103
F5 85 Nb2 15 Til abgebrochen bei Rq = 103
Feé6- 85 Nb2 15Ta3
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G-Serie:
Filamentanzahl: 19
Enddurchmesser: 0,40 mm
Verformungsgrad: 2107
Behandlung: G = Glihung 900° C/4 h, C = chem. Warmebehand-
lung, -- = nur kalt verarbeitet
Reaktionsglihung: 625°C/120 h, 675°C/120 h, 700°C/64 h, 750°C/64 h
Bezeichnung Zusam[rvx;:r;:]etzung B?Eigd Bemerkung
GO 100 Nb2 C
G1 96,56 Nb2 3,5 Ta3 C
G2 92,5 Nb2 7,5 Ta3 C
G3 85 Nb2 15Ta3 C
G4 80 Nb2 20 Ta3 C
G5 91,5 Nb27,5Tal 1 Al C
G6 99 Nb2 1 Al G abgebrochen nach der 900°C-
Glihung bei Ry = 2000
G7 91,5 Nb27,56Ta3 1 Al G | e e P
G8 92,5 Nb3 7,5 Tal C
GAO 100 Nb2 keine 19 durchgehenden
Filamente
GA3 85 Nb2 15 Ta3 S P emee Ve
GB5 91,5 Nb27,5Tal 1 Al G
G Nb "Nb 100”- -- als Vergleichsprobe
Vollmaterial
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H-Serie:
Filamentanzahl: 19
Enddurchmesser: 0,7 mm (D), 0,4 mm (E)
Verformungsgrad Rg: 0,67 -106(D), 1,3 :,106 (E)
Behandlung: G = Gluhung 900°C/4 h, C = chem, Warmebehand-
lung, -- = nur kalt verarbeitet
Reaktionsglihung: 675°C/120 h, 700°C/64 h
Bezeichnung Zusam[r:;:r:/:]etzung B?gigd Bemerkung
HO 100 Nb2 C
H1 92,5 Nb2 7,5 Ta3 --
H2 92,5 Nb2 7,5 Ta3 C
H3 85 Nb2 15 Ta3 C
H5 91,56 Nb27,5Tal 1Al C
H6 88 Nb2 10 Nil1 2 Al G abgebrochen bei Ry = 105
H7 88 Nb2 10 Fe 2 Al G abgebrochen bei Ry = 105
HS8 92,5 Nb3 7,5 Tal C
H9 93 Nb2 5 Ti2 2 Al G abgebrochen bei
Ry = 2:105
H 11 95 Nb2 5 NbTi - bei Ry = 0,67-106 keine 19
durchgehenden Filamente
H12 88 Nb2 10 NbTi 2 Al G abgebrochen bei
| Rg = 2105
H Nb "Nb 100”- --
 Vollmaterial






