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Resumen 3

Este trabajo se ha enfocado hacia la obtencién, optimizacidn, estudio vy
caracterizacion microestructural de ceramicas superconductoras texturadas masicas de
REBCO siendo RE; Y, Ty Xenotima*, asi como sus soldaduras.

La técnica de crecimiento cristalino empleada ha sido la de solidificacion direccional
inducida por semilla, Top Seeding Melt Textured Growth (TSMTG).

Con el objetivo de mejorar las propiedades microestructurales, fisicas y mecanicas se
han optimizado las diferentes variables en el crecimiento y la composiciéon por medio
del uso de aditivos secundarios (Y271, dxidos de Zr: BaZrO;y YBa,ZrO;,, RE, Ag
CeO,).

Se han establecido diferentes modelos de crecimiento para muestras texturadas
(TSMTG), ya que se ha producido una modificaciéon en los mecanismos de
crecimiento generada principalmente por los aditivos secundarios.

Por un lado se han producido espectaculares procesos de atrrastre/atrapamiento de
particulas en los monodominios superconductores generados por la presencia de
oxidos de Zr. Hecho que ha permitido obtener novedosas muestras de referencia
(monodominios texturados maclados superconductores de YBCO libres de
inclusiones de Y211 y de caracteristicas comparables a un monocristal).

Por medio de la adicién de Ag a los materiales TSMTG con 6xidos de Zr se han
mejorado las propiedades mecanicas y superconductoras de estas muestras de
referencia, al disminuir la densidad y propagaciéon de grietas. De nuevo se ha
obtenido una nueva muestra de referencia con inclusiones de particulas de .4g con
una morfologfa elongada casi cilindrica pero libre de inclusiones (Y211 y 6xidos de
zn.

Por otro lado se ha producido una espectacular redistribucion idnica entre
particulas atrapadas y la matriz superconductora en muestras REBCO texturado
siendo RE: Tw y Xenotima. Generandose, de nuevo, novedosas muestras de
referencia.

Finalmente debido a la demanda de materiales texturados monodominio de
grandes dimensiones y geometrias diversas que tengan una densidad de corriente
critica (J) elevada, buenas propiedades superconductoras y también mecanicas se han
realizado innovadores procesos de uniones superconductoras complejas utilizando
compuestos (TBCO, compuestos de plata (YBCO/Ag (TSMTG) ¢ YBCO/AG
policristalino) como agentes soldantes puesto que su punto de fusion es inferior al del
material REBCO. Ello ha permitido establecer un nuevo proceso de soldadura que
permite obtener morfologias complejas.

*Xenotima es una mezcla natural de tierras raras obtenida de Brasil. El contenido tipico de
esta mezcla natural es (% mol): 54% Y03, 14% Y5205, 11% Lu20s, 10% Re205, 7% Dy.0s3,
20/0 TM203, 20/0 H020j’.
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Motivacion 7

La principal motivacion de esta esta Tesis es la obtencién de ceramicas texturadas y
su caracterizacion microestructural, definiendo, controlando y modificando los
mecanismos de crecimiento de ceramicas texturadas masicas de REBa,Cu;0,
(REBCO) donde RE es tierra rara (Y, Tw, Xenotima*) para la obteccion de
monodominios texturados masicos. La técnica de crecimiento cristalino empleada en
la obtencién de todas las muestras ha sido la de solidificacién direccional inducida
por semilla, Top Seeding Melt Textured Growth (TSMTG).

Optimizando las diferentes variables del crecimiento y la composicién con el uso
de aditivos secundarios (Y277, BaZrO, RE, Ag CeO,), donde cada uno de ellos
cumple una funcién especifica, tanto a nivel de crecimiento como de propiedades
fisicas y mecanicas, se han podido obtener muestras novedosas y de gran calidad.

También seran descritos los procesos especificos de optimizacion a nivel de
crecimiento as{ como los diferentes mecanismos de crecimiento presentes en las
diferentes muestras obtenidas, estableciéndose diferentes modelos de crecimiento para
muestras texturadas. Hay que hacer mencién especial al profundo analisis que se
mostrara del espectacular efecto de atrastre-atrapamiento entre particulas sélidas y/o
liquidas en muestras texturadas superconductoras de REBCO.

El control de los mecanismos de crecimiento, asi como el control de las variables,
permite la elaboracién de materiales ceramicos superconductores masicos adaptados
y optimizados para su posible aplicacion especifica “Materiales a la carta”.

Debido a la demanda de materiales texturados monodominio de grandes
dimensiones y geometrias diversas que tengan una densidad de corriente critica (J.)
elevada, buenas propiedades superconductoras y también mecanicas se ha abordado
un paso adelante en la de la utilizacién de compuestos (177123, Ag...) como agentes
soldantes en procesos de soldaduras complejas puesto que su punto de fusion es
inferior al del material REBCO. Ello ha permitido establecer un nuevo proceso de
soldadura que permite obtener morfologias complejas.

Xenotima* es una mezcla natural de tierras raras obtenida de Brasil. El contenido tipico de
esta mezcla natural es (0/0 rnol): 54% Yan, 14% thOj', 11% Lﬂan, 10% R€203, 7% D]ng’,
2% TM203, 2% H020j’.
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1.1 Breve historia de Ia superconductividad y contexto
actual

La superconductividad fue descubierta, en el afio 1911 por el cientifico holandés
Heike Kamerlingh-Onnes quien midi6 la conductividad eléctrica del Hg [1] y descubrié
que ciertos metales, por debajo de cierta temperatura caracteristica de cada material
(Temperatura Critica, T) conducian la electricidad sin ningun tipo de resistencia
eléctrica descubriendo la superconductividad a través de una de sus dos propiedades
fundamentales, la resistencia nula al paso de la corriente eléctrica, es decir la corriente
eléctrica puede circular sin disipar energia. La segunda propiedad fue descubierta en
1933 por Walter Meissner y Robert Ochsenfeld [2] los cuales descubrieron que los
materiales superconductores tienen ademas la capacidad de expulsar el campo
magnético de su interior, conocido también como efecto Meissner. HEste
diamagnetismo perfecto diferencia a los materiales superconductores de los materiales
conductores perfectos que no poseen esta propiedad. Ellos descubren que no tan solo
el campo no penetra en un material superconductor sino que éste expulsa el campo
magnético de su interior al transitar del estado normal al superconductor y puede ser
tan fuerte que puede hacer levitar a un iman colocado sobre un material
superconductor.

En 1950 los fisicos soviéticos L.D. Landau y V.L. Ginzburg desarrollaron la teoria
de transicién de fases termodinamicas con ayuda de la mecanica quantica. Esta teoria
se conoce con el nombre de “Teorfa de Ginzburg-Landau” y permite deducir la
energfa libre de un sistema superconductor y sus propiedades magnéticas observadas
en el laboratorio.

A pesar de los grandes avances realizados, la teoria del estado superconductor tardo
mas de 40 afios en aparecer. Fue en 1957 cuando los cientificos norteamericanos J.
Bardeen, L.N. Cooper y T.R. Schrieffer postularon la teorfa BCS [3], la cual explica de
manera precisa los fenémenos microscopicos observados. Es esta una teorfa con la
cual se pueden explicar dichos fenémenos en superconductores de baja temperatura
critica (T() pero no en los de alta temperatura critica (T.) que aun se desconocian. Este
trabajo les vali6 el Premio Noébel de fisica en 1972.

Durante los afios siguientes se fueron optimizando las propiedades de estos
superconductores y descubriendo nuevos, pero ninguno era capaz de sobrepasar el
record de los 23K que tenia el Nb,Ge. [4]

Fue en el afio 1986 cuando los fisicos alemanes ].G. Bednorz y K.A. Miller [5] del
IBM Research Laboratory (Riischlikon, Suiza) descubrieron las propiedades
superconductoras de un cuprato de lantano dopado con bario (La, Sr.Cn,0,),
sintetizado por Michel ¢ 4/ [6] en la universidad de Caen, Francia. Este compuesto
tenfa una T cercana a 35K y una estructura perovskita. Este compuesto revolucioné el
mundo de la superconductividad, abrié nuevas vias de investigacion, valiéndoles el
Premio Noébel en 1987.

Un afio después, en febrero de 1987 un nuevo cuprato, YBa,Cn;,0, 5 (YBCO) con T

superior a 92K fue descubierto por C.W. P. Chu de la Universidad de Alabama,
(Hutsville, USA) en colaboracion con W. Lu de la Universidad de Houston [7].
A este descubrimiento le siguieron compuestos con bismuto y talio Bz,Ca,S7,Cu;0,,
con una T, de 110K y el T/,Ba,Ca;Cn,0,, con una T de 128K. En la actualidad la
mayor T a presion atmosférica es 138K en HgBa,Ca,Cu,0Oy 5 [8]. Para este compuesto,
a altas presiones, la T alcanza valores de 160K.
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Este interés se incrementd por la aparicion de estos superconductores de alta
temperatura critica (SATC) los cuales por poseer una temperatura critica T. superior a
la temperatura de licuefaccién del nitrégeno liquido (77K) dieron un gran impulso a la
superconductividad ampliando su rango de aplicacién al ser un material
tecnologicamente adaptable a las exigencias econémicas.

Con el paso del tiempo los materiales superconductores por sus propiedades han
adquirido gran importancia por el amplio espectro de aplicaciones tecnolégicas que
ofrecen. La investigacion en el campo de los superconductores de alta temperatura
critica (SATC) ha estado enfocada hacia el desarrollo de dispositivos eléctricos de
potencia, lineas de transporte eléctrico, motores e imanes|[9], sensores SQUID, bobinas
de campo magnético superconductoras, limitadores de corriente de falta
superconductores. El status actual de los (SATC) y de los dispositivos magnéticos
superconductores masicos, basicamente, estan destinados en prototipos de cojinetes
superconductores, en volantes de energfa, sistemas de almacenamiento de energfa
(FESS) y sistemas de transporte por levitaciéon magnética (Maglev)[10].

Todos estos dispositivos tienen un denominador comun el uso de ceramicas
texturadas masicas REBCO crecidas por métodos de texturacion por fundido (MTG)
[11] y la mayoria por las técnicas de método Bridgman y crecimiento inducido por
semilla (TSMTG) [11-14]. Estos dos métodos de sintesis permiten la obtencién de
muestras grandes con una microestructura mas compleja que los monocristales. En
esta tesis todas las muestras se han obtenido por esta segunda técnica.

Los materiales para ser destinados en estas aplicaciones requieren densidades de
corriente critica (J.) elevadas en presencia de campos magnéticos. La capacidad de
atrapar campo en los superconductores texturados masicos depende de la densidad
de corriente critica (J) y el tamafio del monodominio libre de fronteras de grano y de
otros defectos microestructurales que hagan disminuir sus propiedades
superconductoras. Por ello todo el esfuerzo se ha centrado en el desarrollo de
metodologias que incrementen las dimensiones asf como el desarrollo de disefios con
morfologias complejas que son requeridas para sistemas de levitacién magnética,
motores, rotores y limitadores de corriente. Actualmente el record lo tiene Masaru
Tomita y Masato Murakami los cuales han logrado sintetizar un superconductor
masico que puede atrapar campos magnéticos por encima de 17 teslas a 29K [11] no
superado hasta la fecha.

La técnica de texturado por fundido (MTG) [12] se ha perfilado como la tnica
técnica para la preparacion de ceramicas masicas superconductoras libres de fronteras
de grano.

Este proceso se encuentra limitado por la dificultad de producir grandes
monodominios con complejas geometrias que son demandas para las aplicaciones.
Para ello se ha optado por el uso de agentes soldantes para la realizacién de
soldaduras.

1.2 Definicion y tipos de superconductores

Un material superconductor es aquel que en determinadas condiciones, por debajo
de una temperatura (Temperatura critica, T), retne basicamente las siguientes
caracteristicas:

1. Resistencia nula al paso de la corriente eléctrica, la corriente eléctrica puede circular
sin disipar energfa [1].
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2. Efecto Meissner Ochsenfeld [2] capacidad de expulsar el campo magnético de su
interior. En presencia de un campo externo, el material genera una imantacién que
contrarresta este campo (diamagnetismo perfecto).

Los superconductores tienen dos parametros basicos para explicar su comportamiento:

N(T) Longitud de penetracion, corresponde a la distancia a la cual es capaz de penetrar el
campo magnético dentro de un superconductor.
&(T) Longitud de coberencia, es la distancia en la que varfa apreciablemente el parimetro
de orden de un superconductor.

Si se toma el cociente entre las dos longitudes caracteristicas de un superconductor
&(T) i A(T) se obtiene el pardmetro de Ginzburg-Landan K=N(T)IE(T). &(T) y A(T)
presentan la misma dependencia con la temperatura, el parametro K no depende y se
convierte en una constante del material.

Hay dos tipos de superconductores:

Tipo I Son aquellos que son capaces de mantener el campo magnético en su
interior igual a cero hasta que el campo exterior aplicado rompe el estado
superconductor. Son por lo general metales de punto de fusiéon bajos, muy puros y
bastante libres de dislocaciones en su interior. Se caracteriza por el parametro

1

K menor que —= y se define como:

V2
A1

— < — 1.1
NG a-h

K=

Hc2

H¢ Normal Normal

Te T L T

Figura 1.1 Diagramas de fase para los superconductores tipo I (a) y tipo Il (b). La presencia del denominado

estado mixto en los superconductores tipo 11 diferencia el comportamiento entre ambos materiales. Asi como el

estado Meissner se caracteriza por la expulsion total del campo magnético del interior de la muestra, el estado
mixcto se caracteriga por la presencia de virtices en el material.

Tipo II: Son aquellos cuyo campo magnético en el interior pasa por un estado de
transicion en el cual ciertas lineas de flujo cuantizadas (vdrzices) se introducen en él sin
destruir su estado superconductor. Este estado se produce entre el estado
superconductor y el normal, denominado estado mixto. En este caso:
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L (1.2)

A
¢ 2

Un superconductor de tipo I se caracteriza por tener un campo critico H.(T) por
debajo del cual el material se encuentra en estado superconductor. Para campos
superiores a Hi(T) el material se encuentra en el estado normal (Fig. 1.1a)

Para los superconductores de tipo II (pueden ser superconductores de baja corriente
critica o de alta corriente critica (SATC)), en cambio presentan un diagrama de fases
magnético mas complejo, (Figura 1.1b).

Existen dos campos criticos: campo critico inferior He,(T) y campo critico superior
H,(T). Para valores de campo inferior a H,(T) el superconductor se encuentra en el
estado Meissner-Ochsenfeld. Para valores superiores a H,(T) el material pasa al estado
normal, el campo magnético habra destruido la superconductividad. Entre H,(T) y
H,(T) existe una zona en que coexisten zonas con campo magnético nulo y zonas con
campo magnético no nulo. Esta zona del diagrama de fases recibe el nombre de Estado
Mixto. El diamagnetismo deja de ser perfecto y Hg (T) la expulsion del campo es
parcial. Bl Estado Mixto se caracteriza por la presencia de vortices en el material. Para
campos superiores a Hy, e inferiores a H., existe penetracién del campo magnético al
interior del superconductor en forma de vdrzces, el campo magnético penetra dentro del
material en forma de pequenos tubos. Estos wirfices estan formados por un nicleo
compuesto de electrones que se encuentran en el estado normal y donde la densidad de
los pares de Cooper es nula y por un anillo exterior donde circulan unas corrientes
circulares superconductoras. Estas corrientes generan el campo del vortice y circulan

\}

K

alrededor del nicleo en un radio del orden de la lngitud de penetracion, A. Los vortices
por ser dominios de caracter magnético (transportan campo magnético a través del
material), interactian entre si formando una red que minimiza su energfa adquiriendo
simetria triangular, que es la denominada red de vortices o red de Abrikosof [15]. La

presencia de defectos de dimensiones del orden de la longitud de coherencia (&L115A

en el caso del YBa,Cn;0,5 (YBCO) 1.2nm a lo largo de los planos ab y 0.5nm a lo
largo del eje c¢) dan lugar al debilitamiento de las propiedades superconductoras en
estas zonas, de manera que los vértices se anclaran en estos defectos. En los SATC,
este fendmeno es muy importante por las reducidas dimensiones de la longitud de
coherencia, dando lugar a posiciones preferenciales de los vortices en estas muestras.
De esta manera la existencia de defectos en las muestras superconductoras puede tener
efectos importantes en el comportamiento magnético de estos materiales. En un
material superconductor con inhomogeneidades los wdrtices se pueden anclar en
defectos microestructurales del propio material (anclaje de flujo). Se define asi el valor
maximo de densidad de corriente ( ]) que puede circular por un material superconductor
sin disipacion (sin movimiento de vortices) como la densidad de corviente critica |- del
material y a la fuerza que ejercen los defectos sobre el vortice para evitar su
movimiento se llama fuersa de anclaje de virtices F), (del inglés Pinning Force).

Dado el bajo valor de longitud de coherencia & en SATC, se espera un bajo valor
de la fuerza de anclaje en comparacion con los superconductores del tipo II
convencionales. El alto valor de ], que los SATC poseen es basicamente debido a la
gran densidad de defectos presentes en su estructura cristalina [16].

La presencia o ausencia de centros de anclaje de flujo en el material seran
determinantes a la hora de aumentar o disminuir la densidad de corriente critica.
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La linea de irreversibilidad es la linea que separa ambas fases (liquido-sélido de
vortices) representa una transicion de fase de segundo orden en sistemas donde la
red de vértices se encuentra desordenada [17]. En la fase de liquido de vértices el
material disipa energfa ante el paso de una corriente eléctrica por lo que la zona del
diagrama H(T) relevante para aplicaciones de superconductores (zona de trabajo sin
disipacion de energia) esta determinada por la linea de irreversibilidad, es decir el
limite al cual el superconductor pasa a tener J LD (A.cm2) para una temperatura y un
campo magnético aplicado determinado.

El YBCO es el material que cuenta con una linea de irreversibilidad mas alta en
temperatura y por consiguiente el mas amplio rango de trabajo para aplicaciones [18]

(Figura 1.2).

40 i D 7
i i Neon; Nitrégenoy, Métanoy,
Hidrggeno, :

307

Hilioy,, |

v
]
1
1
' :
" '
t '
! 1
] H
' H
! 1
! [
] :
. 1
I i
! L]
A i
! i
¥ ]
s 1
i
i
'
'
1
i
i
1
1
1
1
i
]
'
1
1
[
1
'
'
]

@ |
O E
107 |
] .= . T T : i
0 30 60 90 120 150
Temperatura (K)
Figura 1.2 Curvas de Irreversibilidad de diferentes cupratos.
1.3 YBCO (YBa,Cu,0,.5)

Como ya hemos visto, YBCO (YBa,Cu;0,4, es un superconductor de alta
temperatura critica, de tipo II y se caracteriza por tener una estructura laminar, o sea,
planos bidimensionales conductores de C#-O, en el plano ab separados por bloques
estructurales de reserva de carga y cadenas metalicas de C#O situadas en la direccion
del eje b, intercaladas en los bloques de reserva de carga. La evidencia de la
superconductividad en los planos de los cupratos fue evidenciado por Cava et al [19-
20].
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1.3.1 Estructura tipo perovskita del YBCO

El YBCO (YBa,Cn;0,4 es un compuesto ceramico con estructura tipo perovskita
(figuras 1.3 y 1.4). Tiene una simetrfa rémbica aunque cristalograficamente se suele
tratar como tres celdas pseudocuibicas. La estructura cristalografica de estos
compuestos es muy importante ya que sus propiedades dependen directamente de
ella. YBCO (YBa,Cn;0,. 4 es una triple perovskita deficiente en O, (4;BX, ), o sea su
celda unidad con simetrfa rémbica esta formada por el apilamiento de tres bloques tipo
(celdas pseudocubicas). Las perovskitas tienen una férmula general ABX; donde:

RESERVA
DE
CaREA

Fignra 1.3 Estructura cristalina del YBCO superconductor.
A - es un metal situado en el centro del cubo
Y- bloque central
Ba.- bloque inferior y superior
B.- es otro metal de menor radio i6nico localizado en los vértices del cubo
Cu. Forma capas de C#O, piramidales cuadradas y cadenas de C#O

X.- es un no-metal (O) situado en las aristas del cubo, entre los atomos B
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Parimetros de celda
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Fignra 1.4 Modelos moleculares de la estructura perovskita del YBCO.

El contenido de O, en el YBCO es un factor importante con respecto a sus
propiedades superconductoras. La celda unidad serfa YBa,Cu#;,0, segin el modelo
tedrico, pero el contenido maximo de oxigeno es de 7 atomos por celda unidad
formando una estructura laminar tipica de los superconductores de alta temperatura
critica. Su estructura, como ya se ha comentado anteriormente, consiste en una
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secuencia sucesiva de planos C#O/BaO/Cu0O,/Y/Cu0O,/BaO/CuO a lo largo de la
direccion c. Esta variabilidad en el contenido de oxigeno genera una modificacion de

la estequiomettia de los planos C#O que provoca que en la celda del YBa,Ci;0,5, O
tenga valores entre O (fase tetragonal y aislante) y 1 (fase rombica y superconductora).
Lo cual genera una alteraciéon de los parametros a, b y c. En la figural.5-a se puede
observar como a partir de un contenido de oxigeno OL0.6 ocurre la transformacion
de fase. También se observa un descenso en el parametro de celda ¢ al aumentar el
contenido de oxigeno (figura 1.5-b). Obviamente, dentro de una transiciéon
superconductora-aislante se observa un cambio en la T, del superconductor (figura
1.5 ¢). Entre 0[J0.4 y 0.5 se observa una meseta la cual algunos autores asocian a dos
tipos de fase rombica, 1a I y la II.

La estequiometria del oxigeno puede variar por celda unidad en el rango 6-7 atomos
de O distorsionando la estructura triple perovskita. El rango en que la estructura es

superconductora y ortorrombica es (6.5<0<7.0) y es semiconductora para (0<6.4).
YBa,Cn;0, es ortorrombico pero conforme el contenido en O desciende, la estructura
deriva en una fase de transicién con una simetria tetragonal y aislante. Las propiedades
magnéticas y superconductoras de los superconductores de alta temperatura dependen
principalmente del contenido de oxigeno de estos compuestos. Este contenido puede
ser controlado por; la presion atmosférica, la temperatura de sintesis y el tratamiento de
oxigenacion. Siendo el tratamiento de oxigenacion, en la practica, uno de los mas
importantes.

Es conocido que la corriente en el estado superconductor fluye principalmente por
los planos de C#O, en direccion paralela al plano ab. La temperatura critica desciende
con la no estequiometria de oxigeno. La superconductividad se pierde con un
contenido de oxigeno menor que 06.5.

3.80 x : : T

11.85 . . . .
388 | J
bo ar | 11.80 } i
< 386 | 1 _
o < 1175 L ]
W 3.84 | ao 4 O
382 | 11.70 + o
3.80 L 2 1 L 11.65 : ) : )
00 02 04 06 08 10 00 02 04 06 08 1.0
a) 5 b) 5

Figura 1.5(a y b) Representacion de los diferentes pardmetros de celda del Y Ba:CusOr- s frente al contenido
de oxcigeno.



Capitulo 1 Introduccion 21

0 1 L L 1
0.0 02 04 06 08 1.0
d

Figura 1.5¢: Representacion de la temperatura critica del Y Ba:CnusOr- 5 frente al contenido de oxcigeno.
Obsérvese la existencia de dos mesetas.

Anisotropia

La estructura cristalografica del compuesto YBCO, y en general de los cupratos
superconductores, es anisétropa tanto en el estado normal como superconductor,
debido a la estructura laminar en capas que contienen cargas moviles, la presencia de
cadenas metalicas favorece la reduccion de la anisotropfa de la muestra. Queda patente
que la conductividad eléctrica en la direccion ab, que es la direccion de los planos de
CnO,, es mas elevada que la conductividad eléctrica en la direccién c, o sea, la direccion
perpendicular a estos planos. Se diferencian dos resistividades: 0, y 0.. La relacion
entre la resistividad en una direcciéon y la perpendicular determina la anisotropia del
material. La anisotropfa de un material se puede definir por un cociente de
resistividades en el estado normal.

y=p/p, (1.3)

El material YBCO es menos anisétropo que los otros cupratos siendo por ejemplo
para el YBCO, considerado como moderadamente anisotrépico, y//50. Si se compara
con el Bi,Ca,Sr,Cu;0,, €l cociente pasa a ser Y[ 2x10’, altamente anisotrépico. Los
cupratos superconductores de B Hg o T/, debido a su estructura cristalografica
presentan esta alta anisotropia. Los planos de C#O, estan separados por bloques
aislantes que actuan como reservorios de carga. En el YBCO estos reservorios de
carga del eje ¢ contienen una cadena metilica lo que condiciona una mayor
conductividad en esta direccion.
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Figura 1.6 Dependencia del pardmetro de anisotropia Y- con la distancia entre las capas de Cu0z. En el
YBCO la anisotropia estd determinada por la distancia entre los planos de CuO3 y las cadenas de CuO [21].

1.4 Defectos Microestructurales

Coémo ya se coment6 anteriormente las imperfecciones en la microestructura del
material superconductor pueden actuar como centros de anclaje de vortices al deprimir
localmente la superconductividad. Estos defectos dan lugar a una gran diversidad de
comportamiento de los vortices. Los defectos pueden actuar como centros de anclaje
puntuales, lineales y planares segin sea la relacion entre la direccion del campo
magnético y las dimensiones del defecto considerado. Hay que destacar que un mismo
tipo de defecto puede actuar como centro de anclaje lineal o puntual segun sea la
direcciéon del campo magnético aplicado. Un compendio sobre los diferentes tipos de
defectos en YBCO vy los resultados obtenidos puede encontrarse en la siguiente
referencia [22], ver figura 1.7.

Centros de anclaje puntuales, si el defecto tiene unas dimensiones del mismo orden
que la longitud de coherencia del vértice. De esta manera, la zona donde encontramos
el defecto tendra unas propiedades superconductoras deterioradas de manera que el
vortice esta anclado puntualmente.

Centros de anclaje lineales, en que una de las dimensiones del defecto (la paralela al
vortice) mas grande que la longitud de correlacion, mientras que las otras dos pueden

ser del mismo orden que la longitud de coherencia. El vértice podra estar anclado
linealmente.
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Centros de anclaje planares, planos de macla, pueden actuar como centros de anclaje
lineal y centro de anclaje planar (H//c, H//ab) segin sea la otientacion del campo
magnético aplicado.

1.4.1 Precipitados de fases no superconductoras de Y,BaCuO;
(Y211) o RE’BaCuOS5 (siendo RE’ Tierra Rara)

Son precipitados secundarios cuya interfase con el YBCO actian como centro de
anclaje de vortices lineales o puntuales segun sea la direccién del campo magnético [23-
24] debido a su naturaleza no superconductora y las dimensiones nanométricas de

dichas interfase. Estos precipitados acostumbran a tener dimensiones [0.5-1pum a la
vez que muestra una distribucién homogénea en la matriz superconductora de YBCO
o REBCO [25-26].

Microgrietas

Figura 1.7 Conjunto de fotografias realizadas con diferentes técnicas y donde es posible identificar defectos
microestructurales: SEM realizada con electrones retrodispersados donde son visibles las inclusiones secundarias
de Y211 (pulida y sin pulir). Fotografia dptica de un texturado de YBCO con composicion estandar donde se

puteden observar las inclusiones de Y211 atrapadas en nuna matrig superconductora caracterizada por la

presencia de maclas y de microgrietas paralelas al plano ab y fotografia TEM de una muestra de YBCO donde
se identifican defectos de dislocaciones y defectos de apilamiento sinicamente identificables con esta técnica

1.4.2 Planos de macla

La similitud en los parametros de celda a y b en la estructura cristalina de YBCO y la

transicion estructural de la fase tetragonal a ortorrémbica a altas temperaturas [ 500-
400°C provoca la existencia de planos de macla en los cuales los parametros de celda a
y b se intercambian entre ellos. Los planos de macla estan orientados a 45° respecto a
los ejes cristalograficos a y b. Siendo este un defecto planar. Existen siempre dos
familias de planos de macla los cuales son ortogonales entre ellos y que contienen la
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direccién del eje c. La separacién entre planos de macla, es del orden de (1000 A, en
los texturados de YBCO [27-29] y en los monocristales de [5000 A. En las muestras
de texturados de YBCO con aditivos de 6xidos de Zr se pueden observar areas de
zonas macladas donde la separacion de los planos de macla es del orden de [5000
(Figura 1.8), comparables con la de los monocristales. Los planos de macla pueden

actuar como centros de anclaje de vértices y por lo tanto su estudio es del mayor
interés [28,25-35].

Figura 1.8 Fotografia dptica de maclas localizada sobre un plano ab de nna muestra textnrada de YBCO con
aditivos de Zr, donde es posible diferenciar las dos familias del YBCO.

Plano de
macla

?' ) Qe O
b

— 110 ]
[100] i) O O O @

Twin boundary .
Plano de macla . . L] . "

Figura 1.9 Esquematiza la formacion de un plano de macla a partir de la posicion de las cadenas en el plano
a-b del material Y Ba:Cus0;.
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1.4.3 Defectos de apilamiento y dislocaciones

En determinadas zonas de la matriz de YBCO es frecuente la formacion de una
doble cadena de C#O entre dos planos adyacente de BaO dando lugar localmente a la
fase YBa,Cn,Oy 5 (Y124). Esta fase es superconductora con una T de 80K inferior a la
del YBCO que es del orden de 91K. Circunvalando a los defectos de apilamiento se
encuentran las dislocaciones parciales que se sitian por lo tanto paralelas al plano ab,
como es posible apreciar en la figura 1.10. Las dislocaciones parciales pueden actuar
como centros de anclaje lineales y centros de anclaje puntuales segiin sea la direccion
del campo magnético.

Defecto de
Dislocacion parcial apilamiento

Maclas Dislocacion parcial

Figura 1.10 Microfotografias TEM donde es posible identificar planos de macla, los defectos de apilamiento y

dislocaciones.

1.4.4 Fronteras de grano

Las fronteras de grano corresponden a las interfases entre dos granos que tienen
diferente orientacion y hay de dos tipos:
1°- de bajo angulo (desorientaciones de 2-3°) que no afectan negativamente a las
propiedades superconductoras del compuesto (como las que se muestran en la figura
1.11a

Fignra 1.11a Fotografia 0;1)176 en el plano ab de fronteras de grano de bajo dngulo para una muestra
texcturada de YBCO.
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2°.- de alto angulo, (como las que se muestran en la figura 1.11b perjudiciales para las
propiedades superconductoras. El objetivo, cuando se realiza el crecimiento, es
evitarlas a toda costa. Pueden ir asociadas a nucleaciones heterogéneas.

Fignra 1.11b Fotografia dptica de fronteras de grano de alto dngnlo, para una muestra texturada de YBCO.

1.4.5 Microgrietas

Las ceramicas texturadas masicas son de gran tamafio y poseen una gran densidad de
microgrietas paralelas a los planos ab con una distancia media caracteristica de algunos
micrometros como es visible en la figura 1.12b. Son dificiles de poder evitar en el
crecimiento aunque con aditivos secundatios como Y211, Ag [30], BaZrO; [37-38] se
han visto minimizados sus efectos.

Figura 1.12 Microfotografias SEM mostrando los planos ac de las muestras quimicamente atacadas de
monodominios texturados de YBCO. (a) Muestra con un 25% en peso de Y211 crecidas con el tratamiento de
densificacion prefundide. Esta muestra se caracteriza por su perfecta y regular disposicion de las grietas tanto
paralelas como perpendicnlares a los planos ab. (b) Muestra con 30% Y211 y 1%CeO: en peso crecida sin el
proceso previo de densificacion. Unicamente se pueden observar la tipica disposicion de las microgrietas ab
paralelas a los planos ab y perpendiculares al eje c. También son visibles las inclusiones secundarias de Y211 en

la matriz de YBCO.

Estas grietas paralelas a los planos ab se forman debido a las grandes tensiones
durante la transformacion de la fase tetragonal (T) a la fase ortorrémbica (O) [39]. Las
microgrietas que crecen alrededor de las particulas de Y211 como resultado de
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diferencias en los coeficientes de expansion térmica de la matriz superconductora y las
particulas de Y211 durante los procesos de enfriamiento [40-41] no se propagan a
través de las particulas de Y211 asi las propiedades mecanicas de estos compuestos se
ven mejoradas por la adicion de particulas de Y211 [42-43].

Ademas, se pueden generar nuevos patrones micro/macrogtietas // a los planos
{100} (microgrietas ¢) por un proceso de pre-sinterizacién bajo atmosfera de O,
anterior al proceso de cristalizaciéon por enfriamiento lento generando una red
perpendicular. Las tres familias de plano macro/microgrietas forman una red casi
pseudoctbica en tres dimensiones (figural.12a) [44].

Las caracteristicas de las microgrietas paralelas al plano (001) (ab-microgrietas) son
observadas en las superficies paralelas al eje [001] [45] (ver figura 1.12a y b).

Una nueva clase de planos de macro/microcrogtietas paralelos a los planos {100} (c-
microgrietas), generan una red perpendicular.

1.5 Texturacion de cerdmicas mdsicas. Método de
texturacion por fundido (MTG)

En general, para incrementar la densidad de corriente critica, es necesatio la
eliminaciéon de las uniones débiles y la introducciéon de centros de anclaje. De los
defectos descritos algunos candidatos a anclar vortices son las maclas, defectos de
apilamiento, vacantes de oxigeno, dislocaciones y por supuesto las inclusiones no
superconductoras como la fase Y211.

Existen diferentes métodos de crecimiento para texturar —cupratos
superconductores masicos. Como se ha mostrado anteriormente han de eliminarse
las fronteras de grano. El método de texturaciéon por fundido (MTG) [13,46-47] es
uno de los mas efectivos. La técnica de MTG permite obtener superconductores
masicos del orden de varios centimetros de longitud formados por un tnico grano o
dominio eliminando la limitacién sobre la densidad de corriente critica, Jc, impuesta
por las fronteras de grano de alto angulo, aunque pueden formarse fronteras de
grano de bajo dngulo (AB<5°) que no influyen tanto en las propiedades
superconductoras.

El método de procesado por fundido fue usado por primera vez por Jin et al. [13].
En general este método se basa en la fusién incongruente de los cupratos de alta T.
Este método consiste en fundir y enfriar lentamente, bajo un gradiente térmico o
isotérmico produciendo asi la solidificacién. Para controlar este proceso los
diagramas de fase nos proporcionan la informacién necesaria. Ver figura 1.13.
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Fignra 1.13 Diagrama de fases psendo-binario a lo largo de la linea Y211-Y123, donde es posible observar dos
transformaciones peritécticas [48).

Existen diferentes técnicas de crecimiento cristalino dentro del método de
texturacion por fundido como pueden ser: Procesado liquido-fase (LPP) [47], quench
crecimiento fundido (QMG) [46], fundido-polvo fundido-crecimiento (MPMG) [49],
proceso de reunién de polvo (PMP) [50-51], crecimiento fundido sélido-liquido
(SLMG) [52] procesado por microondas de crecimiento texturado por fundido
MMTG) [53-55], método Bridgman y crecimiento inducido por semilla (TS).

Como hemos visto hasta el momento se han desarrollado diferentes métodos de
procesado mediante la técnica del fundido. Todos estos métodos se pueden clasificar
en cuatro categotias:

1.- Enfriamiento lento sin un gradiente impuesto de temperaturas (solidificaciéon no-
direccional).

2.- Enfriamiento lento con un gradiente impuesto de temperaturas pero sin un
desplazamiento de la muestra (solidificacién no-direccional).

3.- Enfriamiento lento con un gradiente impuesto de temperaturas y con un
desplazamiento de la muestra (solidificacion direccional).

4.- Enfriamiento lento con un gradiente de temperaturas y un inductor del crecimiento
llamado semilla de nucleacion (solidificacion direccional).

Los métodos de texturacion por fundido que pertenecen a las dos primeras
categorfas son esencialmente procesos no direccionales y los materiales
superconductores resultantes estan formados por multiples dominios orientados. Las
fronteras de separacién entre estos dominios son fronteras de alto angulo. Por esta
razon las propiedades superconductoras son pobres.

Las dos segundas categorias son procesos direccionales de texturacion por fundido y
los dos métodos mas comunes usados para el crecimiento de monodominios son:
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Método Bridgman: Pertenece a la categoria 3. Este método consigue un control de la
direccion de textura inducido por un desplazamiento. La mezcla de material en polvo
es compactada (bajo presion isostatica) en forma de barra. La principal caracteristica de
este método es el uso de un horno con gradiente térmico, (evitando los gradientes
laterales que pueden generar multinucleacién en los primeros estadios de crecimiento),
por eso la temperatura maxima obtenida es ligeramente superior que la temperatura
peritéctica de la mezcla. La barra se coloca en el horno y lentamente, a velocidad
constante, se va desplazando en sentido ascendente. Una region de la barra, la que esta
situada en la region mas caliente del horno, se encuentra en el estado fundido (la gran
viscosidad de la mezcla, incluso en el estado liquido, evita que la barra se caiga). A
medida que la regién de liquido de la barra se aleja de la zona con una temperatura
maxima, comienza a solidificat.

Diferentes granos aparecen en el comienzo de este proceso, pero la velocidad de
crecimiento diferente entre ellos promueve la existencia de un solo grano bien
texturado. Después de esta competencia inicial, el dominio induce a la solidificacion
orientada del liquido. Se obtiene un monodominio unico (/8-10 cm , @ Ul c¢cm) con
los planos a-b forman un angulo 60° con la direccion del gradiente térmico. Estos
planos estan orientados unos 45° con respecto al eje de la muestra [56-56].

Esta desorientacion es consecuencia de los mecanismos de crecimiento del grano [58-
60]. Nakamura et al. [59] correlaciona el angulo d entre los planos a-b y el ¢je de la
batra con la relacion R, /R donde R, y R_ son las velocidades de crecimiento a lo largo

ab

de las direcciones [110] y [001] respectivamente por la expresion:
R,/R.= cot g(d) (1.4)

La dependencia de R, y R_ en el sobreenfriamiento fue determinada por Endo et al.
[61] R, OATY y R, OAT" puede explicar la observacién que el angulo, 9,
generalmente decrece cuando se incrementa la velocidad de solidificacién [60] bajo

gradiente térmico pequefio (para un horno clasico).

Tp

Fignra 1.14 Esquema  del modelo de crecimiento para el método Brigman vertical y fotografia macroscdpica de
una barra obtenida mediante este proceso, donde se aprecia la disposicion de los planos ab.
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Muestras de YBCO crecidas por este método han sido caracterizadas fisica y
microestructuralmente entre otros por Mendoza et al. [62] y Diko [63].

En esta Tesis, el material obtenido por esta técnica de solidificacién direccional
basado en la técnica de Bridgman vertical, ha sido empleado como inductor del
crecimiento, o sea de semilla de NdBa,Cu,0, / Nd,Ba,Cu,0,, en el crecimiento

inducido por semilla de YBa,Cu;0, 5 [64-65].

Método solidificacion direccional inducido por semilla: Dentro de la categoria
cuatro se sitda la técnica de solidificacion direccional inducida por semilla (TSMTG)
desarrollada inicialmente por Sawano et al. [66] objeto de esta Tesis.

Por medio de la técnica de solidificacion direccional inducida por semilla (Top-Seeded
Melt Textured Growth (TSMTG)) se obtiene unos mejores resultados debido al uso
de semillas que actian como inductores del crecimiento. El método de solidificacion
direccional inducido por semilla consiste en un proceso de crecimiento similar al MTG,
con la diferencia esencial de que una semilla cristalina es colocada en la superficie
superior de la pastilla prensada antes de su crecimiento. Las principales caracteristicas
que ha de reunir una semilla cristalina son las siguientes:

1.- Poseer una temperatura de fusion superior a la del material que se desea crecer.

2.- Una buena estructura cristalografica con unos parametros de celda similares a los
del material que se desea crecer [67].

3.- Ha de tener una microestructura caracteristica. Los planos ab de la semilla han de
coincidir, con un buen contacto y orientacion con el material a crecer.

4.- Ha de ser compatible quimicamente.
5.- Ha de poseer una geometria y unas dimensiones adecuadas [68-69)].

En general los materiales susceptibles para actuar como semillas en el crecimiento del
YBCO han sido los siguientes: monoctistales de S7.aGaO4 [70], MgO (utilizados como
inductor del crecimiento de Nd723/Nd422 por el método de solidificacién direccional
inducido por semilla) [71] o texturados de REBaCuO [72-74] entre otros y en
patticular: S727123, Nd123, Nd123/Nd422 [64] debido a que sus parimetros de celda
son muy similares a los del YBCO.

Esta semilla, localizada en la superficie de la muestra actuara como centro de
nucleaciéon heterogénea e iniciara la solidificacion de un solo grano induciendo una
orientacion preferencial para el crecimiento del monodominio (nucleacién simpatética)
el cual crecera homogéneamente. Se ha de limitar todo el proceso de enfriado lento
(ventana de nucleacion) entre la temperatura de nucleacién heterogénea (crecimiento
inducido por la semilla) y la nucleacién homogénea temperatura en la cual pueden
aparecer nucleaciones espontaneas indeseadas por cualquier parte de la muestra. Estas
temperaturas estan relacionadas con la energfa de activacion de cada proceso. En el
caso del crecimiento de YBCO con semillas de $72723 la temperatura maxima debe ser
inferior a 1050°C y con semillas de Nd723/422 la temperatura mixima ha de ser
inferior a 1060°C. Esto implica el no realizar un sobrecalentamiento a una temperatura
mayor que ayudarfa a evitar la multinucleacién, a incrementar la formacién de liquido y
a eliminar la influencia de la microestructura del precursor [75]. La multinucleacion
ocurre como resultado de largos periodos de estancia en el estadio de
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sobreenfriamiento y del crecimiento aleatorio de los cristales en diferentes partes de la
muestra como pueden ser las paredes laterales o la zona que esta en contacto con el
sustrato o particulas. Morita et al. [64, 71, 75-70] investigd la temperatura de formacion
T, de las diferentes fases REBa,Cu;0, 5 y encontrd que las T se incrementaban con el
radio i6nico de los diferentes elementos de tierra rara RE como se puede apreciar en la
tabla 1.1. La temperatura de fusién de las diferentes tierras raras ligeras RE, cuando
forman el compuesto RE123, dependen de su radio iénico. La temperatura de fusién
se ve incrementada cuando aumenta el radio i6nico de las tierras raras [71]

Tabla 1.1 Radjos idnicos y puntos de fusion de RE123 [71]. Los radios idnicos para niimero de coordinacion
dgnal a 8.

Tiemra
Rara La Nd Sm Eu Gd Dy Y Ho Er Tm Y¥b Lu
RE

Radio
lonico

(A)

1.180 1,109 1,072 1,085 1,052 1,027 1.0192 1.01% 1.004 0,994 0,985 0,977

Punto 1090 1090 1080 1050 1020 1010 1000 Qa0 Q20 QB0 Qann 220
De

fusion

("C)

Para un sistema con mezcla de tierras raras, T; viene dado por el radio molar de cada
una de las tierras raras presentes en el sistema. Por esto, T; en RE123, debe ajustarse
para cualquier cambio que se efectiie en la composicion y esta propiedad puede usarse
para reducir el area de sobreenfriamiento cuando se enfria lentamente (ventana de
enfriamiento-solidificacion) a una temperatura uniforme.

Cada compuesto tiene un diferente punto de fusiéon caracteristico. Este hecho
condiciona y beneficia en sus aplicaciones practicas. Por ejemplo para el crecimiento de
ceramicas masicas texturadas es un factor determinante en el crecimiento, tanto del
compuesto a crecer como para las semillas que induciran su posterior crecimiento. En
el caso de Y123 su temperatura peritéctica esta fijada experimentalmente en ~1010°C,
para el Nd123 y Sm123, 1090°C y 1060°C respectivamente. Esta temperaturas son
superiores a la del Y123 por lo cual les convierte en buena candidata para ser semillas e
inducir el crecimiento y hacer crecer estas ceramicas masicas texturadas con una
perfecta orientacion.

En esta Tesis todas las muestras se han sintetizado por la técnica de solidificacion
direccional inducida por semilla (TSMTG) en los laboratorios del Institut de Ciencia
de Materials de Barcelona ICMAB-CSIC y una muestra en Argonne National
Laboratory de Chicago. En esta Tesis todos los compuestos monodominio texturados
de YBCO/Y211 con/sin aditivos y REBCO han sido preparados por la técnica del
crecimiento inducido por semilla (TSG) usando semillas de NdBa,Cu;0,/Nd,Ba,Cu,0,,
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obtenidas por la técnica de crecimiento de solidificacion direccional basado en la
técnica Bridgman vertical que hemos visto en el apartado anterior.

1.6 Efectos de los aditivos secundarios

En esta Tesis hemos trabajado con distintos aditivos secundarios.

16.1 Y211

La microestructura de los materiales texturados de YBCO tiene como principal
caracteristica la presencia de precipitados de Y,BaCu;; (Y211) no superconductores
dentro de la matriz superconductora provenientes de la mezcla inicial y del método de
preparaciéon [77] y tienen un papel muy relevante para mejorar las propiedades
mecanicas. Ademas, la presencia de particulas de la fase Y211 tiene importantes efectos
sobre el anclaje de los vortices, mejorando de esta manera las propiedades
superconductoras [78]. Las particulas de Y211 tienen una forma esférica (r J0.5-1m)
cuya interfase tiene una efectividad de anclaje en todas las direcciones del campo
magnético, aumentando por tanto la energia de activacion térmica y la linea de
irreversibilidad en todas las direcciones.

En general los efectos de la adicion de Y211 en la matriz de YBCO o REBCO [24, 32,
79] son:

-Disminuir el tamano de las particulas de Y211 provenientes de la
descomposicion  peritéctica de la fase Y123 [74]. La adicciéon de particulas
properitécticas refina el tamafio de particulas de los precipitados de Y211 provenientes
de la descomposicion peritéctica de la fase Y123 (las particulas properitécticas de Y211
actian como centros de nucleacion).

-Previene de las pérdidas de liquido durante el proceso de fundido al
incrementar la viscosidad del liquido. Permite mantener la geometria original de la
muestra evitando algunas pérdidas de liquido a alta temperatura al dar consistencia
solida a la muestra.

-La difusién de los iones de Y’' se vera delimitada favoreciendo asi el
suministro de este elemento en el frente de solidificacion.

-Compensara las pérdidas de Y en los procesos de recombinaciéon donde
tiene lugar el atrapamiento de particulas de Y211.

-Actta parando las fracturas e incrementando las propiedades mecanicas de
las muestras [20] suprimiendo la formaciéon de microgrietas [80-81].

-Las inclusiones de particulas de Y211 atrapadas en la matriz
superconductora texturada de YBCO actian como centro de anclaje de flujo de
corriente de los vortices [81] de esta manera la densidad de corriente critica del material
(o) es incrementada.

1.6.2 CeO,

Adicionalmente, al introducir particulas de CeO, en la matriz de YBCO:

- Tiende a incrementar el numero de centros de nucleacién para las
particulas de Y211 generadas durante la descomposicion peritéctica. Forma particulas
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nanométricas de Y,0;a 800°C [82] que actuaran como centros de Y211 durante el
proceso de solidificacion y por lo tanto el tamafio de estas particulas se reduce
induciendo una distribucién homogénea de las particulas de Y211.

- Incrementa la viscosidad del liquido en el estado semisélido [83] y por lo
tanto se minimizan las pérdidas de liquido durante los procesos que tiene lugar a alta
temperatura ayuda a mantener la estequiometria estable.

- A altas temperaturas el cerio reacciona localmente con el bario formando la
fase cubica con estructura perovskita de BaCeO;.

El CeO, también se ha utilizado como substrato para crecer las pastillas texturadas de
REBCO

1.6.3 Oxidos de Zr: BaZrO; YBa,ZrO; ;

La estructura perovskita del zirconato de bario, BaZrO;, (ABOj;), es bien conocida
desde hace tiempo por el interés de sus propiedades fisicas y dieléctricas. La estructura
es ortorrombica con grupo espacial Pm3m (221) y posee las siguientes dimensiones de
celda unidad a =b = ¢ = 4.19300A y a = B = y = 90°.

Posee un elevado punto de fusion (~ 2600°C), es bastante inerte (en su forma densa)
respecto al ataque de 4cidos y alcalinos, posee valores pequefios de constante
dieléctrica. Al ser un 6xido refractario, de caracteristicas similares al CeO, no es sencillo
de sintetizar plenamente y ademas con elevadas densificaciones y tamanos de particula
relativamente pequefios, cosa que puede hacer variar las propiedades y no ser del todo
significativas para este compuesto. Hay que mencionar que estudios recientes muestran
que los 6xidos de Zr son muy inertes en flujos Ba-Cu-O haciéndolos buenos candidatos
para ser utilizados como crisoles en el crecimiento de monocristales [84] y asimismo
pueden ser considerados como buenos candidatos como fases secundarias para generar
centros de anclaje en ceramicas texturadas de YBCO.

Figura 1.15 Fotografia SEM de particulas submicrométricas de BaZrOs ().

La fase YBa,ZrO;; también posee estructura doble perovskita (A,BB’O,) siendo las
dimensiones de la celda unidad el doble de la del zirconato de bario. Cristaliza en el
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sistema cubico centrado en las caras siendo el grupo espacial Fm3m (225) con las
siguientes dimensiones de celda unidad: a = b = ¢ = 8.42400A y a = B =y = 90°,

Este material fue sintetizado para ser destinado como substrato para el crecimiento
de monocristales [85].

Los efectos de la adicion de particulas de Zr seran expuestos en esta tesis.

1.6.4Ag,0

En muestras de YBCO/REBCO (TSMTG) debido a su caricter ceramico y por el
método de crecimiento presentan una gran cantidad de defectos [42-43]. Las
propiedades mecanicas son disminuidas y tienden a exfoliarse a lo largo de las grietas
de los planos ab. Algunos estudios [36, 86-88] han confirmado que la adiciéon de Ag
tiene una influencia positiva en las propiedades mecanicas y en la resistencia a la
fractura de los superconductores masicos procesados por fundido ya que son
materiales ceramicos fragiles. En el ambito de la microestructura Nakamura et al.
[86], sobre la dispersion de la plata dentro de la matriz texturada superconductora de
YBCO afirma que la plata no se difunde dentro de la matriz sino que tiende a formar
inclusiones con una plasticidad superior al YBCO permitiendo relajar tensiones
durante el proceso de oxigenaciéon en el que el eje ¢ se contrae. Todo ello conlleva
una reduccién del espaciado entre las microfracturas (ab-microfracturas y c-fracturas)
debido a la alta plasticidad de los precipitados de Ag [36, 87] y reducciéon de la
porosidad.

Ademas la adicién de Ag reduce la temperatura peritéctica del YBCO 30°C [24, 89-
91] lo que hace que sea buen candidato para la realizacion de soldaduras
YBCO/Ag/YBCO [36, 92-93].

1.7 Crecimiento de muestras texturadas YBCO y REBCO
(ISMTG). Aspectos experimentales.

El método de solidificacion direccional inducido por semilla consiste en un proceso
de crecimiento similar al MTG, con la diferencia esencial de que una semilla cristalina
es colocada en la superficie superior de la pastilla prensada antes de su crecimiento
como se ha descrito anteriormente.

El material a cristalizar, se mezcla y se prensa en estado sélido (polvo) vy
posteriormente se le somete al crecimiento inducido por semilla (Top-seeded Melt
Textured Growth (TSMTG)). Una muestra estandar de YBCO inicialmente parte con
una composicion inicial de (70%Y123+ 30%Y211) + 1%CeO,. En el apéndice B se
muestra la relacion de composiciones iniciales realizadas para la sintesis de las
muestras que forman parte de esta Tesis.

En primer lugar los materiales precursores en polvo, son mezclados y
homogeneizados en un molino de bolas por un periodo de una hora, tiempo que fue
previamente optimizado.
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Tabla 1.2 Tabla resumen — esquema de los diferentes materiales utilizados como precursores en las mezclas

iniciales.
METODOLOGIA DE TAMANO METODO DE TAMANO
SINTESIS INICIAL DE REDUCCION DE FINAL
PARTICULA TAMANO DE DE
PARTICULA PARTICULA, r
YBa,Cu,0, 5 Reaccion de estado r [(4-5Um Molino de r (1-2Um
solido bolas
(SOLVAY/ICMAB)
REBa,Cu,0, 5 Reaccion de estado r [(4-5Um Molino de r (1-2Um
sélido bolas
(ICMAB)
TmBa,Cu,0,5 | Reaccion de estado r [(4-5Um Molinode | r (1-2um
solido bolas
(Argonne)
Y,BaCuO; Spray Drying Aglomerados Molino de r J0.5-1hUm
(PRAXAIR) der [ ]Oum bolas
Particulas
esféricas
<1pm
CeO, (SIGMA/ALDRICH) | ¢ <10pm - r <10pm
BaZrO, Reaccion de estado T = a = r <
YBa,CuOg; solido lpm < r Molino de 1pm
(ICMAB) 10pm b‘jias B= 1lum <
tamizadora | | = SHm
X= 5Pm < r
< 10Mm
o= r 2
10Um
Ag,O (SIGMA/ALDRICH) | - - -

El segundo estadio es densificar el polvo en forma de pastillas.

La densidad de las ceramicas masicas texturadas por el método de solidificacion
direccional inducido por semilla puede verse incrementada por diferentes procesos:

1.- Disminucién del tamafio de particula de los precursores

2.- Métodos mecanicos

3.- Métodos térmicos (Presinterizado)
4.- Métodos térmicos (Temperatura maxima-fundido)
5.- Densificacion bajo atmésfera de O,. (Argonne)

1.- Al disminuir el tamafio de particula inicial (<IpPm) y favorecer una distribucion
uniforme y homogénea ayudamos a incrementar la densificaciéon del material. Al
incrementar la superficie especifica de cada particula, minimizamos el nimero de
intersticios asi como su tamafio. Evitando la formacién de estos poros, evitaremos en
la ceramica monodominio la presencia de porosidad asi como las zonas inhomogéneas
libres de particulas de Y211.
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2.- Por medio del prensado isostitico o uniaxial incrementamos aun mas la
densificaciéon. La ayuda de liquidos lubricantes como pueden ser el etanol,
polietilenglicol y la acetona favorecen una mayor compactacion. El material precursor
en polvo es prensado uniaxialmente en una prensa SPECAC con una presién de
5T/Cm® en un molde cilindrico de acero inoxidable. T.as muestras resultantes
presentan un diametro de 12mm y aproximadamente un lcm de altura (ver
figura.1.17).

3.- El presintetizado en un rango de temperaturas comprendido entre los 900°C y los
1000°C (siendo la temperatura 6ptima experimental de 925°C) durante periodos de

tiempo que oscilan entre 24 y 48 horas ayudan a densificar las pastillas alrededor de un
75% para el YBCO.

4.- Al incrementar la temperatura maxima de sinterizado se tiende a generar la
formacion del fundido (liquido) siendo esta fase efectiva para promover la sinterizacion
y por lo tanto para incrementar la densidad. En contrapartida se forma una fase liquida
a alta temperatura (no superconductora) que tiende a acumularse en las fronteras de
grano haciendo que los valores de J. tiendan a decrecer al reducir e impedir el
ensamblaje intergranular. Se pierde liquido (que formara la matriz superconductora) y
por lo tanto se genera un exceso de fase 211 (fase aislante) y no se mantiene la relacion
estequiométrica inicial.

5.- Se realiza una densificaciéon bajo atmoésfera de O, previa al crecimiento lo que
favorece una mayor densificaciéon del material.

El siguiente paso es la propia fusiéon y obtencion del semisolido y solidificacion
direccional. Sobre la pastilla compactada se coloca una semilla de un material con
parametros de celda similares a YBCO obtenidos mediante el método Bridgman. Para
este estudio se han utilizado Unicamente semillas de NdBa,Cu,0,/ Nd,Ba,Cu,0,, de
dimensiones aproximadas de 2X2X2mm?® obtenidas por la técnica Bridgman vertical
Para evitar nucleaciones, contaminaciones y pérdidas de liquido se han de utilizar unos
soportes que eviten la contaminacion de la muestra, pérdidas de liquido y germinacion
de cristales en la internase de la muestra y el soporte.

Los substratos han de cumplir una serie de requisitos:

-Ser de alta pureza.
-Poseer una temperatura de fusion elevada (ser materiales refractatios).

-Densidad elevada [770-90%.

Los substratos que se han analizado han sido los siguientes: CeO,, BaZrO,, MgO e
Y0,0;,.

En el laboratorio se ha realizado el crecimiento de muestras estandar de YBCO con
diferentes tipos de substratos y con el que mejor resultados se ha obtenido ha sido la
combinacién descrita en la figura 1.17. Pastilla de CeO, con una fina pelicula de polvo
de Y5,0;en la parte superior. El cerio se ha obtenido prensando 6xido de cerio CeO,
en forma de pastillas con un didmetro igual al de la muestra a crecer y un espesor de 2-
3mm. Lo suficiente para que no se deforme abombandose con forma céncava y no se
fracture radialmente. Para incrementar su densidad se ha sometido a tratamientos
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térmicos a alta temperatura, superiores a 1400°C, durante un minimo de 15h. Al ser de
la misma composicién que uno de los aditivos evita la contaminacién del YBCO.

LLas muestras crecidas directamente sobre el substrato de CeO, han sido crecidas con
éxito pero se ha producido una gran concentraciéon de BaCeOj en la zona de contacto
y la pastilla también tenia tendencia a soldarse con el substrato. Al afadir una finisima
pelicula de Y5,0; entre la pastilla de CeO, y la muestra se ha conseguido la eliminacién
de nucleaciones irregulares que pueden delimitar el tamafio del monodominio
afectando mayoritariamente al sector de crecimiento ¢ (c-GS). La temperatura
peritéctica del Y5,0; es inferior a la temperatura peritéctica del YBCO y por supuesto
también a la de la semilla. Cuando se realiza el fundido y el postetrior crecimiento al
disminuir la temperatura el Y5,0; reacciona con el liquido obteniéndose:

Yb,O, + L (BaCuO2 + CuO) - Yb211 (solido) + L.
Posteriormente el Y4277 puede reaccionar con el liquido generando la fase Y4723
S (Yb,BaCuO.,) + L (3BaCuO, + 2CuO) — 2YbBa,Cu,0O,;

Los substratos de .4%,0; (crisoles) tienden a generar polinucleaciones no deseadas y a
contaminar el YBCO dopando su estructura con aluminio haciendo disminuir su T
Los substratos con monocristales de MgO también son utilizados pero generan
nucleaciones, suelen utilizarse para muestras de gran tamafio.

También se han utilizado substratos de BaZrO; para ello han de poseer una densidad
superior a 85-90%. Con este material altamente densificado incluso se ha empleado
para crecer monoctistales de YBCO. En el ICMAB se han sinterizado pastillas con
polvo nanométrico de BaZrO; prensadas uniaxialmente y sometidas a un tratamiento
térmico de 1400°C durante 15h. Se alcanz6 una densidad elevada pero no la 6ptima.
En una colaboracién con la universidad de Liege se prensaron barritas cilindricas con
este polvo nanométrico con una técnica optimizada por ellos y se realizaron substratos
de 2-3mm de espesor sinterizados a 1600°C. Posteriormente se realiz6 el crecimiento
de una pastilla de YBCO estandar. El monodominio creci6 bien pero soldado a la base.
Como es posible observar en la figura 1.16.

;|u:[ I

Figura 1.16 Muestras texturadas de YBCO sobre una partilla de zirconato de bario.
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SEMILLA: Nd 123,

El) semilla: Nd 123, $m123 b) Smiz3

4 $ =12 mm - 100 mm

crisol ALLO,
Omm- 30m

(1T

Figura 1.17 Figuras-esquema del modelo de crecimiento inducido por semilla (ISG) y macrofotografias, vista
lateral, de monodominios estandar de YBCO.

Posteriormente se coloca la estructura de la figura 1.17 a) en un horno tipo mufla que
posee una camara isotérmica, y una calibracion muy precisa para ello posteriormente a
la calibracién de la camara del horno con un termopar, se ha realizado un estudio de la
fusioén de Ag metdlica (punto de fusién de 960°C) en la posicion 6ptima donde ha de
ser depositado el material objeto de crecimiento. Las temperaturas experimentales se
ajustan hasta que coincidan con la de fundido de la plata. Esta temperatura queda
totalmente definida unicamente en el punto exacto donde se realizara el crecimiento.
Acotado este punto (posicioén y temperatura), se colocan las pastillas a crecer en el lugar
caracterizado térmicamente y se someten al proceso de crecimiento.

El proceso térmico de crecimiento se puede dividir en varios pasos escalonados,
enlazados consecutivamente entre ellos.



Capitulo 1 Introduccion 39

T(C) 4

1040 a
______________ 1060°C
Tméx
Lo [~""77° 930°Ca / ~ = T
Nucleacion 1000°C
heterogénea
T [T T
Nucleacion (T;;-Tp)=15-18°C
homogénea V=0.5°C/h 30/36h:
34h ¢ 24h i1h 5h | 1h | lh ¥=0.2°C/h75/90h 1h 1h >
&
o .8 0 N o
& & & ey e '{\C‘*‘c‘o“ S & T(h)
éQ 0‘0’ e\°, R, § ae so\\é\ \e‘\to @ $A
N8 S na 0% o N D
- & it je od
& X ¥ e §

Figura 1.18 Esquema de un tratamiento térmico para el crecimiento dptimo de muestras texturadas de YBCO
mediante la técnica de crecimiento inducido por semilla (ISG).

Pasamos ahora a describir las diferentes etapas de crecimiento descritas en la figura
1.18.

I paso: PRESINTERIZACION

Se incrementa la temperatura gradualmente a una velocidad constante y uniforme
hasta alcanzar un rango de temperaturas del orden de 930 a 1000°C. Consiste en
someter a la muestra a un tratamiento de presinterizacion con el objetivo de acabar de
compactar térmicamente el material previamente prensado uniaxialmente. Con el
prensado mecanico se obtiene como maximo una densidad relativa del 50-60%. Con la
densificacién térmica se consigue incrementar la densidad relativa hasta un 70-85%.
Incrementar la densidad supone una reducciéon considerable de la porosidad real y
efectiva, casi imposible de eliminar unicamente con prensado mecanico.

El rango de temperaturas donde se hace efectiva la densificacion experimentalmente
oscila entre las temperaturas de 930°C hasta 1000°C. Concluyéndose que a mas
temperatura, mejor densificacion. El tiempo es otro factor que ayuda en este proceso,
si se incrementa el tiempo la densidad aumenta, aunque en menor medida que la
temperatura. Experimentalmente se ha fijado un tiempo estandar de 24h.

2°paso: FUSION

Se incrementa la temperatura a una velocidad constante y uniforme, hasta alcanzar un
valor superior a la temperatura peritéctica (alrededor de 1010°C) y a su vez inferior a la
temperatura peritéctica de la semilla, (alrededor de 1060°C). El rango de temperaturas
donde podemos actuar queda acotado entre 1040°C y 1060°C.

En este proceso se genera una buena homogeneidad en el fundido donde coexisten
particulas de Y211+ liquido. Es en este paso donde hay riesgos de pérdida de liquido,
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pudiendo variar la estequiometria inicial. Es aqui donde el aditivo secundario CeO,
juega su papel mas importante. El 6xido de cerio actia incrementado la viscosidad del
liquido evitando asi sus pérdidas, favoreciendo la distribucién homogénea de las
particulas de Y211 y evitando a su vez el crecimiento de estas, asi como su
aglomeracion. Un 1% M de CeO,en (YBCO+211) es suficiente para este efecto. Se ha
de tener cuidado con el tiempo que sometemos a la muestra a este tratamiento a alta
temperatura, ya que ha de ser suficiente para la descomposicion de todo el YBCO pero
no puede exceder el tiempo que provoca el crecimiento de la fase Y211.

3" paso: VENTANA DE SOLIDIFICACION

Para obtener monodominios texturados de YBCO de calidad y de grandes
dimensiones, ha de ajustarse el proceso al crecimiento, en funciéon de la composicion
inicial empleada. El uso de la semilla en el material permite definir el rango de
temperatura que llamamos ventana de solidificacion. Después de calentar por encima
de la temperatura peritéctica se enfria hasta una temperatura que llamaremos T,. Esta es
levemente inferior a la temperatura peritéctica, 1.010°C para el YBCO, y
posteriormente se reduce la temperatura a un ritmo constante infetior a 1°C/h. La
nucleacién ocurrira tnicamente en la zona en contacto con la semilla si la temperatura
T, es superior a la temperatura de nucleaciéon homogénea con lo cual la nucleacién se
iniciarfa en cualquier otro punto de la pastilla. T, T; y la velocidad de enfriamiento
definen el proceso de la ventana de solidificaciéon. Un control muy preciso de esta
ventana de temperaturas, en las que se deja crecer el material, permite asegurar la
formacion de un solo dominio en toda la muestra si sélo se ha producido la nucleacién
heterogénea y se ha evitado la nucleacién homogénea.

Fignra 1.19 a) Macrofotografia de la parte superior de un texturado de YBCO estandar, con morfologia
cuadrada (citbica) y crecimiento planar (a) de (70% YBCO + 30% Y211) + 1% CeO: (Yo en peso) donde es
posible apreciar la zona de la semilla y la zona de crecimiento homogéneo del monodominio, esta riltima
mostrando la tipica cruz, de las direcciones cristalogrdficas ab, solo visible en monodominios texturados de gran

calidad.

Una vez que la nucleacién heterogénea tiene lugar, los granos crecen gracias a la
difusién de Y de las particulas de Y211 hacia el frente de crecimiento. En el rango de
alta temperatura de la ventana de nucleacion, la difusion es rapida y el nicleo no tiene
dificultades para crecer. A bajas temperaturas algunos fenémenos pueden influenciar el
crecimiento y la homogeneidad del monodominio.
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El primer fenémeno es el del “empuje/atrapamiento” [94-95]. Los frentes de
crecimiento se desplazan y van empujando mas y mas a las particulas solidas de Y211,
las cuales no han sido disueltas o atrapadas en los granos de YBCO. La viscosidad del
fluido cerca de la interfase se incrementa, y las aglomeraciones de particulas son mas
susceptibles de ser atrapadas que empujadas [90].

Esto puede dar lugar a importantes inhomogeneidades de la distribucion de
inclusiones de Y211 en los granos de YBCO. En particular, algunos autores [69] han
encontrado un incremento de la fraccion molar de Y211 al desplazarse de la zona de la
semilla hacia el borde de la parte superior del monodominio, por esta razén en el rango
de bajas temperaturas, la velocidad de enfriamiento debe ser reducida con el objeto de
eliminar inhomogeneidades debidas al fenémeno del empuje/atrapamiento.

Este fenémeno desde el punto de vista microestructural tiene mucha importancia
como se vera en los resultados mostrados en este trabajo de investigacion. En los
capitulos siguientes se discutira como se han podido controlar y optimizar todos los
parametros de crecimiento de ceramicas texturadas de YBCO con aditivos de ¢xido de
Zry 6xido de Zry Ag (capitulos 4 (articulo 1) y 5 (articulo 2)). Se propondra un
modelo de crecimiento para explicar este fenémeno del empuje/atrapamiento.

El segundo fenémeno, que se ha de tener en cuenta, es la evolucion de las
propiedades de la fase liquida con el tiempo ya que si se estd mucho tiempo en el
estado liquido, se reduce la fraccion de YBCO vy se favorece la formacién de fases;
BaCuO,, CuO, BaCeO; e Y211. Estas fases actian limitando el crecimiento cristalino y
favoreciendo las pérdidas de liquido variando de este modo la estequiometria final del
monodominio. Si se disminuye la cantidad de BaC»O, - Cx#O (liquido) y se incrementa
la de Y211 y otros aditivos (sélido) se dificulta el crecimiento y a su vez se degradan las
propiedades del monodominio. Para disminuir estas pérdidas es necesatio incrementar
la viscosidad del liquido. El 6xido de cerio contribuye a evitar las pérdidas de liquido
[82]. No obstante, para evitar este fenémeno debe limitarse la duracién en la que se
mantiene el estado fundido.

El crecimiento cristalino del monodominio de YBCO adopta la forma de un
paralelipedo con planos de habitos (100), (010) y (001) [56] (ver figura 1.20 (a) y (b)).
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Figura 1.20 (a) Esquema del crecimiento de un monodominio de Y BCO con la posicion de la semilla en la
parte superior de la muestra. El crecimiento del grano estd formado por 4 a/ ¢y 1a/ b plano de habitos, los
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cuales forman cuatro sectores de crecimiento a (a-GS) y un sector de crecimiento ¢ (-GS) separados por sus
respectivas fronteras de sector de crecimiento (GSBs). El siltimo representa las trayectorias de los limites de grano
entre dos hibitos vecinos durante el crecimiento.

Figura 1.21 Fotografia macroscipica de la parte superior de un texturado de YBCO estandar (70% YBCO
+ 30% Y211) + 1% CeO> (%o en peso), donde es posible apreciar la zona de la semilla y la ona de
crecimiento del monodominio, ésta iltima mostrando la tipica crug, de las direcciones cristalogrdficas ab, asi como
en los diferentes sectores de crecimiento (GS's) s6lo visible en monodominios texturados de gran calidad. Conjunto

de microfotografias dpticas (a, b y c) donde se seiialan los distintos sectores de crecimiento de un monodominio
texcturado de YBCO estandar.

De acuerdo con la clasificacion de crecimiento cristalino [97] diferentes sectores de
crecimiento (GSs) pueden ser asociados con los cristales que exhiben diferentes planos
de habito. De hecho estos planos caracterizan diferentes direcciones de crecimiento.
Estos GSs estan separados por fronteras de sectores de crecimiento (GSBs),
representando la trayectoria del limite del cristal entre dos habitos vecinos durante el
crecimiento. Los GSs, GSBs y planos de habitos, frentes de crecimiento en ceramicas
masicas texturadas esta representado en el esquema de la figura 1.20 y figura 1.21.

La velocidad de crecimiento en las diferentes direcciones a y ¢ depende de muchos
factores: las condiciones de crecimiento, los gradientes de temperatura, la velocidad de
enfriamiento, la cantidad, tamano, morfologia de Y211, las energfas interfaciales entre
la fase Y211 y Y123 con el fundido...etc. Las fronteras de los sectores de crecimiento
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pueden curvarse, o ser perfectamente rectas, reflejando las variaciones de estos
parametros durante el crecimiento.

ISOTERMA

Esta es una variante del método de solidificaciéon donde unicamente se varia el perfil
de temperaturas. En lugar de definir una ventana de solidificaciéon con una velocidad
de enfriamiento lento impuesta, se acota una temperatura intermedia entre los dos
valores de T}, y T, y se realiza un tiempo de espera como muy bien indica el nombre
de esta técnica. En este periodo es donde tiene lugar el crecimiento del monodominio
inducido por la semilla.

Esta variante (isoterma) se puede combinar con el método de enfriamiento lento
fijando isotermas a diferentes temperaturas. Con esta variante se han crecido muestras
de YBCO relativamente grandes del orden de 3-5cm de diametro en el ICMAB.

Para crecer muestras grandes se han realizado ensayos con la adicién de diferentes
tipos de oxidos: 50,0, S, CuO y Er,0O, El objetivo del Cu fue el de variar las
temperaturas y el de contrarrestar las pérdidas de liquido. Se crecieron muestras con
esta composicion: YBCO+6%C#O (disminuir la temperatura peritéctica 10°C). El
objetivo del Er fue el de incrementar la velocidad de crecimiento un factor 20. Se
crecieron muestras con esta composicion: YErBCO+YEr211 con y sin CeO,. El
objetivo del S¢ fue el de disminuir la temperatura peritéctica del YBCO. Se crecieron
muestra con composicion: (Y, S¢ )Ba,Cu;0, siendo X=0.2 y 0.1 el onset de 900°C y el
pico de 990°C (desciende 20°C la temperatura peritéctica del YBCO).

4°paso: FINAL

Consiste en un enfriamiento rapido por debajo de la temperatura T, que viene
definida por la ventana de crecimiento. Hay un cambio en la velocidad de enfriamiento
de muy lenta a rapida quedando asi un registro in situ en la muestra del crecimiento
efectuado hasta esta temperatura, T, Con este enfriamiento se congelan las
condiciones favorables a cualquier tipo de crecimiento, tanto homogéneo como
heterogéneo, estabilizindose la muestra y el monodominio crecido hasta esta T.

5° paso: OXIGENACION

Con posterioridad todas las muestras crecidas han sido sometidas a un proceso de
oxigenacion para promover una difusion de oxigeno por toda la muestra. Este
tratamiento tiene como objetivo el de pasar a ser superconductoras, induciendo la
transicion de fases, o sea, variando la estructura de la matriz de YBCO de tetragonal a
ortorrémbica. El proceso de oxigenacion para una pastilla de YBCO estandar consiste
en hacer circular un flujo continuo y constante de O, a una atmosfera de presion por
un tubo de cuarzo o bien alimina, insertado en un horno tubular. El proceso térmico
comienza con una rampa de calentamiento del orden de 100-300°C/h, hasta alcanzar la
temperatura de 420-450°C por un periodo de tiempo de 120h, y una rampa de
enfriamiento lento de 100°C/h hasta temperatura ambiente
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Fz('gw 1.22 () 'y (b) En anbas fotografias dpticas es posible vﬂa/z':gar los efectos del proceso de oﬂ'o’n en
diferentes estadios (a) inicial (b) final. Es posible observar las grietas que favorecen el proceso de oxigenacion.

Los 6xidos superconductores tienen una estructura cristalina anisotrépica y muchas
de sus propiedades como pueden ser los coeficientes de expansion también lo son. En
muestras sinterizadas donde la orientacion de los diferentes granos es aleatoria, el estrés
se tiende a acumular en las fronteras de grano durante los ciclos térmicos tendiendo a
agrietar las muestras. También la transformacion de tetragonal a ortorrémbico causa
concentraciéon de estrés de forma anisotropica desde el alargamiento de la
transformacion del eje ¢ asociado con la absorcion de O, [98]. Hay que mencionar la
dificultad que conlleva la total oxigenacién en muestras muy densificadas

La T, del Y123 depende del contenido de O, y desciende cuando se incrementa la
deficiencia de O, [99]. Se ha encontrado que la velocidad de difusién del oxigeno es
mas baja [100] y por lo tanto las zonas internas de las pastillas (ndcleo de la pastilla)
tienden a tener un contenido de oxigeno menor, reduciendo asf los valores de .. Para
solventar este hecho lo que se ha realizado ha sido incrementar los tiempos en los
procesos de oxigenaciéon obteniéndose unos resultados optimizados para una
temperatura de 420-450°C durante un periodo de tiempo de 120h.

1.8 Soldaduras

Una de las mayores limitaciones de la técnica MTG es la restriccion en la forma y en
las dimensiones en las muestras que se pueden obtener (ver Figura 1.23). Con el
objetivo de superar estas limitaciones, la comunidad cientifica ha propuesto diversas
soluciones. Las mas relevantes son:
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Fignra 1.23 Algunos esquemas de ensamblajes con diferentes morfologias que pueden realizarse mediante las
téenicas de soldadura. Los agentes soldantes ocupan la posicion en rojo.

(a). Utilitzacion de  diversas  semillas  [101,102]. Esta técnica permite obtener
monodominios con morfologfa diversa y compleja en un corto periodo de tiempo
pero existe la limitacion de la unién de los frentes de crecimiento. Existe el problema
del liquido residual (C#O) que se ha de controlar para evitar la formacién de fases
secundarias. La orientacién de la semilla, si no es la adecuada propiciaria una
desalineacion de los ejes cristalinos entre los diferentes monodominios.

(b). Unidn de diversos monodominios por sobrecalentamiento [103]. Esta técnica se realiza por
contacto mecanico a partir de monodominios texturados previamente. Se somete a
una temperatura ligeramente superior a la temperatura peritéctica del YBCO
fundiendo la superficie de los bloques. Posteriormente se aplica un enfriamiento
lento para retexturizar la zona fundida.

(c). Union de diversos monodominios ntilitzando Ag en distintas formas (Ag,O en polvo,
Lamina Ag metilica y YBCO/ Ag policristalino)[36,92-93].

1.- Se basa en la disminucién de la temperatura peritéctica con la plata. E1 YBCO/Ag
presenta una T, de 970°C la cual es inferior a la T, del YBCO 1010°C. En la figura
1.24 se puede observar el ciclado térmico empleado para fabricar una unién
superconductora asi como una microfotografia de una unién de alta calidad donde
no se aprecian precipitados de .Ag ni porosidad residual y una misma orientacion
cristalografica para las dos piezas soldadas.
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990°C YBCO +(YBCO +Ag)

1cm
OXIGENACION — 120h/ 420°C

o
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Fignra 1.24 (a) Esquema del tratamiento térmico para una soldadura con YBCO/ Ag policristalino. Indicar
que las temperaturas se han de adaptar para cada agente soldante (b) imagen soldadura YBCO/ Ag
policristalino) YBCO. Imagen de un plano {100} de una perfecta soldadura de dos piezas de MTG YBCO

(linea discontinua) donde no hay signos visibles de segregacion de plata metdlica en la interfase.

2.- La técnica de soldadura ha sido desarrollada para unir piezas de YBCO
monodominio. El proceso para la obtenciéon de soldaduras esquematizado se puede
observar en la figura 1.25.
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Figura 1.25° _Algunos esquemas de los pasos para la realizacion del ensamblaje por medio de soldadnras de
piezas cerdmicas mdsicas. Indicar que las soldaduras se pueden realizar tanto en ac como en ab. Los agentes
Soldantes ocupan la posicion en rojo.

Piezas monodominio han sido cortadas perpendicularmente al plano ab o al plano ac
y pulidas para favorecer un buen contacto entre ellas y el agente soldante. Los agentes
soldantes que se han utilizado en esta Tesis son:

YBCO/ Ag policristalino
TmBCO

3.- En esta Tesis se han realizado crecimiento de ceramicas texturadas por la técnica
de (TSMTG) de monodominios texturados de YBCO con BaZrO; y adiciones de Ag
(Capitulo 5) asi como soldaduras donde el agente soldante ha sido .4g,0 (Capitulo 8).

(d). Union de diversos monodominios utilitzando REBCO (donde RE es una tierra rara) como
agente soldante [104-107]. Se trata de una metodologia parecida a la anterior. En esta el
agente soldante es un material basado en REBCO (donde RE és una terra rara como
puede ser Yb, Er, Tm o Xenotima). Estos sistemas poseen un punto de fusion mas
bajo que el YBCO (ver figura 1.26 y tabla 1.1). De esta manera se adecua el
tratamiento térmico a cada agente soldante para fundir nada mas que al agente
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soldante dejando intacto los monodominios a soldar. Desde el punto de vista
mecanico permite una buena unién entre los dos bloques.

En esta tesis se han realizado crecimiento de ceramicas texturadas por la técnica de
(TSMTG) de REBCO siendo RE Xenotima y TmBCO (Capitulos 6 y 7
respectivamente) asi como soldaduras donde el agente soldante ha sido TmBCO
(Capitulo 7).
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Figura 1.26 Grafica de temperaturas peritécticas de los compuestos REBaCnsOy.gen funcion del radio idnico
de cada ion de tierra rara, RE. Los valores estan extraidos de Murakami et al.[71]. La T, medida para la
mezela natural de RE123 RE: Xenotima y T, estd indicada.

Indicar que a estos procesos se puede afiadir un dopaje al agente soldante de algin
elemento alcalino-térreo o metal de transicion cémo pueden ser Ca, S7, Na, K, S¢, In,
Li, etc. Con un objetivo concreto aumentar la corriente critica.
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El objetivo general de esta tesis consiste en obtener monodominios texturados de
REBCO por el método de solidificacion direccional inducida por semilla (TSMTG);
optimizaciéon del crecimiento, composicion (aditivos secundatios), caracterizacion
microestructural y fisica de estas muestras, asi como la obtencién, optimizacion y
caracterizacion de soldaduras superconductoras.

El trabajo de investigacién desarrollado en esta tesis se ha basado en los siguientes
objetivos concretos:

-Optimizar y adaptar la técnica de solidificaciéon direccional inducida por semilla
(TSMTG) para una serie de composiciones iniciales (apéndice B) con el fin de obtener
monodominios texturados de gran calidad.

- Utllizar aditivos secundarios para mejorar las propiedades microestructurales, fisicas
y mecanicas de los TSMTG (Y271; CeO,; Oxidos de Zr: BaZrO;y YBa,ZrO; ;; Ag).

Adicién de 6xidos de Zr: (BaZrO, y YBa,Z1O; ;)

El objetivo primario de la adicién de 6xidos de Zr era la de que actuaran como
centros de anclaje de la corriente formando la fraccién no-superconductora dentro de
la matriz superconductora de YBCO. Sin embargo la adicion de 6xidos de Zr provocod
un efecto de arrastre de las particulas, tanto de ellas como de las particulas de Y211,
incluso las de origen peritéctico intrinsecas del material YBCO, dejando zonas libres de
Y123 de la presencia de éstas. En vista de los sorprendentes resultados iniciales
obtenidos, el objetivo cambié para pasar a ser el siguiente: la obtenciéon de
monodominios YBCO (TSMTG) libres de particulas de Y211 y obtener una muestra
de referencia de caracteristicas comparables a un monocristal que permita la
realizacion de estos estudios.

Para ello se estudiaron los parametros de crecimiento siguientes para potenciar el
efecto de arrastre de las particulas basindonos en la Teoria Arrastre—Atrapamiento
[94]: temperatura, tamafio de particula del precursor, contenido inicial de BaZrO;,
tamafio BaZrO,, contenido inicial Y211, contenido inicial CeO, y velocidad de
crecimiento

La correlaciéon entre microestructura-propiedades fisicas de los compuestos
texturados por fundido (MTG) obtenidos nos permitié evaluar por primera vez la
contribucién de los defectos microestructurales en el YBCO texturado sin el efecto
de la fase Y211.

Adicion de Plata (Ag)

El objeto de afadir plata a los materiales TSMTG con 6xidos de Zr era mejorar sus
propiedades mecanicas y superconductoras al disminuir la densidad y propagacion de
las grietas.

Los resultados se correlacionaron con la teorfa de arrastre-atrapamiento para
establecer un modelo teérico.

Se estudi6 la morfologia de las inclusiones de plata y sus efectos en el
comportamiento de los TSMTG.

Ello permitié comprobar la viabilidad de la plata y compuestos texturados con .Ag
(Temperatura peritéctica 30°C inferior YBCO) como agentes soldantes en los procesos
de uniones YBCO/Ag/YBCO.
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Fignra 2.1. Esquema del plan de trabajo seguido en este estudio.
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Compuestos con Tulio (Tm) y Xenotima (RE)

El objetivo era preparar por la técnica de texturacién por fundido solidificacion
direccional inducida por semilla (TSMTG) compuestos con iones de T y compuestos
con Xenotima (mineral natural mezcla de 6xidos de tierras raras pesadas existente en
Brasil, RE,O;) con el objetivo de realizar analisis microestructurales y fisicos para
poder ser comparados entre ellos y ambos a su vez con YBCO (TSMTG).

Por un lado se pretendié comprobar la viabilidad del proceso de fundido en el caso
de la Xenotima que lleva a una separacion natural de los diferentes elementos de tierras
raras permitiendo, asi, eliminar las costosas metodologias de separacion de tierras raras,
reduciendo el coste final de los materiales superconductores.

Por otro lado se queria comprobar la viabilidad del T y compuestos texturados con
T asi como Xenotima (ambos con temperatura peritéctica 40°C inferior YBCO) como
agentes soldantes en los procesos de soldadura YBCO/TmBCO o REBCO/YBCO.
Se observé una espectacular redistribucion iénica debida a los fendmenos de difusion
para ambos compuestos T y Xenotima en muestras monodominio texturadas REBCO

(ISMTG).
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Figura 2.2. Plan de trabajo seguido en este estudio.
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En esta tesis se han seleccionado cinco articulos. Todos ellos estan
interrelacionados entre s por una serie de nexos de union:

1.- La modificacion de los mecanismos de crecimiento de ceramicas superconductoras
masicas texturadas por fundido con la técnica de solidificacién direccional inducida por
semilla (Top Seeding Melt Textured Growth (TSMTG)).

2.- Sintesis de novedosos monodominios de REBCO (TSMTG) para poder realizar un
analisis comparativo a nivel microestructural y fisico con muestras estandar de YBCO

(TSMTG).

3.- Estudiar los mecanismos de crecimiento del REBCO (TSMTG) mas
profundamente.

4.- Establecer una nueva metodologia para crear unos materiales inexistentes
previamente. (Ej. TSMTG-YBCO sin aditivos, REBCO siendo RE xenotima).

5.- Controlar los parametros y variables que actuan en los mecanismos de crecimiento.
Algunos de estos parametros pueden ser:

Tamano de particula/concentracion inicial de los materiales precursores.
Naturaleza de aditivos secundarios.
Tamafio/concentracion de aditivos secundarios.

Relacion Temperatura/Tiempo en los procesos térmicos de sintesis.
Velocidad de solidificacion.

Temperaturas.

0.- Estudiar y controlar el crecimiento de ceramicas texturadas de REBCO con aditivos
secundarios.

7.- En funcién de la presencia/ausencia de inclusiones en monodominios de REBCO,
analizar las propiedades microestructurales, mecanicas y superconductoras.

8.- Establecer la posibilidad de unir dos o0 mas monodominios de REBCO mediante la
técnica de soldadura superconductora.

9.- Establecer una correlacion entre el proceso de sintesis (TSMTG) y el de soldadura.
10.- Determinar la idoneidad de diferentes agentes soldantes.

11.- Caracterizar la relacién entre la microestructura de la unién con sus propiedades
superconductoras.

Estos nexos de unién entre los diferentes articulos que componen esta tesis doctoral
poseen un objetivo comun:

La obtencién de monodominios superconductores texturados por fundido (TSMTG)
con alta Temperatura Critica (T), ipo REBCO de grandes y complejas morfologias
con eclevadas corrientes criticas y a la vez con una fuerte consistencia mecanica
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adaptables para las posibles aplicaciones eléctricas y de ingenierfa como pueden ser
dispositivos practicos magnéticos, electromagnéticos y electromecanicos (cojinetes,
rotores motores eléctricos, levitacion).

En los apéndices A, B, C se muestran:
-Las técnicas de analisis y caracterizacion empleadas en este trabajo.

-La relacién de todas las composiciones realizadas para la obtenciéon de muestras
ceramicas texturadas masicas superconductoras de  todos los articulos aqui
presentados.

-Esquemas graficos con la relaciéon de los tratamientos térmicos realizados en los
procesos de TSMTG vy soldadura realizadas para la obtencién de muestras ceramicas
texturadas masicas superconductoras de todos los articulos.

Capitulo 4. Articulo 1: Y,BaCuO,-free melt textured YBa,Cu;0.: a
search for the reference sample

Compuestos monodominios texturados de YBa,Cu;0,s (MTG YBCO) (Y123) libres
de precipitados de Y,BaCxO; (Y211) han sido crecidos con éxito por la técnica de
solidificaciéon direccional inducida por semilla al anadir 6xidos de Zr (BaZrO,,
YBa,ZrO; ;) en la mezcla precursora inicial.

Los motivos de la utilizacion de oxidos de Zr han sido basicamente cuatro:

- Los 6xidos de Zr son unicos para variar drasticamente la microestructura de los
texturados de YBCO sin interferir con las propiedades intrinsecas de esta fase.

- En general, el elemento Zr no se incorpora en la estructura del YBCO, y por lo tanto,
no varia propiedades fisicas particulares (T=92K).

- Los 6xidos de Zr son inertes a las fases liquidas generadas durante el proceso de
crecimiento del YBCO.

- La modificacion del mecanismo de crecimiento induciendo un efecto de arrastre de la
fase 211 y generando monodominios libres de estos precipitados.

Los o6xidos de Zr precursores han sido obtenidos por la técnica de sintesis via
reaccion de estado solido a partir de 6xidos, segun las siguientes reacciones:

BaCO,+Z1O, = BaZtO,+CO,N
1/2Y,0,+2BaCO,+7Z+O, = YBa,ZtO, .+CO,
Han sido sometidos a diferentes procesos térmicos a 1.400°C hasta sintetizar las fases
puras habiéndose comprobado por la técnica de DRX. Hemos sintetizado el BaZrO;

con sistema cristalino ctubico tipo perovskita (ABX,) y el YBa,ZrO;; con sistema
cristalino cubico tipo doble perovskita (A,BB’X)).
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Hay que mencionar que los efectos para ambos compuestos han sido similares, para
simplificar, a partir de ahora se hara referencia inicamente al compuesto BaZrO;.

La adicién de este aditivo ha inducido una fuerte influencia en las caracteristicas del
estado liquido de alta temperatura generando un espectacular efecto de arrastre de las
particulas de BaZrO;y Y211 fuera del monodominio de YBCO dejando amplias zonas
macladas de YBCO y generando a su vez bandas de macrosegregaciones
perpendiculares al frente de crecimiento pero sin variar la temperatura peritéctica del
YBCO (Tp=1.010°C).

Este proceso de arrastre esta basado en la teorfa “arrastre —atrapamiento” para un
medio organico con una impureza metalica y donde desctibe el arrastre / atrapamiento
de una inclusién por el avance de un frente solido a través de un liquido de Uhlmann,
Chalmers y Jackson [94].

Explica como dos fuerzas antagonistas estan actuando en la particula. Por un lado
una fuerza atractiva viscosa (Drag Force) entre la particula y el frente liquido de
crecimiento viene dada por la férmula:

F,=6mnRe*/d

y por otra una fuerga repulsiva debida a los efectos de tension superficial definida por la
térmula:

F . =2nrAG (a,/d)"

surf

Siendo d la distancia entre particula e interfase sélido/liquido y n un parimetro libre
cercano a 1.

El radio critico de una particula r, para ser atrapada en un soélido definido por
Vanderwalle, Ausloos y Cloots [95] viene dado por la férmula:

r~AG 2,/3nR

Doénde
AG=Gps-Cp; -O;.

Siendo Gy, Opy, O, las energias libres de interfase, particula/sélido, patticula/liquido y
sélido/liquido respectivamente.

a, es la distancia promedio intermolecular

1 viscosidad del liquido

R velocidad de solidificacion

Esta ecuacion se obtiene al resolver ambas fuerzas cuando se da la condicién critica
a,=d y

Si el radio de la particula es mayor que el radio critico r>r_ la particula es atrapada,

siendo dominante la I, por el contrario, si r<r, la particula es arrastrada por el frente

de crecimiento, por la interfase, dominando el término F

surf*
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En funcién de esta teorfa se han variado los parametros de crecimiento siguientes
con el objetivo de conseguir maximizar el arrastre para obtener monodominios sin
inclusiones:

1- Tamano de particula de las inclusiones de Y211 (inferior al r)) —> (1)
2- Concentracion inicial de BaZrO,— (Ao)

3- Tamano inicial BaZrO; — (Ao, 1)

4- Contenido inicial Y211

5- Contenido inicial de CeO,—>(M)

0- Velocidad de solidificacion—>(R)

En este articulo se muestran los efectos del proceso de crecimiento y las
modificaciones en la microestructura que se han obtenido al ir variando cada uno de
los parametros enumerados anteriormente hasta conseguir una muestra texturada de
YBCO (TSMTG) libre de particulas Y211 hecho que hasta la fecha no se habia logrado
nunca.

Se ha podido obtener una muestra MTG YBCO libre de inclusiones Y211 para ser
usada como muestra de referencia para estudios fisicos y microestructurales.

Las propiedades superconductoras como densidad de corriente critica, linea de
irreversibilidad y anisotropfa han sido determinadas y comparadas con monocristales
de YBCO vy estandar MTG YBCO, demostrando la alta calidad de este nuevo
monodominio texturado de YBCO casi monocristalino.

Capitulo 5. Articulo 2: Pushing and trapping phenomena in
YBa,Cu;0, melt textured composites with BaZrO, and Ag
additions

En este capitulo monodominios texturados por fundido YBCO (TSMTG) con

adiciones de BaZrO; (t<1um) y Ag,0 han sido crecidos con el objetivo de estudiar los
procesos asociados de arrastre-atrapamiento y los espectaculares efectos generados en
la microestructura de monodominios texturados superconductores de YBCO
(TSMTG). Las temperaturas en el proceso térmico de fundido y crecimiento se han
adaptado ya que la adicion de Ag reduce la temperatura peritéctica del YBCO
aproximadamente unos 30°C.

En funcién de los resultados obtenidos y mostrados en el capitulo anterior (ver
capitulo 4) se perseguia el objetivo de mejorar las propiedades mecanicas de esta
muestra de referencia YBCO (TSMTG) libre de inclusiones de Y211. Se ha realizado la
adiciébn de un nuevo aditivo 4g,0 en la composiciéon precursora previamente
optimizada. Las zonas libres de la matriz de YBCO superconductor no presentan
inclusiones de Y211 ni de BaZrO; debido al fuerte arrastre de las particulas por el
frente de crecimiento. Las inclusiones de Y211 en la matriz superconductora de Y211
mejoran las propiedades mecanicas y superconductoras al actuar como centros de
anclaje de la corriente y atrapadores de grietas. Por medio de la adiciéon de plata, Ag, se
pretende mejorar las propiedades de estas zonas macladas libres de inclusiones de
Y211.

Las inclusiones de Ag en TSMTG YBCO-Ag actian reduciendo las fracturas,
parando las microfracturas, incrementando la densidad y disminuyendo la porosidad
mejorando asi notablemente las propiedades mecanicas en todos los sectores de
crecimiento debido a su naturaleza plastica.
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Las particulas de A¢ por una parte quedan atrapadas en la matriz maclada
superconductora de YBCO libre de otro aditivo (BaZrO; y Y211) generando una
mueva morfologia de particulas de plata, elongadas casi cilindricas, con una longitud de
~00-120pum y una orientacién muy anisotrépica no observadas previamente. Estas
particulas de .Ag atrapadas muestran una disposicion del eje largo paralela a la direccion
de crecimiento en todos los sectores de crecimiento generados por el crecimiento
direccional inducido por la semilla.

Por otra parte una serie de particulas con morfologia casi esférica son arrastradas por
el frente de crecimiento y acumuladas conjuntamente con las particulas de Y211 y
BaZrO; en unas bandas de segregaciéon perpendiculares al frente de crecimiento, en
todos los sectores de crecimiento, y a su vez paralelas entre ellas. Produciéndose una
alternancia entre zonas macladas libres de particulas con bandas de segregacion. Indicar
que una vez que la banda de macrosegregaciéon se ha formado, el crecimiento del
monodominio se reanuda manteniendo la misma orientacion cristalografica que el
dominio previo de YBCO libre de Y211.

La teoria de arrastre-atrapamiento es aplicada para explicar cualitativamente el inusual
fenémeno de crecimiento que ha inducido esta particular morfologia de las formas de
las particulas incluidas y su distribucioén en la muestra. La morfologfa de las particulas
de Ag revelan los mecanismos microscopicos de crecimiento controlado por el
arrastre-atrapamiento cuando una particula arrastrada esta de hecho en estado liquido y
por lo tanto puede ser deformada. La teoria de arrastre-atrapamiento, en este caso, no
es aplicable totalmente para dos liquidos inmiscibles como es el caso.

Capitulo 6. Articulo 3: Melt growth and microstructure
development of high critical current REBa,Cu;0, superconductors
with a natural mixture of Rare Earths

En este articulo se presenta la obtenciéon de nuevos compuestos superconductores

texturados por fundido, REBa,Cu;0.5 / RE,BaCuO, donde RE=Xenotima,
obtenidos por la técnica de crecimiento direccional inducida por semilla (TSMTG).

Los compuestos texturados REBCO/RE’211 con diferente composicion idnica son
unos materiales muy interesantes ya que ofrecen nuevas oportunidades para fomentar
las propiedades de los materiales superconductores.

Los superconductores de alta temperatura critica (SATC) como la fase RE123
REBa,Cu;0, 5 necesitan ser sintetizados con cualquiera de los iones de tierras raras a
excepcion de Pr, el cual no es superconductor. Debido a este caracter no
superconductor del Prla mayorfa de las mezclas naturales de tierras raras existentes en
la naturaleza (Didymium, Misch Metal) han sido descartadas para la preparacion de
superconductores de alta temperatura.

Las propiedades fisicas, quimicas, microestructurales...etc, dependen en un primer
grado de la tierra rara seleccionada. Por esta razon la fabricacién de nuevos materiales
que contiene elementos de tierras raras va unida a muy caros procesos de separacion de
estos elementos a partir de minerales que estan formados por una mezcla de gran
cantidad de elementos de 6xidos de tierras raras.

En la naturaleza existe una mezcla natural de tierras raras procedentes de Brasil
llamada Xenotima. La Xenotima tnicamente contiene iones de tierras raras pesadas (ver
tabla 3.1) y por este motivo es un buen candidato para la preparacion de
superconductores REBCO con amplias posibilidades de ser utilizadas para aplicaciones
practicas. En este capitulo (capitulo 6, articulo 3) se demostrard que monodominios
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texturados de REBCO con altas corrientes criticas pueden ser obtenidos usando la
mezcla natural de 6xidos de tierras raras procedentes del mineral Xenotima (esta mezcla
natural de tierras raras no incluye tierras raras ligeras, en particular Pr)

Tabla 3,1 Composicion en %o en moles de los diferentes dxidos de tierras raras pesadas, RE, que componen la

Xenotima.

Composicién % en moles | Composicién % en moles
Y:0s 54 Dy,0; 4 7
Yb,0, 14 Y203 2 54
LuD; " Ho.0, 8 2
Er0; 10 Er0; = 10
Dy,0s 7 Tm,04 ‘52 2
Tmy0; <

Yb.0, 14
Ho,03 2 Lup, 11

Via reaccion de estado solido se han sintetizado las fases REBa,Cu,0, 5 siendo RE:
T, Xenotima. Los tratamientos térmicos son los siguientes:

glido
Reaccién de estado S .
HeC 15h
ArC 241
1100°C 850°C 24h
y % I12h
& >
S S
HQ =
TT, dxidos kigroscopicas komogeneizack komtog how ogen eizacion es

Los materiales resultantes han sido caracterizados por medio de la técnica de
difraccién de rayos X, DRX.

La inducciéon del crecimiento, por la técnica de crecimiento de solidificacion
direccional inducida por semilla, de un dnico grano requiere la determinacion de la
ventana de temperaturas existentes entre la temperatura de nucleacion de la semilla y 1a
temperatura homogénea de nucleacion. Por este motivo se ha realizado analisis
termodiferencial (ATD) a una velocidad de calentamiento y enfriamiento de 10°C/min
para el material en polvo de REBa Cu O, 5 (Xenotima) y han sido comparados ambos

con los resultados analiticos obtenidos para el YBa Cu O ¢
En el caso de RE los analisis muestran que la temperatura peritéctica, T,, se ve

reducida ~ 40°C si se compara con la del YBa,Cu O, 5
Es necesario un profundo estudio de los mecanismos de crecimiento de los

monodominios texturados REBa,Cu 0,5 / RE,BaCuO,. Una de las principales
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diferencias para los materiales texturados con diferentes iones de tierras raras radica en

un detallado conocimiento de la termodinamica de alta temperatura y los parametros

de solubilidad de los iones de RE en el fundido y su dependencia con la temperatura.
En este articulo se han investigado los mecanismos de crecimiento de los

monodominios texturados de REBa,Cu,O,s5 / RE,BaCuO, donde RE son iones
pesados, xenotima y RE’ es Y inicialmente y finalmente RE y RE’ son diferentes
mezclas de tierras raras pesadas e itrio, Y. Una distribucion inhomogénea de RE debida
a la diferencia de solubilidad de cada tierra rara en el estado semisolido de alta
temperatura. Durante el proceso de cristalizacioén se genera una profunda inversion de
la  composicion de tierras raras entre la matriz superconductora y los precipitados
aislantes. El Y se encuentra localizado preferentemente en la matriz 123 y las tierras
raras RE esta localizada en las particulas Y211. Los iones pesados RE pueden sustituir
al Y sin producir degradaciéon de las propiedades superconductoras. Ia matriz
superconductora y el interior de las particulas grandes atrapadas de RE,’BaCuO; son
ricas en Y mientras que las particulas pequefias (también atrapadas) de RE,’BaCuO;
son ricas en iones pesados. La diferencia de solubilidad de las tierras raras en el estado
de alta temperatura semisolido tiende a generar una fuerte inversion de composicion de
las tierras raras entre la matriz superconductora y los precipitados aislantes que se han
originado durante el proceso de crecimiento. Se propone un modelo de mecanismo de
crecimiento para poder explicar este fendmeno.

Estas muestras se compararan con monodominios texturados de YBCO
(Y123/Y211) estandar y se demostrara que las propiedades superconductoras son muy
similares ya que la matriz superconductora es rica en Y. Asi como el proceso de
fundido y crecimiento tiende a generar una separacion natural de los elementos de RE
y por supuesto una modificaciéon en los mecanismos de desarrollo microestructural si
se compara con un monodominio de YBCO estandar.

Altas corrientes criticas han sido observadas en REBa CuO_; con la mezcla natural

de oxidos de tierras raras pesadas, RE, permitiendo asi la supresion de las metodologias
costosas de separacion de RE. El potencial de esta nueva técnica para la reduccion del
coste final de los materiales superconductores texturados es muy elevado.

En resumen, el objetivo es obtener por la técnica del crecimiento inducido por
semilla, nuevos monodominios texturados que contengan diferentes iones de tierras
raras; Xenotima, 1m,..etc, para realizarles caracterizaciones microestructurales y fisicas
con el objetivo de ser comparados entre s{ y con el compuesto superconductor YBCO.
Concluimos que el fundido tiende a generar una separacion natural de los iones de
tierras raras RE, generando globalmente una alta reduccion del coste final de los
materiales superconductores.

Capitulo 7. Articulo 4: Growth and microstructure of MTG
REBa,Cu,0, / RE’>,BaCuQO; with heavy Rare Earth elements

En este articulo se realiza una comparacion en el crecimiento y la microestructura de
MTG REBa,CuyO,5 / RE,BaCuO; con elementos de tierras raras pesadas. Nuevas
ceramicas masicas texturadas de REBa,Cu;0, 5 / RE,’BaCuOj han sido obtenidas por
la técnica de solidificacion direccional inducida por semilla (TSMTG).

Dos mezclas iniciales de polvo superconductor REBa,Cu,O,5 siendo una
RE:Xenotima (Y, Yb, Lu, Er, Dy, T, Ho) (ver tabla 3.1) y la otra RE=T» han sido
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sintetizadas mediante reaccion de estado sélido con el mismo esquema de temperaturas
(ver figura 3.1).

En ambos casos compuestos superconductores texturados de REBa,Cu,O,5 /
RE,BaCuO; han sido obtenidos donde RE y RE’ son diferentes mezclas de tierras
raras pesadas/Y'y T/ Y.

Para ambos compuestos los analisis de composicion muestran diferentes areas donde
RE, BaCuO; muestra una distribucién inhomogénea de RE debida a una diferencia de
solubilidad de cada tierra rara en el estado semisdlido de alta temperatura. Durante los
procesos de cristalizacién se genera una profunda inversiéon de cada composicion de
tierra rara entre la matriz superconductora y los precipitados aislantes.

El'Y es selectivamente localizado en la matriz de 123 y RE en las particulas de 211.
Iones pesados de RE pueden sustituir al Y en REBCO (TSMTG) sin degradacion de
las propiedades superconductoras. Todas las muestras poseen propiedades
superconducoras similares ya que la matriz es rica en Y. Se ha realizado una
comparativa de ambos compuestos con YBCO estandar.

Un modelo de cristalizacién ha sido propuesto para explicar este fenémeno que se da
con ambas composiciones Xenotimay Tulio.

Estudios de ATD demuestran que la temperatura peritéctica depende de los iones de
tierras raras. Para ambos casos se observa una bajada de la temperatura peritéctica de
aproximadamente 40°C si se compara con el YBCO. El hecho de poseer una
temperatura peritéctica inferior al YBCO hace que sean buenos candidatos para
convertirse en agentes soldantes.

Dando un paso méds se han realizado soldaduras YBCO/TwBa,Cu;0,s/YBCO
siendo el agente soldante TmBCO (TSMTG). Hemos obtenido formas complejas
como anillos soldados.

El material inicial precursor de las muestras es TmBa,Cu;0, s (Im123)+ 25% (en peso)
Y,BaCuO; (Y211) que es sometido a solidificacion direcional inducida por semilla
(ISMTG).

Este monodominio ha sido cortado en laminas de 200pum de espesor e insertado en
un anillo de YBCO texturado por la misma técnica de solidificaciéon direccional
inducida por semilla como podemos observar en la figura 3.2.

Figura 3.2 Esquema de un anillo de YBCO soldado con una lamina de REBa,Cu,0, ./ RE",BaCuO;

3

siendo RE: Tm. Es posible identificar, mediante fotografias SEM en modo retrodispersados, cambios de
composicion entre el anillo de YBCO y el agente soldante.

Este anillo de YBCO con el agente soldante TmBCO ha sido sometido a un proceso
de soldadura situando el limite de la temperatura de fundido 40°C por debajo de la
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temperatura peritéctica, T, del YBCO, logrindose asi la formacion de la soldadura
superconductora.

Este estudio es extrapolable a la utilizacién de REBCO siendo RE:Xenotima.
En el apéndice D se muestran graficas, tablas y esquemas para los articulos: 3 (capitulo

0) y 4 (Capitulo 7).

Capitulo 8. Articulo 5: Self-seeded YBCO welding induced by Ag
additives

En este articulo se presenta un nuevo procedimiento de soldadura para unir
ceramicas masicas superconductoras texturadas de YBCO desarrollando uniones de
alta calidad.

En este caso el agente soldante propuesto es un compuesto de YBCO-Ag (TSMTG)
el cual posee una temperatura peritéctica 30°C inferior a la del YBCO. Condicion
indispensable para ser candidato a agente soldante, como se ha demostrado en el
capitulo5 articulo 2, al mejorar las propiedades mecanicas puesto que disminuye las
micro y macrogrietas, asi como la presencia de poros incrementando de esta manera la
densidad del compuesto ceramico texturado superconductor [36].

Por medio de un optimizado y adaptado tratamiento térmico se realiza el proceso de
soldadura, confinando el efecto de la adicion de Ag a la zona de soldadura
favoreciendo el proceso de crecimiento auto inducido siendo “la semilla” las piezas de
YBCO texturado, manteniendo asi un buen parametro de celda entre la matriz y el
material soldante. De esta forma se evitan segregaciones de fases que pudieran
producir comportamiento de uniones débiles o desorientadas. Estos son dos de los
handicaps a evitar en las soldaduras ya que hacen disminuir drasticamente las
propiedades superconductoras y mecanicas.

Las medidas de propiedades superconductoras locales analizadas por magneto-6ptica
y medidas de campo atrapado revelan la gran calidad de la soldadura.
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Abstract

Melt textured YBg Cy Q ( MTG YBC® composites free of Y BaGuO 211 precipitates have been grown by the top
seeding method by adding a Zr-oxide to the starting precursor mixture. This addition has induced a pushing effect of the
Zr-oxide and 211 inclusions out of the YBCO single domain. The effect on the growth process and modification of the
microstructure has been analyzed. Growth parameters like particle size of the precursors, initial content of 2151, BaZrO , anc
CeQ, and solidification growth rate have been tuned in order to enhance the pushing effect and be able to grow 211-free
MTG YBCO composites to be used as reference sample, for physical and microstructural studies of MTG YBCO
composites. The superconducting properties like critical current density, irreversibilitf line IL, and anisotropy of the
resulting material, have been determined and compared to YBCO single crystals and standard MTGSYBIDO Elsevier
Science B.V. All rights reserved.

PACS 74.62 Bf; 74.80 Bj; 74.60 Jg; 74.72.Bk
Keywords: Melt processing YBCO; Zr-oxide additions; Microstructure; Critical currents

1. Introduction rent density[ 5-B. Recent generation of artificial
in-plane dislocations by scalable industrial processes
Melt textured YBg Cy Q ( MTG YBC® com- have increased the critical current density by more
posites have been shown to be very promising mate- than 10094 3,9,10 . For some applications, like fault
rial for bulk superconducting applicatiohs 1,2, espe- current limiters based on bulk MTG YBCO, it is
cially in rotating machinery systems and fault current specially important to induce a controlled decrease
limiters. Their prospective have further grown by of the critical current density to certain established
recent demonstrations that the physical properties of values[ 11-1}# . Several strategies like increasing the
this material can be tuned by tailoring its microstruc- bath temperature or applying a magnetic field have
ture [3,4. Work on Y BaCuQ ( 221 precipitate been used 11,12 . The ability of this material to be
inclusions has demonstrated their use as structuraldoped by non-magnetic impurities like Mg gives
cracks stoppers and improvement of the critical cur- further hope to this applicatioh 14 . In addition,
recent investigations on Ag—RBCO composifes=R
Y, Sm) have demonstrated that the superconducting
* Corresponding author. [15] and mechanical propertiés 116 of MTG super-

0921-4534 /00/% - see front matt€r2000 Elsevier Science B.V. All rights reserved.
Pll: S0921-4534 0D 00288-4
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conductors can be improved. Trapped fields up to 11 generated due to the sluggish character of the reverse
T at 77 K have already been generated 17,18 . peritectic reaction 21% L — 123. We show that the
The profit of all this success requires the knowl- growth conditions to produce a MTG YBCO refer-
edge of the physical properties of MTG YBCO. Itis ence sample free of 211 precipitates by the addition
necessary to study the contribution to flux pinning of of a Zr-oxide to the starting mixture are very critical
each type of defect naturally growing like twin and that a good tuning of the starting precursor
boundaries, dislocations, oxygen vacancies, or artifi- mixture and growth rate is required. BaZfO and 211
cially induced like second phase precipitates, in-plane segregations have been controlled and confined in
dislocations, in order to select the microstructure for regular and elongated bands perpendicular to the
each desired application. Therefore, the cooperative growth direction. We have been able to prepare

and competitive nature of all these defects should be 3 x 2x 0.25 mn? crystals completely free of 211

thoroughly investigated. Recently, work in this direc-
tion has also been startdd 19421. However, the
difficulty in finding a good reference sample to
compare with has not been solved yet. YBCO single
crystals are usually used, though they are not the
optimum solution. Recent investigations have al-
ready shown that MTG YBCO composites might
have different properties than single crystals, mainly
due to the accumulation of different types of defect,
i.e. point, linear, planaf 20,21. For example, a
partially entangled liquid vortex state has been iden-
tified induced by the competitive effect of twin
boundaries and 211 precipitatg¢s ]21 . One would
dream in controlling one defect by one and start with
a reference sample. Then questions like the irradia-
tion effects in MTG YBCO][ 22, twin boundary
pinning, and effect of 211 precipitates could be
nicely tackled.

In view of the initial results observed from adding
a Zr-oxide to MTG YBCO, we intended to produce
this reference sample. Previous results on Zr-oxide
additions[ 23 , with the aim of studying the origin of
inclusion segregations in MTG YBCO, showed that
the growth conditions were strongly modified and
that segregation of 211 and BazZyO precipitates
could be explained by the pushing-trapping theory
[24]. The chemical inertness of BazZfO in the
BaCuQ,/CuO melts was evidenced by Erb et al.
[25], who demonstrated that BaZyO crucibles were
the best for clean YBCO single crystal growth.

In this paper, we have tried to enhance this push-
ing effect in order to produce a MTG YBCO com-
posite free of 211 precipitates with single crystalline
quality. The most straightforward way, like to avoid
the addition of 211 precipitates in the precursor
mixture, is known to fail. MTG YBCO single do-
mains with 10—15 wt.% of 211 inclusions are always

precipitates to be used as a reference sample for
MTG YBCO. We have also investigated the effect of
a second Zr-oxide, i.e. YBa ZrQ , which was also
found to be non-reactive with YBCO 26 .

Section 3 describes the induced modifications on
the growth process and corresponding changes of
microstructure. Section 4 compares superconducting
properties, like critical current density, irreversibility
line (IL), and anisotropy of MTG YBCO composites
having the 211 phase completely segregated with
standard MTG YBCO /211 composites and single
crystals.

2. Experimental

MTG YBCO /211 composites have been prepared
by the Top Seeding Growthh TSG method using
melt textured NdBa Cy ¢YNd,Ba,Cu,O,, seeds.
Details on preparation have been published else-
where[ 27 . Briefly, YBCO with 30 wt.% of 211 and
1 wt% of CeQ precursor powder is uniaxially
pressed in the shape of pellets of 12 mm in diameter
and 1 cm in thickness. CgO addition is used to
increase the liquid viscosity and to avoid coarsening
of 211 particled 2B . The 211 particles had a mean
size diameter of~ 0.5—1 pm. Typical growth pro-
cess consisted of heating the samples in an isother-
mal furnace up to a presintering temperature of
~960°C for 24 h. Subsequently, the temperature
was risen ~ 30°C above the peritectic temperature
(T, ~1010°0 for 5 h, rapidly cooled down until a
temperatureT;, characteristic of the heterogeneous
nucleation at the seed, and slowly cooled down at
0.5°C/h within a temperature windo{il; — T,] ~
15°C, whereT, is the characteristic temperature for
homogeneous nucleation without seed. Single do-
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main samples up to the border of the pellet were
obtained which top surface showed the typical cross
shape of theab crystallographic directions.

This starting composition was then modified by
the addition of Zr-oxides, i.e. BaZrO or YBa ZtQ
in a 0.5 1, 5, and 10 wt.%. The Zr-oxides were
prepared by solid state reaction and treated at 1400°C.
Single phase formation was confirmed by X-ray
analysis. The effect on the growth process and mi-
crostructure was studied by polarized optical mi-
croscopy and scanning electron microscdpy SEM-
EDX) and the superconducting properties were ana-
lyzed by measurements of SQUID magnetometry up
to 5.5 T and angular dependent magnetoresistance up
to 9 T. Sample microstructure was analized by SEM-
EDX with prior chemical etching. Differential ther-
mal analysis did not reveal any modification of the
peritectic temperature with Zr-oxides addition, hence,
the growth temperature window was not essentially
modified for the Zr-oxide YBCO composites. In
addition, the effect of BaZrQ and YBa ZtQ ox-
ides on the growth modes has been found to be
similar, thus only results from BazZrO will be re-

ported here. Fig. 1. Optical picture of a YBCO composite with) a 1wt.% and
(b) 10 wt.% of BaZrQ addition.

3. Zr-oxide additions: effect on the growth pro-
cess and microstructure BaZrO, sample. A very perturbed growth, with a
high concentration of cracks and growth terraces, is
Fig. 1a and b shows an optical picture of the top observed together with large single domain regions
surface of a TSG YBCO pellet with the addition of 1  free of 211 particles where the twin structure can be
and 10 wt.% of BaZrQ , respectively. Notice that observed. However, large BaZfO precipitates, i.e.
whereas for the 1 wt.% of BaZrO , the single do- > 5 um in size, can still be found trapped inside the
main grows till the borders of the sample with the 211-free YBCO single domainé see Fig.)2c . The
typical cross shape, for the 10 wt.% BaZrO sample repulsive interaction between the 211 particles and
an irregular single domain growth is obtained. The the YBCO solid interface, in the presence of BaZrO
latter was initially thought to be a consequence of addition, was claimed by Cloots et &l. 23, who also
the enrichment of 211 and BaZgO particles ob- showed that 211 macrosegregations were enhanced
served at the interface of the single domain already in samples with BaZrQ . The tendency of BaZrO
reported by other authofs P3 . Below, we will show addition to push 211 particles aside from the YBCO
that, actually, the growth conditions can be im- single domain can be confirmed from observation of
proved. A larger magnification of thab plane of Fig. 2d. This is an optical picture of one side of the
the 10 wt.% BazZrQ samplé see Fig.)2a shows single domain of MTG YBCO with 10 wt.% BaZrQ |,
elongated macrosegregations of BaZrO and 211 where long macrosegregations of BaZrO and 211
particles and cellular-like growth mode at the side of particles are seen separated by YBCO single domain
the single domaih 23 . regions free of precipitates. Arrows are indicating the
Fig. 2b shows an optical picture of thed plane direction of enhanced pushing of 211 precipitates
at the center of the single domain for the 10 wt.% generated by the Zr-oxide introduced in the melt.
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Fig. 2. Optical picture of theab plane of the 10 wt.% BaZrQ sample showifig a elongated macrosegregations of BaZrO and 211
particles and cellular-like growth mode at the side of the single domair{ and b a very perturbed growth at the center of the single domain.
(c) Optical picture of a magnification of the 211-free YBCO single domain region where large BaZrO precipitates can be seen trapped
inside.(d Optical picture of thab plane of a 10 wt.% BazZrQ sample showing the pushing effect of 211 particles induced by the Zr-oxide
indicated by arrows.

Samples with lower content of BaZtO diminished YBCO «-BaZrO; where a decrease of porosity has
this effect. Notice that the crystalline orientation of been observed for the 211-free regions.
the YBCO phase is preserved through the macroseg- Fig. 3b shows a SEM lower magnification of the
regation bands. central part of the single domain of the MTG YBCO
Next, MTG YBCO pellets with 10 wt.% of  with 10 wt.% a-BaZrO, sample. Straight and long
BazZrQ, particles with sizes kept belowulm were macrosegregations of BaZgO and 211 particles are
grown (a-BaZrO, sample . Remarkably, the growth seen forming squared narrow bands enclosing
quality strongly improved and gave rise regions of twinned YBCO regions free of 211 particles in a
~500 wm? completely free of 211 and BaZgO  quite regular way. A magnification of one of the
particles, only the twin structure of the YBCO phase elongated segregations indicated that BaZrO and
could be observed see Fig.)3a . Notice that the 211 particles are completely separated within the
twinned spacing is~ 5000 A which is much larger  band. The repulsion interaction between the 211
than that observed in YBCO melt textured materlal particles and the YBCO matrix when in the presence
with 30 wt.% of 211 particles~ 1000 A[4 8,19 . of BaZrQ, is explained by the pushing—trapping
addition, it has been reported that the presence of theory initially developed by Uhimann et &l. 24 for
porosity in MTG-YBCO composites grown by TSG an organic medium with a metallic impurity. Parame-
may be closely related to low contents of 211 precip- ters like solidification growth velocity, particle size,
itates[ 29 . This is certainly not the case in MTG- interfacial energies between solid and liquid phases
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Fig. 3. (@ Optical picture of theab plane of the 10 wt.%
a-BazZrO; sample showing a nicely grown twinned YBCO single
domain free of 211 particled. )b A SEM-EDX picture of the
central part of the MTG YBCO with 10 wt.%-BaZrO; single

domain sample where straight square spiral macrosegregations of
BazZrO, and 211 particles are separating twinned YBCO regions.

are crucial in this theory 24, which describes trap-
ping or pushing of an inclusion by an advancing
solid front through a liquid. It is based on the
existence of a critical particle radius,, for a parti-
cle to be trapped in the solid, given by 130

r.~Aoay,/3R, (D

where Ao =opg— 0p — 0, aNd 0pg, Tp, Tg
are the particlgsolid, particle/liquid, and
solid /liquid interface free energies, respectivedy.

is the average intermolecular distangeis the liquid
viscosity, andR is the solidification growth rate. Eq.
(1) indicates that if the particle is larger than
(r>r,), it is trapped by the growing front. Instead,
if the radius of the particle is smaller thap (r <r),
the particle remains indefinitely pushed by the inter-
face.
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Two antagonist forces acting on the particle are
considered: a repulsive force due to surface tension
effects, ;= 2w rAo(a,/d)", whered is the dis-
tance between the particle and solid /liquid interface
and n is a free parameter close to 1. The second
force is an attractive viscous drag forc&,. =
6mnRr?/d arising from the fresh liquid flowing
between the particle and the advancing front. Then
Eqg. (D is obtained by equating both forces at the
critical condition a, = d [30].

This theory was first applied to YBCO /211 com-
posites by Endo et al. 31 to study the anisotropic
pushing of 211 particles and lately by 29]32 also in
relation to the 211 precipitates in MTG YBCO com-
posites. Recent studies on Ag inclusions in MTG
YBCO crystals[ 33 and Al @ —SiQ impurities in
KCI crystals[ 30 have also used the same theory.

In view of the results presented above, we in-
tended to prepare large YBCO single domains free
of 211 particles by enhancing and promoting the
pushing effect of 211 particles. These single domains
would bring information on the MTG YBCO proper-
ties independent of the 211 particle effect. They
could act as the so desired reference sample in MTG
YBCO and the role of 211 particles, ion irradiation,
or even twin boundaries could be definitely studied
and properly compared to single crystals.

3.1. Pushing of particles ahead of ab plane growth
front

Following Eg.( 2, the pushing effect should be
enhanced by decreasing the inclusion particle size
below the critical radius, or increasing the critical
radius by reducing the growth rate or melt viscosity
or also by increasing the interfacial energy and melt
viscosity. It is clear that the BazZrO inclusions
modify the properties of the liquid by promoting an
increase ofA o and thus, of the critical radius,,, of
the trapped 211 particles Eq) 1. Further enhance-
ment of the effect has been obtained by first, de-
creasing the grain size of BaZgO particles because a
higher surface to volume ratio should maximize the
effect of reduction of ther,, and og_ interface free
energies. This term should allow the increaserof
above 3 pm, which is the highest size of 211
particles in our composites. Thus, a complete push-
ing of 211 particle occurs. Additionally, the size
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reduction of BaZrQ particles below Lm enables
to push them also effectively.

Secondly, we decreased the starting 211 composi-
tion from 30 down to 20 and 10 wt.%, expecting that
the pushing effect should be easier if less particles
had to be pushed. However, results showed that the
growth conditions were deteriorated and the crys-
talline quality decreased, thus numerous terrace steps
and macrocracks were again observed within dbe
plane. In addition, the dimensions of 211 free re-
gions were unexpectedly reduced and no regular
growth fronts were obtained. In fact, samples with
small amounts of 211 inclusions are known to have
growth problems related to strong liquid Idss 1,4,32
and additionally, the grain size of the 211 particles
increases by decreasing the 211 content, hence ap-
proaching the critical radius.

Third, we tried to reduce the melt viscosity,

(Eg. D by decreasing the content of CeO in the Fig. 4. (@ Optical picture of the MTG YBCO pellet with initial

precursor mixture. However, the elimination of CEO  composition: YBCO + 30 wt.% 211 + 10 wt.%-BazrO, + 0 wt.%
additives would generate some 211 particle coarsen-CeQ, grown at 0.2°C/h( )b Optical picture of ttab plane of

ing which could then have a radius abovg and this sz_:lmple indicating the_ 9(Dﬂr_n _of the macrosegregations when
thus, trapping occuf 32,34 . Remarkably, samples reaching thel 110 direction within thab plane.
prepared with initial composition: YBC@® 30 wt.%
211+ 10 wt.% a-BazrQ, + 0 wt.% CeQ showed a
regular growth front. Optical analysis of this sample along theab planes was~ 200-300pnm and they
indicated single domain growth almost till the bor- were ~ 25 pm wide. Samples with and without
ders of the pellet and evidenced the cross shape ofCeOQ, were prepared at the growth rate of 0.2°C/h.
the crystallographicab axis only observed for good Results showed that the growth rate has a stronger
quality samples. Pushing of 211 and BaZrO parti- influence on the growth quality and pushing effi-
cles was also produced in this case and a centeredciency than the modification of the melt viscosity by
single domain of 0.5 0.5 mnt (ab plan® free of a1 wt.% of CeQ .
inclusions, followed by regular elongated macroseg-
regations of 211 and BaZrQO , separated By150—
200 pwm of YBCO material free of inclusions was
obtained.

Finally, we reduced the growth rate down to

3.2. Pushing of particles ahead of c-axis growth
front

At this stage, we analyzed the macrosegregation

0.2°C/h. This is the last parameter influencing Eqg.
(1). The resulting samples clearly displayed the high-
est growth quality encountered so far. Again the
single domain grew until the border of the pellet see
Fig. 48 and a sample with initial compostion YBCO
+ 30 wt.% 211+ 10 wt.%«-BazZrQ, + 1 wt.% CeQ
displayed a centered crystal, free of inclusions, with
dimensions of 0.7 0.7 mnt (ab plan® . The elon-

effect along thec-axis growth front. Fig. 5 shows a
comparison between twac planes of MTG YBCO
samples grown at 0.2°C /h: one with 30 wt.% of 211
final composition, the other free of 211 precipitates
prepared with 10 wt.%«-BaZrO, + 30 wt.% 211+ 1
wt.% CeQ, of starting composition. In Fig. 5a, the
typical SEM morphology of arac plane of a YBCO

+ 30 wt.% 211 sample, with 211 particles and mi-

gated macrosegregations were extremely regular crocracks laying parallel to thab plane, is shown.

turning 90°at the{ 119 directions as seen in Fig. 4b.

Notice also that only slight 211 macrosegregations

The mean distance between these macrosegregationare visible. The microcrack spacing may be esti-
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Fig. 5.(@ SEM cross-section of a chemically etched MTG YBCO sample with 30 wt.% of 211 growrf@y0.@) Optical cross-section

of sample YBCO+ 30 wt.% 211+ 10 wt.% o-BaZrO; + 1 wt.% CeQ grown at 0°Z/h. This sample is characterized by extremely
regular and parallel elongated macrosegregations parallel takthglanes( ¢ SEM magnification of a MTG YBCO region of image b
indicating cracks parallel and perpendicular to #ie planes.( d SEM magnification of one interface between a macrosegregation and a
YBCO single domain region.

mated in ~1 um in agreement with other works some microcracks perpendicular to thle planes are
[8,15. Contrary, Fig. 5b shows an optical image of observed see Fig. bc , while single particles of 211
the cross-section of the MTG YBCO single domain inclusions are not seen within the YBCO matrix.
with 10 wt.% a-BaZrQ, addition. Instead, the sam- Analysis of the same sample before oxygenation
ple is characterized by extremely regular and parallel demonstrated that the cracks perpendicular toate
elongated macrosegregations parallel todheplanes planes are generated during the oxygenation process
with typical dimensions of 4 mm in lengthy~ 25 of 120 h at 450°C. Notice also that the spacing of the
wm in thickness, and separated by an average of cracks parallel to th@b planes is now even a factor
~ 200-250pm thick YBCO single domain. Again, 10 larger than in the sample with the 30 wt.% of 211
the pushing phenomenon, now along thaxis di- inclusions, however their width and length is much
rection, seems to drive the macrosegregations. A larger, evidencing once more that the submicron 211
larger magnification of this sample cross-section, precipitates are effective crack stoppérs 8,35. Fi-
observed by SEM, indicates the distribution of mi- nally, Fig. 5d shows a SEM magnification of one
crocracks parallel to thab planes. However, also interface between a macrosegregation and a YBCO
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single domain region. Notice the sharpness of the bands, i.e/(00D and/{103, may be found. Indi-
interface and the growth quality of the single domain cated are the directions of the growth front. In Fig.
as indicated by the straight contrast bands, which 5b, an optical picture of a growth front parallel to the
have been confirmed to indicate the sample twin c-axis, thus with macrosegregation bands parallel to
structure. The twin separation in this region is the ab planes was shown. Fig. 6b presents an optical
5000-10000 A. This twin structure, also observed in picture of anac plane where both growth fronts are
Fig. 5c, is clearly observed by SEM due to the indicated. Macrosegregation bands parallel to the
chemical etching effects. c-axis and parallel to theab-plane are observed
Further evidence that the pushing phenomenon of correspondingly. Measurements on both types of re-
macrosegregations is driven by the YBCO single gions have allowed us to determine the effect of the
domain growth front is acquired from close observa- macrosegregation bands on the superconducting
tion of the sampleac plane. In this case, a YBC® properties of MTG YBCO composites, as discussed
10 wt.% a-BaZrQ, + 30 wt.% 211+ 0 wt.% CeQ below.
sample grown at 0.5°C/h is used as representative Finally, overall determination of the 211 content
sample. Shown in Fig. 6a is a schematic representa-in these MTG YBCO composites was acquired from
tion of the macrosegregation bands arrangement whenmeasurements of the paramagnetic susceptibility
observing theac plane of this sample. Two regions above the superconducting transition temperature and
with different directions of the macrosegregated induced by the 211 phase. The expected Curie—Weiss
behavior enables determination of the final content
of 211 phase captured in the sampld 5. Sample
(a) pieces of 0.5< 0.5 1 mn? were cut and measured.
Results showed that between 9-13 wt.% of 211
phase is present in the macrosegregation bands. These
values agree with volume estimations performed from
microstructural observations. The superconducting
properties of these MTG YBC@-BazZrO; samples
and the effect of the macrosegregations are reported
below.

> a

4. Super conducting properties
4.1. Critical current density

A typical superconducting transition temperature
of a MTG YBCO a-BaZrO; sample is shown in the
inset of Fig. 7.T, is found at ~ 91 K and AT, ~ 0.7
K, which are expected values for YBCO and con-
firms that no Zr substitution occurs in the YBCO
structure. An initial comparison of the superconduct-
ing properties of Zr-oxide YBCO composites with
standards MTG-YBCO composites is performed in
Fig. 7. The temperature dependence of the critical

S current density at zero fieldl2(T), of a YBCO+ 30
T ommen i e o et o oo W36 2114 10 Wt% oBaZICy + 1wt CeQ
directions. ( g Optical pictl?re of. amc plane of a \?BCO+3O sample is represented together with that of a YBCO
Wt.% 211+ 10 wt.%q-BaZrO; +0 wt.% CeQ sample grown at + 30 wt.% 211. Also shown is the result of a YBCO
0.5°C/h, where the two growth fronts are observed. single crystal b . Notice that the three samples pos-
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Fig. 7. Temperature dependence of the inductive critical current
density forH//c, i.e. J2T), for (W) YBCO +30 wt.% 21410
wt.% «-BazrO; +1 wt.% CeQ grown at 0.5°C /I§0O) YBCO +

30 wt.% 211+1 wt% Ce® grown at 0.5°C/kp) YBCO
single crystal. Dashed line is a fitting to EG.) 2. Shown in the
inset is the superconducting transition temperature of a YBGO
wt.% 211+ 10 wt.% a-BaZrO; +1 wt.% CeQ grown at 0°& /h.

60

sess practically the same value &f(T = 5 K), thus
suggesting that other pinning effects, like oxygen
vacancies, dislocations, stacking faults, ..., are
strong in the MTG YBCOa«-BaZrO, sample. In
addition, the critical current density of this sample
lies in between the other two. Whered&"(T) of a
single crystal decreases exponentially with tempera-
ture, two distinctive behaviors have been reported for
J.(T) of MTG YBCO: at low temperature€T < 40

K) an exponential decrease with a smaller slope than
that of the single crystal has usually been reported
[5] indicating the presence of a large amount of
defects like dislocations. Instead, at high tempera-
tures (T > 40 K) results are fitted to a modified
exponential law developed for correlated disorder
pinning[ 36 and given by

3.(T) = Pexp| —3(T/T*)7, (2)

where J2 and T* are fitting parameters. The inter-
faces between the 211 precipitates and the YBCO
matrix have been confirmed as effective correlated
flux pinning centers, and their behavior has been
described by Eq( ) 5]6 . The dashed line of Fig. 7
for the YBCO+ 30 wt.% 211+ 1% CeQ sample is
afitto Eq.(2.
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One would expect to loose this high temperature
contribution in MTG YBCO samples free of 211
precipitates homogeneously distributed within the
YBCO matrix. This is the case not only for the
single crystal data but also for the YBCO30 wt.%
211+ 10 wt.% a-BaZrO;+1 wt.% CeQ sample
(see Fig. 7 . This result confirms now from a super-
conducting point of view, the pushing effect induced
by the Zr-oxides and the generation of 211-free
MTG YBCO composites. Only a few macrosegrega-
tion bands, which will be tackled later, are found in
these single domains. In addition, the smaller slope
of J3(T) for the MTG YBCO a-BazZrO, sample, in
comparison with that of the single crystal, evidences
that the MTG composite still have a high concentra-
tion of defects. Further analysis of these samples by
transmission electron microscofy TEM will be re-
ported elsewhere.

Microstructure and superconducting properties are
intimately correlated also in these MTG YBC&®
BaZrO, samples and the influence of 211 content in
the starting mixture is easily detected. Results for
J&(T) from YBCO+ X wt.% 211+ 10 wt.% a-
BaZrO, +1 wt.% CeQ samples withX= 30 and
20 are shown in Fig. 8. A decrease Of(T) is
observed by decreasing the amount of initial 211
phase. Notice that none of the samples show the
correlated interface pinning bump at> 40 K. How-
ever, in order to discard the possibility that this
decrease could be linked to a minority interface
pinning risen by hypothetical micron 211 particles
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Fig. 8. Temperature dependence of the inductive critical current
density forH/c, i.e. J2%T), for YBCO + X wt.% 211+ 10 wt.%
a-BazrO; +1 wt.% CeQ grown at 0%& /h with (m) X =30,

(O) X =20. Shown in the inset are these data normalized to the
value of J2 (T =5 K).
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trapped within the matrix, we plot in the inset of Fig.
8 the normalizedJ@(T)/J& (T=5 K). The two

data sets collapse to the same curve, thus emphasiz-

ing that the decrease id2°(T) should not be linked
to the amount of 211 precipitates within the matrix,
but to the crystalline quality of the YBCO matrix,
thus corroborating the microstructure results.

We have further analyzed the MTG YBC@-
BaZrO, composites by determining the magnetic
field dependence of the inductive critical current for
both directions of the magnetic fieldH/c and
H/ab, i.e. J2°(H) and JS(H), respectively. Whereas
Eq. (3 should be used to determidé™(T,H), Eq.
(4) is utilized for JS(T,H) as previously reported
[5,7].

J& ~20AM[b(1-b/3a)], (3)

where AM is the irreversible sample magnetization
in Gauss,a X b X c is the sample volume, angand

b (a>b) are the sample dimensions perpendicular
to the magnetic field direction.

J& ~20AM/a, (4)

where a is the larger side of the sample surface
perpendicular to the applied magnetic field now par-
allel to theab planes. However, this equation is only
valid if Jfa < J2c is satisfied wherec is the side
parallel to thec-axis.

Fig. 9a shows the results fat?®(H) at 5 and 77
K for the YBCO+ 30 wt.% 211+ 10 wt.% «-
BazrO, + 1 wt.% CeQ and YBCG- 30 wt.% 211
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Fig. 9. Magnetic field dependence of the inductive critical current
density measured at 5 and 77 K fa)YBCO + 30 wt.% 214 10
wt.% o-BazrO;+1 wt.% CeQ grown at 0°&/h and (O)
YBCO+30 wt.% 211+1 wt.% Ce® grown at 0G/h for (3
Hic, i.e. 33(H), and(B H/ab, i.e. IS(H).

interpret in the same terms as before. It is more
likely that the macrosegregation bands observed par-
allel to the ab planes in these samples do strongly

+ 1 wt.% CeQ samples. Notice that whereas almost influence the superconducting properties of these

no difference is observed fal®*(5 K,H), indicating
once more the high quality of the single domain, a
strong decrease o32(77 K,H) is observed for the
MTG YBCO o-BaZrQ;, which further decreases

composites for theH/ab configuration. It has been

shown by flux mapping studiek B7 that magnetic
flux may easily penetrate through microcracks paral-
lel to the ab planes, thus decreasing the sample

with the increase of magnetic field and which reaches magnetization and consequently decreasing the criti-

values below ~ 10°* A/cm? at H=3 T. This de-

cal current density estimation determined from the

crease could be explained by the absence of 211Bean critical state model]lS ~ 20A M /a. This argu-

interface pinning.

Shown in Fig. 9b are the) (H) results for the
configuration H/ ab. A slight decrease o8°(H) for
the MTG YBCO a-BaZrQ, sample is observed al-
ready for the data at 5 K with values down to
~9x 10* A/cm? at H=0. At 77 K, this decrease
is more pronounced and values f§f(H = 0) ~ 4 X
10° A/cen? and JS(H=1 T)~10® A/cn? are
reported. These extremely low values are difficult to

ment was recently confirmed by comparing MTG
YBCO composites where a strong reduction of the
microcracks was induced by an addition of 20 wt.%
of Ag,O [15. In the present case, though microc-
racks could also affect, the extended macrosegrega-
tion bands parallel to thab planes should carry out
the main effect.

The influence of the macrosegregation bands on
the critical currents is confirmed in Figs. 10 and 11.
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In Fig. 10, we display theJS(77 K,H) character-
istics of several MTG YBCOw-BaZrO, samples
with different growth quality, as regards the concen-
tration and sharp definition of the macrosegregation
bands. Comparison of two samples grown at
0.5°C/h, though one with 1 wt.% of CgO and the
other without CeQ , further confirms an improved
macrosegregation effect in samples grown without
the addition of Ce@ and thus having reduced liquid
viscosity ( see Eg.)1 . Additionally, comparison with
one sample grown at 0.5°C/h and the other at
0.2°C/h, clearly shows an increase §f(77 K,H)
for the latter sample, which correlates with an en-
hanced pushing effect in the latter and hence con-
firms the growth rate as one of the major parameters.
Notice that the best value o8&(77 K, 0 T) ~ 10*
A/cm? for MTG YBCO «-BaZrQ, are comparable
to that observed for the YBC® 30 wt.% 211+ 1
wt.% CeQ, samplé see Fig. Bb , which indicates the
growth quality of the 211-free MTG YBCO samples.
A correlation between enhancel(T,H) values and
the growth quality, as defined by a sharp definition
of the macrosegregation bands, seems to be clear.
The most conclusive result on the important effect
of the macrosegregation bands is presented in Fig.
11. As reported in the microstructure analy§is see
Fig. 6), the direction of the macrosegregation bands
is defined by the plane growth front. Thus, two
distinctive directions for the macrosegregation bands
could be found in the same sample grown under
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Fig. 10. Magnetic field dependence of the inductive critical cur-
rent density measured at 77 K fot/ab, i.e. J$(H), for (m)
YBCO +30 wt.% 211 + 10 wt.%-BaZrQ; + 1 wt.% CeQ grown

at 0.5°C/h,(O) YBCO +30 wt.% 211+ 10 wt.%m-BaZrO; +1
wt.% CeQ grown at 0 /h, (O) YBCO+30 wt.% 21110
wt.% o-BaZrO; +0 wt.% CeQ grown at 0& /h.
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Fig. 11. Magnetic field dependence of the inductive critical cur-
rent density measured at 77 K for YBGCBO wt.% 211+ 10
wt.% a-BazZrO; +0 wt.% CeQ grown at 0% /h, for (O) H//c,

i.e. J&(H), and macrosegregatiogb, (0) H//ab, i.e. JS(H),
and macrosegregationgab, (m) Hzyab, i.e. J&(H), and
macrosegregationtc-axis, (@) H/c, i.e. J3(H), and macroseg-
regations/ c-axis.

specific conditions: /{100 (a-axis growth and
/(00D (c-axis growth . In Fig. 11, we show the
results of J3(77 K,H) and J(77 K,H) for two
samples, one with macrosegregation barfik00},
the other with macrosegregation ban§01. No-
tice that when the macrosegregations are parallel to
the ab plane, a strong decrease is observed 77
K,H), i.e. configurationH/ ab, as reported above.
However, if the macrosegregations are along the
c-axis, a strong decrease is then observed (77
K,H) which has decreased down t@?°(77 K, 0

T) ~ 800 A/cnt, whereas)é(77 K,H) show values
typical of YBCO single crystalline material. This is
certainly a manifestation of the strong reduction of
the dimensions of irreversible magnetization loops
due to macrosegregation bands.

4.2. Irreversibility line

Fig. 12a shows the IL for both magnetic field
orientations(H¢, and H2°) of the sample YBCG-
30 wt.% 211+ 10 wt.% a-BaZrO; + 1 wt.% CeQ
grown at 0.5°C /h, for a piece where the macrosegre-
gation bands are parallel to tta plane. These ILs
are compared to those of standard YBE@0 wt.%
211+ 1% CeQ samples. Notice that’, for the
MTG YBCO a-BaZzrO; lies below that of the stan-
dard sample as an indication of the absence of 211

precipiates] 3B . However, surprisingl{y2® of the
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mined their anisotropy from a recent reported method

° [20], based on angular dependent magnetoresistance
al measurements, when rotating the magnetic field from
the c-axis (0 = 0°) to the ab-plane(6 = 90°). These
- 3r p(T,H,0) data have been used to determine the
T Hl angular dependence of the IL,,(6), defined with a

criteria of p/p, ~ 0.003, shown foH =3 T in Fig.
13 for the YBCO+ 30 wt.% 211+ 10 wt% a-
BaZrO, + 1 wt.% CeQ sample grown at 0.5°C/h.
Two contributions are distinguished i, (6): a

O 1 1 1
0,80 0,85 0,90 0,95 1,00

T broad background and an abrupt cusp emerging for
10 i |6] < 20°, identified as an upward shift of the IL due
H//c H//alo to anisotropic twin boundary pinning R0 . The con-
8r tinuous line is the fit of the background contribution
to the 3D Ginzburg—Landau expression for the IL
£ ° assuming the anisotropic scaling approach of Blatter
T, et al.[39 given by
2r (0)H,, =H 1—h ) (5)
(b) € irr 0 TC '
0 1 1 1 1 . - -
080 085 090 095  1.00 where e(0) = cosd + y?sin¥ is the anisotropy fac-
TIT tor, andy ! =(m,/m_)*?, H, and « are fitting

Fig. 12. (a8 Inductive irreversibility line of YBC@ 30 wt.% parameters. This methOd has_ been shown to be very
211+ 10 Wt.%q-BaZrO, +0 wt.% CeGQ grown at 0.5°C/h for  effective to determine the anisotropy parameget

(m) H/c and(@) H//ab, and of YBCO+30 wt.% 211+ 1 wt.% =(m,/m,)*/? by avoiding misleading effects of
CeQ, grown at 0.5°C/h fo(d) H/c and (O) H/ab. (b) twin boundary pinnindg 2D . For this particular MTG
Transport irreversibility line fotm) H/c and(@) H/ab an_d for YBCO «-BazrO, sample, the values obtained for
(O) H/cand(O) H/ ab for the same samples, respectively. the fitting parametersd,, « and yfl are 129 T, 1.6
and 7, respectively. They ! ~7 value obtained
certifies that 211-free MTG YBCO composites have

MTG YBCO a-BazrQ; is drastically decreased even . <o anisotropy as standard MTG YBCO com-

reaching the same values bff,, as if these samples

were isotropic. In order to confirm that this is once
more an effect induced by the macrosegregation

bands and not intrinsic to the YBCO matrix, we 0.97
show results for the IL obtained from transport mea- 0.96
surements. Notice that transport results behave as 0.95

expected for an anisotropic material, ilgS < H2. 0.94
Transport measurements are subjected to percolative o g5
. =
behavior and therefore the effect of separated &

macrosegregation bands should not influence them.
Comparison of the transport IL of MTG YBCO
a-BaZrO, with standard MTG YBCO shows a typi-

cal anisotropic ratio, thus confirming that inductive %% e0 @0 o 0 60 %0
measurements may be strongly fouled by the o (degree)

macrosegregation _eﬁeCtS' . . Fig. 13. Angular dependence of the irreversibility line fér=3 T
In order to confirm the crystalline quality of the oy yBcO+30 wt.9% 211 10 Wt.% «-BazrO, +1 wt.% CeQ
MTG YBCO «-BaZrO, samples, we have deter- grown at 0.5°C/h. The continuous line is a fitting to Eq) 5 .

0.92
091

0.90
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posites [ 20 and YBCO single crystals 40,41. de Educacdion y Cultura and D.G.U. Generalitat de

Therefore, we confirm that MTG YBC@-BaZrO,
composites have a very high crystalline quality and
that this intrinsic parameter is not modified by the

presence of the macrosegregation bands. Therefore,

we can conclude that the YBC®-BaZrO, samples,
as long as its thickness is kept below 200 pwm,

Catalunya, respectively, for financial support.
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Abstract

A new Ag trapped particle morphology has been discovered in melt-textured
YBa,Cus;O7/Ag composites where the interface energy between particle
inclusions and a solid matrix has been enhanced with BaZrO5 additives. The
enhanced pushing effect generates square-like macrosegregation bands
where the secondary additives Y,BaCuOs, BaZrOs3, and Ag are
accumulated. It is shown that elongated Ag particles with a long axis
~60-120 wm and aspect ratios as high as a ~12 can be trapped in the
YBa,Cus;O7 matrix free of any other additive with a very anisotropic
orientation. It is demonstrated that the elongated Ag particles lie with the
long axis parallel to the growth direction in all the growth sectors generated
by the top seeding growth. The pushing—trapping theory is used to explain
qualitatively the unusual phenomenon of a growth-induced morphological

shaping of inclusion particles.

(Some figures in this article are in colour only in the electronic version)

1. Introduction

Melt-textured growth (MTG) of YBa,Cu3;0; (YBCO)
superconductors is a widely developed technique to prepare
bulk ceramic samples free of grain boundaries and hence
having high critical currents as required for practical power
applications. The influence of additives on the growth-related
microstructural development and on the superconducting
and mechanical properties has been widely investigated by
several authors. However, there are still many interesting
opportunities for modifying the microstructure of these
materials, which are worth being investigated. In a recent
work [1, 2], we have further investigated the growth mechanism
of MTG-YBCO by means of top-seeding growth (TSG) and
we have demonstrated that zirconium oxides, such as BaZrOs,
induce a strong enhancement of particle pushing and allow the
preparation of Y,BaCuOs (Y211)-free MTG YBCO.

The introduction of BaZrOj; particles in the starting
oxide mixture has allowed us to prepare for the first time
MTG-YBCO single domain samples completely free of Y211
inclusions, and these materials have been used as reference
samples in the investigation of vortex pinning mechanisms
and vortex matter properties in the liquid state of MTG

0953-2048/05/020077+05$30.00 © 2005 IOP Publishing Ltd  Printed in the UK

YBCO/Y211 composites [3, 4]. Itis well known, however, that
MTG-YBCO samples with a low content of Y211 precipitates
have a strong tendency to display macrocracking, which might
influence the superconducting properties. A well known
methodology to reduce microcrack formation and to improve
the mechanical properties in MTG-YBCO is to grow materials
with Ag inclusions, which strongly reduce crack propagation
due to their higher ductility.

In the present work we extend our previous investigations
of the influence of BaZrOs additives on growth mechanisms
of TSG-YBCO by also including Ag additives in the initial
mixture. We show that Ag inclusions are trapped in the
Y211-free regions but with an extremely elongated shape
along the growth direction, which thus allows us to easily
identify these growth sectors and their boundaries. Also it
is beautifully evidenced that these new inclusions are very
effective macrocrack attractors in all the different growth
sectors.

2. Experimental details

MTG YBCO/Y211 composites have been prepared by TSG
using melt-textured NdBCO seeds. The starting composition

S77
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Figure 1. Schematic representations of the different growth sectors
of a cross section of TSG-YBCO together with the arrangement of
the macrosegregation bands formed perpendicular to the growth
directions of each growth sector and the Ag particles. (a) (00/)
plane, (b) (100) planes.

of the samples was YBCO+30 wt% Y211+ 10 wt% BaZrO; +
1 wt% CeO, + a% Ag,O with @ = 0, 10 or 20 wt% Ag,0.
The grain size of the BaZrO; particles was below r ~ 1 pm.
Pellets with a diameter of 12 mm were prepared. Since the Ag
addition reduces the YBCO peritectic temperature by ~30 °C,
the growth processes consisted of heating the samples up to
a temperature of 960 °C, where a pre-sintering process was
applied, before annealing ata 7™** = 1005 °C for 5 h followed
by arapid coolingto T = 980 °C, where a slow cooling process
at —0.5°C h™! is started and maintained within a temperature
window of AT ~ 15°C. SEM-EDX analyses of the samples
were performed in the secondary and backscattered modes
while polarized optical microscopy observations were carried
out after polishing the crystal surfaces.

3. Results and discussion

The analyses of the growth mechanisms in TSG materials
require us to consider that different growth sectors (GS) are
formed from the seed which are defined by the growth rate of
each crystallographic plane. Figure 1(a) shows a top view
schema of the four -GS and the ¢-GS while figure 1(b)
displays a schematic cross section of the observed GS in TSG-
YBCO samples where the ¢-GS and two a-GS are shown [5, 6].
The angle of the observed GS boundary with the c-axis, 6, is
determined by the corresponding growth rates, i.e. tanf =
R,/R.. Usually it is found that different concentrations of
Y211 particles become trapped in both GS and this can be
understood within the scope of the pushing—trapping theory
first developed by Uhlmann et al [7] and applied to YBCO
by several authors [8-14]. This theory proposes that only
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those particles having a size higher than a critical radius r, will
become trapped in the solid, otherwise they will be pushed by
the growth front. The critical radius is given by

re & Aoay/3nR (1)

where Ao = ops — OpL, — OSL, and ops, Opr, Os[, are
the particle/solid, particle/liquid and solid/liquid interface
free energies, respectively. ap is the average intermolecular
distance, 7 is the liquid viscosity, and R is the solidification
rate. As we have recently demonstrated [1], when BaZrO;
is included in the starting mixture Ao is strongly increased,
thus r. becomes bigger than all the solid particles, if R is kept
small enough, and hence all the Y211 and BaZrOj; particles
are pushed ahead of the growth front by the repulsive force
Faut = 2mr Ao (ap/d)", where d is the distance between the
particle and solid/liquid interface and n is a free parameter
close to 1. When the amount of pushed particles is increased,
however, the viscous drag force Fjc = 6mnRr?/d becomes
too high at a certain point and a macrosegregation band is
formed perpendicular to the growth front, as schematically
indicated in figures 1(a) and (b) for the a and ¢ growth
sectors. After one of these bands is formed the growth of
the YBCO single domain proceeds again, keeping the same
crystallographic orientation as the previous Y211-free YBCO
domain [1, 2].

In the new experiments reported here Ag has been
added to the starting mixture which, as has been previously
reported [15-18], reduces the peritectic temperature of the
reaction forming YBa,Cu3 O by about ~30 °C while the final
critical currents of YBCO/Ag composites are increased [17].
Figure 2 displays SEM microphotographs of two a-GS where
the GS boundary can be clearly identified. We observe first that
perfect square-like macrosegregation bands are also observed
in the present case, thus indicating that particle pushing
continues to be very effective when Ag additives are included.
Figure 2(b), however, also shows that the Ag particles have
a very particular shape and distribution within the sample.
The most spectacular effect is the strongly elongated shape
along the growth direction of large trapped Ag particles. The
effect of a preferential orientation of Ag particles is very
clearly appreciated in the optical micrograph around the GS
boundary reported in figure 3(a). This picture shows that a
sharp orientational change of the elongated Ag particles, with
the long axis rotated by 90°, occurs when the GS boundary
is crossed. The size range of the trapped Ag particles on
the YBa,Cu3;O; matrix is ~20-100 pum for the long axis
and ~5-15 um for the short axis, with aspect ratios in the
range of ~1-12. This particle morphology appears to be
completely different to that observed in TSG YBCO/Y211/Ag
and YBCO/Ag composites without BaZrO5 additives [17, 10],
where only quasi-spherical particles were observed in the first
case and disc-shaped Ag particles were observed in the second
case. In addition, we note that the macrosegregation bands
also include some quasi-spherical Ag particles (figure 2(b))
which are typically smaller than those trapped in the matrix;
this demonstrates first that the small Ag particles pushed by the
growth front are not deformed and second that particles with
r > r¢ are trapped. Our observations suggest then that the
deformation of the elongated Ag particles occurs while they
become trapped within the YBa,CuzO; matrix.
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Figure 2. (a) SEM micrograph of a (00/) plane in a TSG sample with composition YBCO + 30 wt% Y211 + 1 wt% CeO, + 10 wt% BaZrO;
+ 10 wt% Ag,0O where the macrosegregation bands are observed. (b) Secondary electrons SEM image of the same sample as (a) where the
elongated trapped Ag precipitates can be discerned in the regions free of Y211 particles and in the macrosegregated bands. The dashed lines
indicate the growth sector boundaries.

Figure 3. (a) Polarized optical microscopy image of a (00/) plane in a YBCO + 30 wt% Y211 + 1 wt% CeO, + 10 wt% BaZrO;
+ 10 wt% Ag,0 sample where two mutually perpendicular a-growth sectors and a c-growth sector can be identified. (b) Optical micrograph
of a plane parallel to the [001] axis showing the c-growth sector and a macrosegregation band perpendicular to the c-axis.
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Further evidence for the anisotropic distribution of the
elongated shape of the trapped Ag particles can be reached
through observation of the ¢-GS. Figures 2 and 3(a) show
in the central part a cross section of the c-GS because the
TSG YBCO pellet was polished in the upper surface where
the seed was placed and hence these images correspond to
a surface well below the seed where the ¢-GS and the a-GS
can be simultaneously observed (see the schematic drawings
of figures 1(a) and (b)). As is clearly detected in the c-GS of
this picture, the Ag particles show a quasi-circular morphology
with a dimension typically that of the short axis of the elongated
Ag particles observed in the a-GS. In fact, they correspond
to a cross section of the elongated particles extended along
the c-axis. This is confirmed in figure 3(b), where an optical
micrograph of a surface parallel to the c-axis is shown. Here
again the Ag elongated particles are aligned along the growth
direction, as shown schematically in figure 1(b).

We may wonder now why the Ag particles have actually
adopted such a quasi-cylindrical elongated morphology instead
of the quasi-spherical shape typically observed when no
BaZrO3 additives are included in the starting mixture. It is
useful to recall for this purpose some features of the high
temperature ternary phase diagram YBa,;CuzO;—Y,;BaCuOs—
Ag [15-18]. Above the peritectic temperature of YBCO, two
immiscible liquids coexist, one with a composition close to
3BaCuO; + 2CuO (L)) and the other Ag-rich (L;). The first
liquid (L) leads to the solidified YBa,Cu3O; matrix through
Y** supply from the solid Y,BaCuOs particles, while the Ag-
rich liquid (L,) solidifies at a lower temperature. It turns
out then that the observed Ag precipitates trapped within the
YBa,;Cu3;07 matrix were actually in a liquid form when the
growth front trapped them, and hence they could actually be
deformed by the forces being active there. The pushing—
trapping theory described above was initially proposed by
Uhlmann et al [7] as a mechanism to understand the interaction
of solid particles dispersed in a liquid with an advancing solid
growth front. In an strict sense, therefore, this theory is
not applicable to the present situation, where the solidifying
liquid actually contains droplets of a second liquid (L, liquid).
However, the driving forces are essentially similar, and hence
the theory should be useful to explain, at least qualitatively, the
observed results.

The pushing force Fy,s associated with the interface
energy (Ao) is expected to decay significantly with the
distance to the solid interface; therefore only the basal surface
of the quasi-cylindrical Ag particles will be affected by the
force during the entrapping process. The deformation of
the quasi-spherical liquid droplets (L,) as elongated quasi-
cylinders perpendicular to the plane growth front would result
then as a mechanism to minimize the positive interface energy
between the Ag-rich (L) liquid droplets and the YBa,Cu304
solid. This phenomenon of interface energy minimization
has been suggested also to lie for instance at the origin of
the anisotropic orientation of elongated Y211 particles in
YBCO/Y211 composites [9]. In that case elongated Y211
particles rotate to accommodate a parallel configuration with
respect to the advancing YBa,Cu3;O; growth front, with the
crystalline surface having the lowest interface free energy
remaining parallel to the growth front.

A complete quantitative explanation of the observed new
dynamic deformation process of Ag particles would require,

S80

LN
Wl fa8 li=ss 'Y

Figure 4. Detail of the propagation of macrocracks in the Y211-free
regions where it is observed that the macrocrack propagation is
eliminated by the Ag particles: (a) and (b) c-axis growth sector,

(c) a-axis growth sector.

however, a quantitative and realistic treatment of the complex
drag force term F\js, which is hydrodynamic in origin and
hence will depend on the shape of the particle [19, 20].
Unfortunately, this analysis is not available at present.

We would like, finally, to stress that the Ag particles
trapped within the Y211-free YBa,Cu3O; matrix have a
strong influence on their plastic behaviour. The influence
of Ag inclusions on the plastic behaviour of MTG-YBCO
has been already previously stressed [21]; however, the
present samples free of Y211 inclusions beautifully evidence
the effectiveness of Ag inclusions in producing macrocrack
propagation. Figure 4 displays optical images of different
growth sectors where the influence of Ag particles in crack
propagation is immediately detected by a remarkable bowing
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of the macrocracks. Figures 4(a) and (b) show images of a
(00) plane of the ¢-GS where it is inferred that large Ag
particles behave as macrocrack attractors, which impede its
propagation across the YBa,Cu3O7 matrix. Figure 4(c) shows
the same plane for an a-GS where it is demonstrated that the
macrocracks do not cross the Ag particles when their size is big
enough. We can then conclude that the Ag particles trapped
within the Y211-free YBa, Cu3O7 matrix will strongly improve
its mechanical properties together with the disturbing effect
of the macrocracks on the superconducting properties being
avoided.

In conclusion, we have demonstrated that the inclusion
of Ag particles in samples where the pushing effect is
strongly enhanced has generated a new Ag particle morphology
previously unobserved, a quasi-cylindrical elongated shape,
with a remarkably strong anisotropic orientation of the Ag
particles within the matrix. This unusual behaviour reflects
the microscopic mechanisms controlling the trapping/pushing
and the growth phenomena when the pushed particle is actually
in the liquid state and hence can be deformed. It is anticipated
that the existence of these Ag particles will lead to improved
mechanical and superconducting properties.
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Abstract

A natural mixture of heavy rare earth oxides has been used to prepare high
critical current bulk superconducting ceramics which may be used in
electrotechnical devices. Melt processing of a starting mixture of
REBa;Cu307 and Y,BaCuOs powders (RE denotes natural mixture of rare
earth elements), leads to a final ceramic composite REBa,Cu3;07/
RE,BaCuOs, where RE and RE' are different mixtures of heavy rare earths
and yttrium. It is found that the superconducting matrix and the core of the
large RE,BaCuOs particles are yttrium rich while the small RE,BaCuOs
particles are rich in heavy RE ions. The differential solubility of the rare
earths in the high-temperature semisolid state leads to a strong inversion of
the rare earth composition between the superconducting matrix and the
insulating precipitates which is originated during the melt growth process.
The superconducting properties of the new compound having natural RE

mixtures are found to be very similar to those of pure
YBa,Cu307/Y,BaCuOs melt textured composites.

1. Introduction

Rare earth (RE) compounds are being used in a large variety of
practical applications such as permanent magnets, fluorescent
materials, magneto-optical recording disks, chemical sensors,
etc. The outstanding properties of these materials have
allowed miniaturization and performance enhancement of a
large variety of devices. Unfortunately, the physical or
chemical properties leading to these performances are strongly
dependent on the selected rare earth elements. For that reason
the fabrication of advanced materials containing rare earth
elements rely on expensive separating processes from minerals
containing many RE elements [1].

A similar situation raised with the discovery of high-
temperature superconductors such as REBa,Cu3O;. This
superconducting phase can be prepared with all RE ions
except Pr which, up to now, has been reluctant to become

I On leave from Departamento de Fisica, Universidade Estadual de Ponta
Grossa, 84030-000 Ponta Grossa, Brazil

superconducting except under very special synthesis
conditions [2, 3]. Due to the non-superconducting character
of the Pr, most natural mixtures of rare earths, such as
didymium [4] or misch metal [5], have been disregarded
to prepare high-temperature superconductors. There exists,
however, a natural mixture called ‘xenotime’?> which only
contains heavy RE ions and therefore should be manageable
for the preparation of REBa,Cu3O; superconductors with
high performance for practical applications [6]. In this
paper we demonstrate that bulk melt textured REBa;,Cu3O5
superconductors with high critical currents may be obtained
using the natural mixture of RE oxides existing in the mineral
xenotime as starting compound. This natural mixture does
not include light RE, particularly Pr, so a high 7, may be
reached similarly to sintered ceramics. We will show that melt
processing leads to a natural separation of the RE elements and
hence to a modification of the microstructural development

2 Xenotime is a natural mixture of rare earths from Brazilian origin. The
typical content of this natural mixture is (% mol): 54% Y703, 14% Yb,03,
11% LU203, 10% El‘203, 7% Dy203, 2% Tm203, 2% H0203.

0953-2048/02/010060+07$30.00 © 2002 IOP Publishing Ltd  Printed in the UK 60



Melt growth and microstructure development of high critical current REBa;Cu3O7 superconductors

Tmax=1040°C I
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T,~990°C

Figure 1. Schema of the temperature profile used to grow single domains by top seeding growth following an isothermal anneal in an

undercooled state.

mechanisms as compared to melt-textured YBa,CuzO7. High
critical currents are also observed in REBa,Cu3;0; with the
natural mixture of RE oxides thus allowing to suppress the
expensive methodologies of RE separation [1]. The potential
of this new technique for final cost reduction of melt grown
superconducting materials is very high.

2. Experimental details

Melt processed materials were prepared using the top seeding
growth (TSG) technique [7-9]. A sintered ceramic pellet
is first prepared by conventional solid state reaction, a
single crystalline seed is situated on top of the pellet, the
whole system is heated above the peritectic temperature of
REBa,;Cu307 and, finally, crystallization is induced when the
sample is drawn to an undercooled state. The thermal cycle
followed by the samples is schematically indicated in figure 1.
The composition of the sintered ceramic was typically
(70%REBa,Cu307 + 30%Y,BaCuOs) + 1%CeO,, where RE
stands for the natural mixture of rare earth oxides (see
footnote 2). The crystalline seeds used in the present paper to
induce crystallization were NdBa,Cu307 grown by Bridgman
[9, 10]. The peritectic temperature of the natural mixture
REBa,Cu307 was determined from DTA experiments carried
out with a temperature sweep rate of 10 °C min~!. The
microstructure and composition analysis of the melt-textured
materials was studied with polarized optical microscopy and
SEM-EDX.

The superconducting transition temperature 7. was
determined from low-field dc magnetic susceptibility
measurements after a zero-field cooling (ZFC) protocol and
from electrical resistivity measurements with ///ab and 1//c.
The critical currents and the irreversibility line were studied
by means of SQUID magnetometry with H//c. The critical
currents were calculated following the anisotropic Bean

model:
20AM

Ly
L{1=21)v
‘( 312>

where /; < [, are the sides limiting the surface of the
sample perpendicular to the applied magnetic field, AM is
the irreversible magnetization and V' is the sample volume.

ab __
J =

3. Results and discussion

The inducement of a single grain growth by a crystalline
seed in TSG requires, first of all, the determination of
the temperature window existing between the nucleation
temperature at the seed and the homogeneous nucleation
temperature [11]. For this purpose we obtained DTA curves
of the starting REBa,Cu3O; natural phase to ascertain if
its peritectic temperature fits with that expected from the
mean rare earth ionic radius. In figure 2(a) we show
the heating and cooling cycles for the natural mixture of
superconducting powders and we compare them with those
of pure YBa,Cu307. As it is clearly detected, the peritectic
temperature is shifted down in the heating cycle and this shift
is consistent with that expected from the mean size of the
RE ions in the natural mixture (see footnote 2) (figure 2(b))
[12]. We note, however, that the DTA peak actually has a
double peak structure which probably indicates that some local
atomic inhomogeneities remain in the starting mixture. An
unexpected result is, however, that the degree of undercooling
at the crystallization temperature is smaller in the natural
mixture than in YBa,Cu305, aresult anticipating an anomalous
crystallization behaviour which will be confirmed in our
microstructural investigation. We also note that the peritectic
temperature of the seed, i.e. NdBa,Cu307, is 2100 °C higher
than in the natural mixture thus allowing to carry out with
ease the whole solidification process. Several thermal cycles
were investigated to induce a single grain solidification. The
main variables controlling the crystallization process are the
maximum temperature 7™ and the isothermal annealing T,
where grain growth is induced from the seed. This temperature
must remain above that of the homogeneous crystallization to
avoid the nucleation of other crystals. In figure 3, an optical
picture of the top surface of the pellet is displayed where
the growth sectors within the (001) plane are clearly defined
thus confirming the single grain growth. We should stress,
nevertheless, that a significant crystalline growth could only be
achieved when the maximum temperature in the thermal cycle
indicated in figure 1, 7™, was raised at about 1.040 °C, i.e.
about 70 °C above the peritectic temperature 7, while usually
an overheating of ~30-40 °C already suffices [11]. This
anomalous behaviour may be related to the strong temperature
dependence of the solubility of the different RE ions in the
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Figure 2. (a) DTA records during heating and cooling steps for the natural mixture REBa,Cu;07 and YBa,Cu;0;. The heating and cooling
cycles have been performed in all cases at 10 °C min~" and hence the crystallization temperature may be actually shifted when a slow cooling
procedure is used. (b) Peritectic temperatures of the series of REBa,Cu;0; compounds as a function of the ionic radius of the rare earth ion.
Values quoted from Murakami et al are from [12]. The peritectic temperature measured in the natural mixture of rare earths is also indicated.
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(2BaCu0,-3CuO) liquid [13]. We will further discuss this
point in connection with the analysis of the microstructure of natural mixture, as determined from isothermal annealings,

the ceramic composite. was found to be very similar to that of YBa,Cu3O7, i.e. R &
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Figure 3. Optical picture of the top surface of the pellet after an isothermal crystallization process which evidence the four growth sectors

and the flatness of the growth front.

I mm h™' [14], and the samples were oxygenated at different
temperatures in the range 350450 °C.

The superconducting properties were first characterized
through low-field dc susceptibility with H//c and H//ab to
detect any poorly oxygenated region within the sample [15]. In
figure 4(a) we show the dc susceptibility for a sample
oxygenated at 450 °C. Similar curves were obtained when
the same sample was further oxygenated at 350 °C. It may
be observed that the transition temperature is 7. &~ 90.3 K
but a small secondary step is also visible at T, ~ 88 K
which extends down to ~80 K. Figure 4(b) displays the
temperature-dependent electrical resistivity measured with
I//ab where a sharp superconducting transition is observed.
Similar results were observed with I//c. The existence
of two steps in the low-field x(7) curve of a single
domain melt-textured RE123 sample cannot be interpreted
as indicative of a granular behaviour; it actually indicates that
some kind of microstructural inhomogeneity has developed
during the growth process. The non-observance of any
step in the temperature dependence of the resistivity curves
would indicate that the current percolates through these
inhomogeneities. We will further discuss the origin of the
inhomogeneity in the frame of our study of the microstructural
characteristics of the present samples. In figures 5(b)—(d), on
the other hand, the critical currents and irreversibility line of
the melt-textured superconductor with a natural mixture of
RE are compared with those having pure yttrium. As it is
clearly seen, high-/,. values are obtained in both cases while
the irreversibility line is also very similar. We also note that
there is no evidence for fishtail effects, as observed in light
RE123 samples processed under low oxygen pressures [16].
This anomalous field dependence has been associated, in
light RE123 compounds, to the existence of RE-Ba antisite
defects, thus as these defects do not occur in heavy RE123, we
should not expect to observe a fishtail anomaly in the present
new sample. In melt-textured Y123 it has been shown that
Y211 inclusions behave as the main source of flux pinning
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measured with H//c at 2 Oe. (b) Resistivity transition measured
with ///ab with a current density / =2 A cm ™2,
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Figure 5. (a) Temperature dependence of the critical current for

H //c measured in self-field. (b) Field dependence of critical
currents when H//c at the indicated temperatures. (c) Irreversibility
line for H//c. In all cases the natural superconductor is compared to
melt-textured YBa,Cu;0;.

[7, 17]. Our experimental results suggest that the RE211
particles created in the present samples are also the dominating
flux pinning centre. The outstanding result, however, is that we
are able to conclude that high superconducting performances
may be achieved in melt-textured RE123 with natural mixtures
of RE, thus opening the way to avoid cumbersome rare
earth separation procedures for the production of bulk melt
processed superconductors.

Let us now investigate the microstructure of the ceramic
composite which will allow us to evidence a unique growth
mechanism in the present MTG ceramics. The samples
were prepared for observation by SEM-EDX to analyse the
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Table 1. Composition determined by EDX at different places of the
solid ceramic composite REBa,Cu307/RE;BaCuOs.

Yttrium (at.%)  Other RE (at.%)

1 2 3 matrix 84 16
Small 2 1 1 particles 20 80
Shell of large 2 1 1 particles 60 40
Core of large 2 1 1 particles 85 15

dispersion of the insulating RE211 particles and to confirm
the composition of the superconducting matrix. In figure 6(a)
we display a typical backscattering SEM picture where an
amazing contrast is immediately detected between the core
and the shell of the biggest 211 particles. The contrast
can be further appreciated in figure 6(b) where one of the
biggest particles has been magnified. @~We note that the
compositional contrast cannot be detected in the particles
having the smallest size. The composition of the different
regions of the composite was analysed through EDX analysis
and the results are presented in table 1. Three different
typical compositions were discerned in the composite: (1)
the superconducting matrix and the core of big 211 particles,
(2) the shell of big 211 particles and (3) small 211 particles.
The first conclusion which can be drawn from the results
reported in table 1 is that a complete redistribution of the
starting composition occurs after melt growing the ceramic
composite. The superconducting matrix has been strongly
enriched with yttrium, while the small 211 particles are very
scarce on yttrium. Finally, the core of big 211 particles remain
rich in yttrium while their shell have an intermediate yttrium
content. This anomalous behaviour may be understood within
the scope of a simple model for the crystallization process
which is sketched in figure 7.

At the peritectic temperature of REBa;Cuz 07, new RE211
phase is formed which may either nucleate at the existing,
properitectic, Y211 particles or nucleate homogeneously,
i.e. the peritectic RE211 particles. During cooling the growth
rate R for plane front solidification can be written as [18]

D, AT, + Gl

R = 1
L(CIP—C) mn W

where D is the diffusivity of RE in the liquid, C!?* is the
concentration of RE in the solid, Clp is the concentration of
RE in the liquid, my,3 is the liquidus RE123 slope, / is the
distance between 211 particles and the RE123 interface, AT,
is the undercooling and G is the thermal gradient. Under
the conditions of TSG process R is essentially limited by
Clp , the concentration of RE ions in the liquid, which must
diffuse from the 211 particles to the growth front. Now
we should recall that it is a general trend that the solubility
of RE ions in the Ba-Cu oxide solutions increases with
increasing RE ionic size [13, 19]. Therefore we should expect
in our natural mixture that Clp will mainly correspond to
yttrium ions and hence the superconducting matrix becomes
enriched selectively with Y, while the 211 particles embedded
in the matrix will be poor in this element. This explains
that the smallest 211 particles detected by SEM are rich in
heavy RE ions. The 211 particles having the highest size,
instead, have a properitectic origin, and hence their core is
essentially shielded from the selective RE dissolution process,



Melt growth and microstructure development of high critical current REBa;Cu3O7 superconductors

Figure 6. (a) Backscattered SEM image of a plane perpendicular to (001) after chemical etching to enhance the contrast of 211 particles.
Microcracks parallel to (001) planes are also revealed. Typical small and large 211 particles are indicated. (b) Detailed image of one of the
biggest 211 particles observed in () where the compositional contrast between the core and the shell is clearly appreciated.

Y-rich
211

Growth direction

Figure 7. Schema of the growing mechanism in melt-textured REBa,Cu;0;/Y,BaCuOs composites where the liquid and the solid phases
are displayed. Note the differences in the RE ions distribution for both phases.

thus explaining the observed compositional contrast of these observed in the DTA curves (figure 2): the crystallization
particles (table 1). An enhanced solubility of yttrium in the temperature of RE123 during the cooling cycle appears to be
liquid also allows to understand the anomalous behaviour very similar to that of Y123, in spite of having a peritectic
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temperature ~40 °C lower (figure 2(b)), because essentially
the solid phase formed at this temperature corresponds to
Y123 (only 16% of other RE ions). In the same sense, the
requirement of a high overheating to have a significant grain
growth (I'™** about 70 °C above T, in the cycle shown in
figure 1) is a consequence of the need to increase the Y
solubility in the liquid state. Finally, our observation of
a two-step superconducting transition (figures 3(a) and (b))
would indicate that within the superconducting matrix the Y
and heavy RE ions are not completely randomly distributed,
instead, they would display a tendency to aggregate, probably
due to the important differences in ionic radius between Y and
the heavier RE ions. It is well known that RE123 phases with
heavy RE ions have a tendency to display lower 7T, values [2].
The shape of these aggregates should be quite random because
we did not detect any difference in the amount of shielding
capability in the ZFC susceptibility curves obtained with H//c
and H//ab. Also the fact that zero resistance is observed at
temperatures well above the onset transition temperature of the
lower temperature phase would indicate that these clustered
RE-rich phases would form islands and so the current can
easily percolate at higher temperatures. Finally, we should
mention that non-homogeneous RE distributions within 211
particles were also noticed by other authors when two different
RE elements were included in the 123/211 starting mixture
[20, 21].

4. Conclusion

In conclusion, we have demonstrated that during melt growth
a natural separation of Y ions occurs from a natural mixture
of precursors composed of heavy RE ions. This process leads
to single domain RE123 superconductors strongly enriched
with Y having imbedded RE211 particles, rich in heavy RE
ions, which behave as flux pinning centres. The performances
of the new superconducting melt textured composites are
as high as those of pure Y123 where the yttrium ions
were previously separated from natural minerals through
costly intensive processes. The understanding of the growth
mechanism and microstructure development of the present new
RE123/211 superconductors with a natural mixture of RE ions
will help to reach low cost for these materials, and this will
further generalize their use in large scale power applications.
Finally, we would like to stress that the observed selective
dissolution of RE ions from RE211 particles may have
interesting microstructural consequences and thus this effect
should be further investigated in close relationship with the
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high-temperature thermodynamic properties of REBa,Cu30;
superconductors.
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Abstract

New melt textured REBa,Cu;0,/RE,BaCuOs composites, have been obtained by top seeding melt-texturing growth.
Two different starting mixtures of REBa,Cu3;O; superconducting powders and insulating Y,BaCuOs phase were used.
On one hand RE is a natural mixture of heavy rare earth elements (Y, Yb, Lu, Er, Dy, Tm, Ho) extracted from the
Brazilian mineral “Xenotime”, and on the other hand, RE is thulium. In both cases melt textured REBa,Cu;0O;/
RE,BaCuOs composites have been obtained where RE and RE’ are different mixtures of heavy rare earth/yttrium and
Tm/yttrium.

The composition analysis shows different areas within the RE;BaCuOs as a consequence of an inhomogeneous RE
distribution, due to the differential solubility of each rare earth in the high temperature semisolid state. During the
crystallization process a profound inversion of the rare earth composition between the superconducting matrix and the
insulating precipitates occurs. Yttrium is selectively located in the 123 matrix and RE in the 211 particles. Heavy RE
ions can substitute yttrium in MTG REBCO without degradation of the superconducting properties. A model for the
crystallization process is proposed.
© 2002 Elsevier Science B.V. All rights reserved.

Keywords: YBCO; Melt textured; Growth; Critical currents

Melt textured growth (MTG) REBa,Cu;0;/
RE,BaCuOs composites having different RE ions
are very interesting materials because they offer
new opportunities to enhance the properties of
bulk superconductors. First of all, new micro-
structural features such as reduced RE211 particle

* Corresponding author.

size or RE-Ba antisite defect clusters, may be
reached when mixtures of different RE ions are
used. These features lead to enhanced critical
currents [1]. Second, REBa,Cu;0;/RE,BaCuOs
composites may allow to weld different REBCO
single domain tiles when the welding material has
a lower melting temperature than the supercon-
ducting tiles. High critical current welds can be
obtained when a self seeding process leads to joints

0921-4534/02/$ - see front matter © 2002 Elsevier Science B.V. All rights reserved.
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with low angle grain boundaries thus allowing to
fabricate complex shaped superconducting ele-
ments [2,3]. In both cases a deep understanding of
the growth mechanisms of single domain RE-
Ba,Cu;0,/RE;BaCuOs composites with different
RE elements is required. The main difficulty for
melt processing materials with dissimilar RE ions
arises from the lack of detailed knowledge of the
high temperature thermodynamic and solubility
parameters of RE ions on the melt and its tem-
perature dependence. In this work we investigate
the growth mechanisms of REBa,Cu;O;/RE)-
BaCuOs composites where RE are heavy ions and
RE' is Y. First we show that a natural mixture
of heavy RE ions (xenotime ') can be used to
prepare effectively single domain REBCO tiles.
Second, as a model system we investigate the
REBa,Cu;07/RE,BaCuOs composite where RE =
Tm. We show that the superconducting properties
are very similar to MTG YBa,Cu;0,/Y,BaCuOs
composites and we propose a growth mechanism
for these materials.

Single domain melt textured REBa,Cu;0,/
RE,BaCuOs composites have been grown by top
seeding melt textured growth using melt-textured
REBa,Cu3;0; (RE =Nd, Sm) seeds. The start-
ing compositions were REBa,Cu3;0;/RE,BaCuOs
with RE corresponding in one case to the com-
position of the natural mineral xenotime ' [4] and
in another case to Tm [2]. In both cases the
starting composition for RE’ was Y. A detailed
description of the thermal schedule may be ob-
tained elsewhere [2] '. DTA of the starting ceramic
mixtures showed that in both cases the peritectic
temperature is reduced by about 40 °C, as com-
pared to Y123. In the case of xenotime this shift
appears consistent with the observed dependence
of the peritectic temperature on the ionic radius '.
It is worth to note that the observed temperature
window between the undercooling and the peri-
tectic temperatures is reduced in the case of
RE = xenotime as compared to yttrium. The ori-

! Xenotime is a natural mixture of rare earths from Brazilian
origin. The typical content of this natural mixture is (% mol):
54% Y203, 14% Yb203, 11% Lu203, 10% EI‘203, 7% Dy203,
2% Tm203, 2% H0203.

gin of this anomaly will be clarified by our pro-
posed growth mechanism.

The microstructure of the single domain com-
posites after the growth process was investigated
by means of optical and scanning electron mi-
croscopy while compositional analysis was per-
formed by EDX. Fig. 1(a) and (b) displays typical
backscattered SEM images of the REBa,Cu;0,/
RE,BaCuOs composites. The most interesting
feature is the observation of compositional con-
trast in the large 211 particles. EDX analysis of
the samples, as typically shown in Fig. 1(b) for
a TmBa,Cu;0,/Y,BaCuOs composite, allowed to

Fig. 1. (a) SEM image of a MTG REBa,Cu;0,/RE;BaCuOs
composite with a starting composition of RE corresponding to
the mineral xenotime, (b) SEM and EDX compositional anal-
ysis of a large RE,BaCuOs particle in a REBa,Cu;0;/RE}-
BaCuO; composite with a starting composition of RE = Tm.
The compositional line scan corresponding to the Y and Tm
elements are indicated.
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clarify this anomalous feature. The RE distribu-
tion in the composites was determined and the
following RE-Y distribution was found in the two
types of REBa,Cu;0;/RE,;BaCuOs composites: (i)
123 matrix: 20% RE + 80% Y, (ii) small 211 par-
ticles: 80% RE +20% Y, (iii) Shell of large 211
particles: 40% RE + 60% Y and (iv) Core of large
211 particles: 15% RE + 85% Y. This observed RE
distribution clearly indicates that the starting
composition of the ceramic is completely inversed
after the MTG process. This anomalous behavior
may be understood within the scope of a simple
crystallization model. The solidification rate of
REBa,Cu;0;/RE,BaCuOs composites is limited
by the RE solubility and diffusion to the growth
front from the 211 particles [5]. If we take into
account that the RE solubility increases with the
RE ionic size [6,7] we should expect in the present
Y-heavy RE ion mixtures to enrich the 123 matrix
with Y as it is indeed observed. Now concerning
the 211 particles we must consider that some of
them have a properitectic origin and others have
been formed at the peritectic decomposition. In
this way at the core of the large 211 particles,
which have a properitectic origin, the diffusion of
RE ions will be strongly reduced while the shell
will be richer in RE ions. The small 211 particles,
with a peritectic origin, on the other hand, will be
formed mainly by heavy RE ions. This inversion of
the RE composition between the 123 matrix and
the 211 particles explains also the reduced crys-
tallization temperature window observed in the
xenotime compound: while the peritectic temper-
ature is reduced due to the small mean RE ionic
radius the crystallization temperature remains
quite similar to that of Y123 because the super-
conducting matrix is naturally enriched with Y
ions.

We have finally investigated the superconduct-
ing properties of the different MTG composites by
means of magnetic and electrical transport mea-
surements. Fig. 2(a) and (b) displays sharp tran-
sition temperatures at 7, =~ 90.5 K for both MTG
composites and Fig. 3 shows the temperature de-
pendence of the critical currents in self-field when
H||c which is compared with that of a pure MTG
Y123/Y211 composite having a similar content
and size of 211 particles. It may be concluded
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Fig. 2. (a) Temperature dependence of ZFC dc susceptibility
measured with H||c at ~2 Oe in the sample with RE = Tm, (b)
Resistivity transition measured with 7||ab with a current density
J =2 Alem? in the sample with RE = xenotime.

from all these measurement that, independently of
the starting composition, the REBa,Cu;0;/RE)-
BaCuOs; composites display very similar super-
conducting properties. This conclusion appears
very consistent with the observation of an enrich-
ment with Y of the 123 matrix while the 211 par-
ticles remain with a similar size distribution.

In conclusion we have investigated the micro-
structural features of different REBa,Cu;0,/RE)-
BaCuOs; composites, where RE is a heavy rare
earth, and we have found that they display a
common growth mechanism leading to a 123
matrix enriched in Y and thus superconducting
properties very similar to those of Y123-Y211
MTG samples. The observed redistribution of RE
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Fig. 3. Temperature dependence of the critical currents mea-
sured under self-field conditions in different MTG REBa,Cus-
0,/RE,BaCuOs composites. The inset indicates the starting
composition of the 123 phase in all the different cases. RE
stands for the natural mineral xenotime while RE' =Y in all
cases.

ions after the growth process should be taken into
account in the analysis and optimisation of the
welding processes where some RE diffusion occurs
at the interface of the welding agent and the MTG
tile. Finally, we have also shown that a natural
mixture of RE oxides can be successfully used in
the preparation of high critical current MTG bulk

superconductors thus eliminating the need of the
costly process of RE separation from natural ores.
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Abstract

A new welding procedure for bulk melt-textured YBa,Cu;0; (YBCO) superconducting tiles has been developed
leading to high quality joints. The welding agent consists of a YBCO-Ag composite, which has a peritectic temperature
40°C lower than YBCO. It is shown that through a proper selection of thermal treatments, the effect of Ag additives can
be confined to the immediate welding zone, thus allowing a self-seeded growth process of the YBCO/Ag composite
initiated at the adjacent solid YBCO crystals. Local magneto-optical observations, as well as trapped field measure-
ments produced by circulating currents in ring samples, reveal that the critical current across the weld joint is as high as
that of bulk melt-textured YBCO. © 2001 Elsevier Science B.V. All rights reserved.

Keywords: Melt processing YBCO; Joining YBCO; Ag additions; Critical current

The creation of artificial joining through low-
angle grain boundaries in bulk melt-textured
YBa,Cu3;0; (YBCO) has been recently demon-
strated [1-3], thus paving the way to the produc-
tion of macroscopic engineering devices such as
trapped high field magnets, magnetic bearings,
rotors for superconducting motors, current limit-
ing elements, etc. The development of these com-
plex-shaped objects was previously hindered by
the difficulties in mastering the top seeded growth
process in large pieces. Different joining method-
ologies have been proposed based either on the use

* Corresponding author. Address: Argonne National Labo-
ratory, MSD 223, 9700 S. Cass Avenue, Argonne, IL 60439,
USA. Tel.: +1-630-252-4030; fax: +1-630-252-7777.

E-mail address: claus@anl.gov (H. Claus).

''On leave from Departamento de Ffsica, Universidade
Estadual de Ponta Grossa, 84030-000 Ponta Grossa, Brazil.

of dissimilar REBCO joining or filler materials,
with RE =Y, Yb, Er or Tm [2-6], or on a liquid-
assisted sintering process which utilizes residual
oxides trapped in single domain melt textured
YBCO [7]. In all these cases welding is achieved
through a slow cooling process of the melted ma-
terial which solidifies epitaxially on the adjacent
YBCO single domains.

Unfortunately, these techniques display limita-
tions, which inhibit their widespread use. Typi-
cally, some phase segregation is encountered, often
with excessive accumulation at the interface where
growth fronts merge. These non-superconducting
segregated phases deposited at the interface com-
monly produce weak link behavior that can se-
verely limit superconducting transport across the
joint. Such behavior has been demonstrated using
magneto-optical imaging [4,5,8] and transport
critical current measurements [9,10]. Also, voids

0921-4534/01/$ - see front matter © 2001 Elsevier Science B.V. All rights reserved.
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commonly appear in the joining material. Exces-
sive mismatch between lattice parameters of the
matrix and the joining material can lead to crack-
ing. Some joining compositions display a lower T
and hence lower J, than the material to be welded.
All these factors limit the quality of the super-
conducting joints and appear as practical obstacles
to inhibit widespread use of joining technologies
for bulk superconducting materials.

We report a new joining approach utilizing a
filler material consisting of YBCO with Ag addi-
tive. The mixture has a peritectic temperature 40°C
below that of YBCO. Some of us have recently
observed [11] that MTG-YBCO/Ag composites
have larger critical currents than MTG-YBCO and
it has been correlated with the reduction of the
micro-crack concentration by the Ag addition.
Additionally, this novel approach gives a large
temperature window to effectively join two YBCO
solid tiles. Evidence for high quality artificial joints
is obtained from micro-structural polarized optical
microscopy, SEM-EDX microscopy, magneto-
optical imaging and Hall probe scanning mea-
surements.

Single domain YBCO monoliths with 30 wt.%
[12], or 25 wt.% [4] of Y,BaCuOs were prepared by
top seeded growth as previously described [4,12].
Pieces for joining were then cut from the single
domain pellets. Faces were cut along a and b
crystallographic directions (¢ and b axes are peri-
odically interchanged because of twinning), and
perpendicular to the ab-plane. Suitable joining
surfaces were obtained either by polishing or
simply by ultrasonically cleaning the diamond-saw
cut faces. Two mixtures were used for the weld-
ing agent: [0.7YBCO + 0.3Y,BaCuOs] + 15 wt.%
Ag,0, and [0.75YBCO + 0.25Y,BaCuO;s] + 10
wt.% Ag,0 [13]. Both compositions display similar
properties and hence both are suitable for high
quality joining. The first welding agent was used in
bulk form prepared as described previously [11]. It
was joined to an undoped YBCO piece to form a
single boundary. The second mixture was used to
rejoin two cut YBCO pieces, i.e., to form a “weld”
joint between adjacent YBCO tiles cut normal to
the ab-plane. For the weld procedure, a 0.5 mm
thick slice of the welding agent, cut from a block
sintered at 950°C for 10 h, was sandwiched be-

tween the two undoped pieces to be joined. Only a
slight pressure (normally provided by the weight of
the tile) was required to obtain wetting of both tile
surfaces for the joining process. Seeded growth of
the welding agent was produced through a slow
cooling procedure (typically 0.5°C/h) after heating
in air for about 3 h at a temperature between the
peritectic temperatures of YBCO (7, ~ 1010°C)
and YBCO/Ag (T, ~ 970°C).

Fig. 1, upper panel, shows a typical polarized
optical micrograph of the interface, marked by
numbers 3 and 4, separating YBCO and the seeded
YBCO/Ag composite. Above this line the YBCO/
Ag composite may be identified by the observation
of a random distribution of metallic Ag particles
(some are marked by arrows). No secondary
phases or voids are visible at the interface. It is also
clearly observed in Fig. 1 that Ag precipitates,
having a typical size between 10 and 50 um, remain
confined within the welding volume. If the maxi-
mum (3 h hold) temperature is kept below about
990°C, Ag does not substantially diffuse into the
bulk YBCO tiles, thus a sharp interface is defined.
It is remarkable that no residual porosity of TSG
YBCO exists in the YBCO/Ag welding zone, in
agreement with previous observations of YBCO/
Ag TSG samples [11].

The superconducting quality of the artificial
joints has been analyzed by means of low field
H ~ 0.2 mT temperature dependent dc suscepti-
bility curves which showed sharp transitions with
T. ~ 91 K. Magneto-optical imaging [14] of the
interface region was then carried out. In Fig. 1,
lower panel, we show the flux penetration pattern
at 61 K in a magnetic field of 56 mT, applied
perpendicular to the sample surface. The part of
the sample, imaged magneto-optically, is nearly
identical to that in the upper panel.

The experimental conditions (56 mT at 61 K)
were chosen to illuminate the weakest links or
paths in the material where flux penetration (and
hence, a reduced J;) can be observed. It is seen that
flux entry occurs along the line joining numbers 1,
2 and 6 which corresponds to a micro-crack al-
ready observed in the upper panel of Fig. 1. Ad-
ditional flux penetration is observed, at a line
indicated by number 5 in Fig. 1, which might
correspond to a sub-grain boundary which formed
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Fig. 1. Upper panel: Polarized optical image of the interface
joint between YBCO and the seeded YBCO/Ag welding agent.
Metallic Ag particles are observed in the upper part of the
image as white particles. The observed image is parallel to the
ab-plane. The line joining numbers 3 and 4 indicate the artificial
interface, the line joining numbers 1, 2 and 6 corresponds to a
micro-crack and number 5 indicates a sub-grain boundary.
Lower panel: Magneto-optical image of flux penetration mea-
sured at 61 K in 56 mT after a zero field cooling to 61 K. The
analyzed part of the sample is nearly identical to that in
the upper panel. The magnetic field is applied perpendicular to
the observed surface (ab-plane). Black indicates absence of any
magnetic field, white indicates high magnetic field.

during the seeded growth. The remarkable fact
is that the interface region around number 3 in
Fig. 1, does not display any excess field penetra-
tion, i.e., no reduction in the critical current as
compared to bulk YBCO. Uniform flux penetra-
tion occurs along the edge of the sample (region 3),
with no preferential penetration into the weld
joint. This shows that the critical current density at
the interface between the tile and the filler is
comparable to that of bulk YBCO.

The key factor for successful artificial joining in
the present system is that clean interfaces are ob-
tained, i.e., without excessive accumulation of
Y,BaCuOs particles or secondary Ba—Cu-O pha-
ses, and crystallographic alignment is preserved
across the joint. Impurity phase deposition at in-
terfaces often occurs when REBCO joining agents
are used [4-6]. Some Y-RE mixing occurs in the
melted stage. This apparently influences the degree
of (Y,RE)211 particle pushing at growth fronts. In
the present case, the enhanced chemical and crys-
tallographic similarity between the seed (YBCO)
and the welding agent (YBCO/Ag) permits better
control of the pushing—trapping phenomenon [15].

It is necessary to demonstrate that the weld
joints can indeed carry large transport currents.
For this purpose we prepared a ring, synthesized
from the second mixture (see above), bisected by
the weld joint, i.e., the ring contained two sections
of the weld joint at diametrically opposed posi-
tions on the ring. The dimensions of this ring are 5
mm OD, 3.4 mm ID and 1.1 mm in height. We
then induced an electric current in the ring (pro-
ducing a trapped field) by field-cooling to 77 K
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and subsequently removing the external field. The
trapped field was then measured using a scanning
Hall probe moving along a diameter of the ring.
Since the maximum possible current that can be
induced to flow around the ring is determined by
the weakest link in the ring [16] a measure of the
trapped field provides a direct measure of J, across
the weld. Fig. 2 shows the maximum magnetic field
that can be trapped in the ring at 77 K. In this
example the ring was field-cooled in 0.6 T and the
Hall sensor was about 0.8 mm above the upper
plane of the ring [16]. The ring shown above the
graph is drawn approximately to scale. The mag-
netic field above the center of the bore is about 25
mT. The approximately linear drop of the mag-
netic field in the wall of the ring indicates uniform
current density inside the ring. Fig. 2 also shows
the profile after a slit had been cut into the ring
to prevent any shielding currents from flowing
around the ring. In this state, field is only trapped
in the ring material, the bore is essentially field-
free.

Assuming the uncut ring to be a one-turn so-
lenoid (or a current loop), we can easily calculate
the approximate amount of current flowing in the

30 m}l\ |
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Fig. 2. Magnetic field-scan along a diameter of a YBCO ring,
which contains two sections of a weld joint. The magnetic filed
was trapped in the ring after it was field-cooled in 0.6 T to 77 K
and the external field was turned off. The ring is schematically
shown above the figure. Also shown is a field-scan after a slit
was cut into the ring.

ring [16]. The field on the axis of a current loop is
given by B = pyIR*/[2(y* + R2)*?], where R is the
loop radius and y =0 corresponds to the loop
center. For the ring measurements, the Hall probe
is positioned at approximately y = 1.3 mm above
the ring center, where it reads 25 mT, and the
mean radius of the ring is 2.1 mm. This yields a
current of about 165 A circulating around the ring.
Thus, assuming a uniform current density in the
ring, we obtain a critical current density of 18 kA/
cm?, a value comparable to that of bulk YBCO.
Trapped field measurements on rings cut from
bulk YBCO (with no weld joints) yield comparable
values of critical current density. These measure-
ments demonstrate that high supercurrent trans-
port is achieved both across the interfaces between
the YBCO and filler, and across the interface
where growth fronts merge.

In conclusion, a new welding procedure for
bulk melt textured YBCO has been developed
leading to high quality joints. The welding agent
consists of a YBCO-Ag composite, which has
a peritectic temperature 40°C lower than YBCO.
Local magneto-optical observations, as well as
trapped field measurements, reveal that the critical
current of the weld joint is as high as that of bulk
YBCO.
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Las metas principales de esta tesis doctoral han sido, por un lado, la de investigar
los diferentes mecanismos de crecimiento, su influencia en la microestructura y en las
propiedades superconductoras de las ceramicas masicas texturadas superconductoras
de alta temperatura REBCO (TSMTG) por medio de la modificacion de la
composicion. Por otro lado, estos resultados han sido utilizados para desarrollar una
tecnologia que permita la fabricacion de uniones superconductoras artificiales,
soldando diferentes monodominios masicos de REBCO para obtener complejas
geometrias con grandes dimensiones para poder ser utilizados en dispositivos
superconductores.

El primer paso ha sido la modificacion de las condiciones de crecimiento por
medio de la adicion de oxidos de Zr (BaZrO,;) en compuestos texturados
superconductores obtenidos por la técnica de solidificacion direccional inducida por
semilla. YBCO (ITSMTG) libres de precipitados 211 y BaZrO; en la matriz
superconductora. Esta adiciéon ha modificado espectacularmente las condiciones de
crecimiento de los monodominios de YBCO al generar un gran efecto de arrastre de
las particulas de 211 y BaZrO; por la interfase de crecimiento sélido-liquido del
monodominio, generando compuestos monodominios de YBCO libres de
precipitados y bandas de macrosegregaciones periddicas perpendiculares al frente de
crecimiento. Las condiciones de crecimiento y la composicion 6ptima de partida para
potenciar este fenémeno han sido delimitadas.

Se ha realizado un profundo estudio de la influencia de los diferentes parametros
que actian en el efecto de arrastre (Teoria Arrastre-Atrapamiento) como son: la
fuerza repulsiva y la fuerza atractivo-viscosa dando lugar a el radio critico de las
particulas que determina cuando éstas son o no atrapadas por el frente de
crecimiento.

Parametros como la velocidad de solidificacion en el crecimiento (R), el tamafio de
particula de los precipitados (a,), las energias interfaciales entre las fases liquida y sélida
(Ao), y la viscosidad del liquido (1) son, los que tienen una fuerte significacion en esta
teotfa ya que el radio ctitico estd determinado por la expresion r=Aca, /3nR [95].

Experimentalmente se ha investigado sistematicamente estos parametros que
influyen en el radio critico, permitiendo obtener conclusiones experimentales sobre
cada uno de ellos para potenciar el efecto de arrastre de las particulas.
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El tamano de particula y la concentraciéon del aditivo (Y277, BaZrO,) influyen
fuertemente en la eficiencia del efecto de arrastre. Se ha observado que las inclusiones
de 6xidos de Zr incrementan la energfa interfacial y por tanto aumenta el radio critico
requerido para atrapar las particulas de Y211. Como consecuencia todas las particulas
de Y211 son efectivamente expulsadas de la region monodominio, generando fuertes
acumulaciones de particulas de Y211 en las macrosegregaciones y en el diametro
externo de la pastilla. El radio critico para las particulas de 6xidos de Zr es ~5-10um
acotado por la evidencia de particulas con este diametro atrapadas en el sélido. Una
mayor concentracion de 6xidos de Zr, del orden de 9-10% (en peso) y la disminucion
del tamafio de particula de los o6xidos de Zr <1um, favorece claramente el efecto de
arrastre. Por el contrario, al disminuir la concentracion inicial de particulas de Y211 hay
un claro deterioro de la calidad cristalina y por tanto del crecimiento de los
monodominios.

Si se disminuye la concentraciéon de CeO, desciende la viscosidad del liquido
favoreciendo de esta manera el efecto de arrastre en el crecimiento aunque se puedan
generar algunas pérdidas de liquido y el crecimiento de inclusiones de Y277.
Finalmente, las velocidades de enfriamiento lentas (V=0.2°C/h) favorecen un
crecimiento mas regular y ordenado. Este es un parametro determinante, ya que las
zonas libres de Y277 aumentan considerablemente al ser mas eficaz el efecto de
arrastre de las particulas.

En el articulo 1, capitulo 4 se ha descrito la investigacién y proceso de optimizacion
que se ha realizado para conseguir una muestra texturada masica de YBCO
superconductor libre de precipitados secundarios de Y211 (cristales de monodominios
de YBCO superconductor de dimensiones de 8x8x3mm’ formado por regiones
cristalinas regulares de matriz de YBCO maclada totalmente libre de precipitados
secundarios del orden de ~ 1x1x0.3 mm?’ separados por bandas de macrosegregaciones
regulares y alargadas formadas por acumulaciones de inclusiones de Y211 y BaZr0;). El
gran valor de este tipo de muestras es su aplicacion como muestra de referencia para
estudios fisico-estructurales de muestras texturadas ceramicas. Gracias a estas muestras
defectos microestructurales tales como; planos de macla, dislocaciones, microgrietas,
etc, podran estudiarse individualmente por diferentes técnicas sin verse afectados por
la existencia de precipitados secundarios.

Por dltimo se han caracterizado fisicamente las muestras obtenidas. Comparandos
los resultados con muestras sin adicion de 6xidos de Zr en su composicion, hallando
una buena correlacién entre la microestructura presente y las propiedades fisicas
existentes. La temperatura critica T, es de 91K y su anchura AT _es de 0.7K, quedando
asi confirmado que no hay sustituciéon de Zr en la estructura perovskita del YBCO
debido a la baja o casi nula reactividad quimica de los 6xidos de Zr en el YBCO. La
ausencia de inclusiones de Y277 ha sido confirmadas por medidas de magnetizacion.
La T de los monodominios obtenidos libres de precipitados de Y211 y 6xidos de Zr
es igual a la del compuesto YBCO.

Estas muestras de referencia obtenidas han permitido la investigacion de los
mecanismos de anclaje de vortices y propiedades de la materia de vortices en el estado
liquido de ceramicas texturadas de MTG YBCO/Y211 [108-109].

El segundo paso ha sido complementar estas investigaciones al incluir aditivos de
Ag en la mezcla inicial para mejorar las propiedades mecanicas de estas muestras libres
de particulas de Y211. Se muestra la optimizacioén en el proceso de crecimiento y su
adaptacion a este aditivo. A nivel microestructural se evidencia como las inclusiones de
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Ag quedan atrapadas en las regiones libres de particulas de Y211 pero con una
morfologfa extremadamente alargada a lo largo de la direccion de crecimiento. Se ha
demostrado que las inclusiones de particulas de .4g en muestras donde el efecto de
arrastre es fuertemente potenciado por la adicion de BaZrO;, al variar la energfa de
interfase entre las inclusiones y la matriz sélida, se ha generado una nueva morfologfa
de particulas de Ag anteriormente inédito, con forma alargada, casi-cilindrica, paralela a
la direccién del frente de crecimiento, con una fuerte orientacién anisotropica de las
particulas de .4g dentro de la matriz superconductora de YBCO. Esta deformacion
ocurre mientras estas particulas de Ag estan siendo atrapadas por la matriz de YBCO.
Perpendicularmente a la direccién de crecimiento se han generado bandas de
macrosegregacion formadas por las particulas submicrométricas de Y277, BaZrO; y
particulas de .4g, con morfologia casi-esférica (no deformadas), arrastradas por la
interfase del frente de crecimiento. Esta inusual conducta ductil y plastica de la plata
nos refleja claramente los mecanismos microscopicos que controlan los procesos de
arrastre/atrapamiento y el fenémeno de crecimiento cuando la particula arrastrada esta
realmente en el estado liquido y por tanto puede ser deformada. Estas inclusiones de
particulas con morfologia casi-esférica en las bandas de macrosegregacion y con
morfologfa casi-cilindrica de Ag en la matriz maclada superconductora de YBCO
actuan atrapando grietas impidiendo su propagacion a través de la matriz a la vez que
minimiza la génesis de grietas cuando su tamano es lo suficientemente grande. Debido
a la existencia de estas particulas de 4g no tan solo se ha visto disminuida la densidad
de grietas a la vez que su propagacion sino también la disminucioén en la porosidad, lo
cual tiende a incrementar las propiedades mecanicas y superconductoras de las
ceramicas masicas texturadas de YBCO libres de inclusiones de Y211.

En tercer y cuarto lugar se ha sustituido el Y en el compuesto REBCO (TSMTG)
por otras tierras raras; Xenotima 'y Tm, o sea diferentes iones pesados de Tierras Raras.
Existe en la naturaleza una mezcla natural de tierras raras procedente de Brasil llamada
“Xenotima” que tnicamente contiene iones de tierras raras pesadas por este motivo es
un buen candidato para la preparacion de superconductores REBa,Cu,O, 5 con amplias
posibilidades de ser utilizadas para aplicaciones practicas evitando los costosos
tratamientos de separacion de tierras raras.

Se ha realizado un profundo estudio de los mecanismos de crecimiento de los
monodominios texturados REBa,Cu,0O- ;/RE’,BaCuO..

Una de las principales dificultades para los materiales texturados con diferentes iones
de tierras raras radica en un detallado conocimiento de la termodinamica de alta
temperatura y los parametros de solubilidad de los iones de RE en el fundido y su
dependencia con la temperatura. En estos articulos se muestra la investigaciéon de los
mecanismos de crecimiento de los monodominios texturados de REBa2Cu307“6 /

RE’” BaCuO_ donde RE son iones pesados y RE " Y. En primer lugar RE es Xenotima y
en segundo lugar RE es Tw. Para ambos casos se propone un modelo de mecanismo
de crecimiento. Para ambas composiciones, los compuestos texturados por el método
de crecimiento inducido por semilla (enfriamiento lento e isoterma) REBa Cu.O_y /
RE’ BaCuO, han sido obtenidos donde RE y RE” son diferentes mezclas de terras
raras pesadas; Xenotima /| Yy Tm / Y produciéndose una sorprendente redistribucion
i6nica. Estas muestras han sido comparadas con monodominios texturados de YBCO

(Y123/Y211) demostrandose que las propiedades superconductoras son muy similares.
Sin embargo el proceso de fundido y crecimiento tiende a generar una separacion
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natural de los elementos de RE y una modificacién del mecanismo de crecimiento con
un resultado microestructural distinto del de monodominios texturados de YBCO
estandar. Se ha encontrado que el mecanismo de crecimiento tiende a enriquecer con Y
la matriz superconductora y enriquecer de i6n pesado la fase 211 siendo por esta razéon
las propiedades superconductoras muy similares a las que poseen los monodominios
texturados Y123/Y211. La obsetvacion de la redistribucién de los iones pesados, RE,
después del proceso de crecimiento ha de tenerse en cuenta en los analisis y
optimizaciones de los procesos de soldadura donde ocurren fenémenos de difusion de
RE en la interfase del agente soldante y las piezas texturadas.

Se ha mostrado por tanto como la mezcla natural de 6xidos de tierras raras pesadas
RE pueden ser usadas con éxito en la preparacion de ceramicas masicas texturadas
superconductoras de altas corrientes criticas al suprimir la necesidad de costosos
procesos de separacion de RE.

Los compuestos REBa Cu O_ 5 / RE” BaCuO, han permitido realizar soldaduras de

diferentes monodominios de  REBCO ya que poseen una temperatura de fundido
40°C inferior a los monodominios de REBCO. De este modo, la fabticacién de
elementos superconductores con complejas morfologias es viable. En el articulo 4,
capitulo 7 se ha analizado una soldadura de YBCO, en la que se ha utilizado como
agente soldante una pieza texturada de TmBCO, (YBCO/Tm123/YBCO), con
morfologia cilindrica en forma de anillo superconductor procedente del Laboratorio
Nacional de Argonne en Chicago.

En quinto lugar un nuevo proceso de soldadura para ceramicas masicas texturadas
por fundido de YBCO ha sido desarrollado con éxito al obtenerse uniones de alta
calidad. Los agentes soldantes han sido compuestos de plata (YBCO/Ag (TSMTG) e
YBCO/ Ag policristalino). Estos compuestos poseen una temperatura petitéctica 40°C
inferior a la del compuesto superconductor YBCO (MTG), condicion indispensable
para ser buenos agentes soldantes. Se han fabricado uniones de alta calidad donde
apenas se ha producido acumulacién de fases secundarias y donde la alineacion
cristalografica se ha preservado a través de la soldadura gracias a las similitudes entre el
agente soldante y la semilla (YBCO). Imagenes Magneto-6pticas asi lo han confirmado.
Las propiedades superconductoras de las uniones finales han sido determinadas por
curvas de susceptibilidad mostrando una T~91K y J ~2.3:10* A/cm® a 77K.

En resumen una nueva metodologia para realizar soldaduras ha sido desarrollada.
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TECNICAS DE ANALISIS Y CARACTERIZACION

ATD
ATG

DRX

ANALISIS DE
TAMANO DE
PARTICULAS

MICROSCOPIA
OPTICA CON LUZ
POLARIZADA

MICROSCOPIO
ELECTRONICO
DE BARRIDO
(SEM, BSE, EDX)

MAGNETOMETRO

PERKIN-ELMER
DTA7(Differential Termal
Analyzer)

RIGAKU (Difractémetro
de rayos X) D5000
SIEMENS

COULTER LS-130

NIKON LABOPHOT
OBJETIVOS: E4/0.1,
E10/0.25, E40/0.65,
E100/1.25(aceite)0.2m
+camara fotos digital,video

SEM JEOL MODELO
JSM-6300 (Jeol LTD.
Tokio)

LINK ISIS-200 (Oxford

instruments)

SQUID DC
(Superconductor Quanta

Interference Device)

-Caracterizacién y analisis de propiedades
térmicas de los materiales.

-Reacciones endotérmicas, exotérmicas,
isotérmicas, cristalizacion, fusion.
-Transiciones de  tipo  eutéctico,
peritéctico, cristalinizacion, transiciones
estado sélido y/o cristalinizacion.

-Identificacion de fases, afinamiento,
parametros reticulares, cuantificacién y
determinacién de fases y afinamiento de
estructuras cristalinas.

-Seguimiento de reacciones de estado
solido.

-Estudio cambio de fases.

-Tamafio de particulas

-Estudio microestructura

-Estudio microestructura
-Analisis cualitativo y cuantitativo
-Analisis lineal de composicion

-Mapas de composicion

-Analisis propiedades fisicas; Tc, Jc
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RELACION DE COMPOSICIONES
(Indicar que todos los % son en peso)

Capitulo 4. Articulo 1: Y,BaCuO;-free melt textured YBa,Cu,;0,: a
search for the reference sample

Muestra estandar YBCO (TSMTG)

99%(70%Y123+ 30%Y211) + 1%CeO,

Muestras YBCO con aditivos de BaZrO, (TSMTG)

90%(70%Y123 + 30%Y211) + 1%CeO, + X% BaZrO,

X=0,5,1,5,9 %

Ti = 1pm < r 2 10pm
O0=r<1pm

= 1pm <r < 5um
X= 5Hm < r < 10pm

0= r = 10Um

90%(70%Y123 + 30%Y211) + 1%CeO, + 9 % BaZrO,d

90%(80%Y123 + 20%Y211) + 1%CeO, + 9 % BaZrO,a

90%(90%Y123 + 10%Y211) + 1%CeO, + 9 % BaZrO,0

90%(70%Y123 + 30%Y211) + 1%CeO, + 9 % BaZrO,a

90%(70%Y123 + 30%Y211) +0%CeO, +10 % BaZrO,0

Capitulo 5. Articulo 2: Pushing and trapping phenomena in
YBa,Cu;0, melt textured composites with BaZrO; and Ag
additions

Muestras YBCO con aditivos de BaZrO,+ Ag (TSMTG)

Y123 + 30%Y211 + 1%CeO, + 10 % BaZrO,0

Y123 + 30%Y211 + 1%CeO, + 10 % BaZrO,a + X % Ag,0

X =0, 10,20 %

Capitulo 6. Articulo 3: Melt growth and microstructure
development of high critical current REBa,Cu;0, superconductors
with a natural mixture of Rare Earths
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Muestras REBCO (TSMTG)

YBCO Estandar 99%(70%Y123+ 30%Y211) + 1%CeO,

RE123 + 30%Y211 + 1%CeO,

RE: Xenotima

Capitulo 7. Articulo 4: Growth and microstructure of MTG
REBa,Cu,0, / RE’,BaCuQO; with heavy Rare Earth elements

Muestras REBCO (TSMTG)

YBCO Estandar 99%(70%Y123+ 30%Y211) + 1%CeO,

RE123 + 30%Y211 + 1%CeO,

RE: Xenotima

RE123 + 25%Y211

RE: Tm

Capitulo 8. Articulo 5: Self-seeded YBCO welding induced by Ag
additives

Muestras YBCO (TSMTG)

YBCO Estandar 99%(70%Y123+ 30%Y211) + 1%CeO,

YBCO Y123+ 25%Y211

Agente soldante

99%(70%Y123+ 30%Y211) + 1%CeO, + 15 % Ag,O YBCO-Ag (TSMTG)
99%(70%Y123+ 30%Y211) + 1%CeO, + 10 % Ag,O POLICRISTALINO

(POLVO MEZCLADO Y SINTERIZADO A 950°C/10h)
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RELACION DE PROCESOS TERMICOS
Todos los esquemas de tratamientos térmicos van acompanados de una fotografia de la parte
superior, plano (001) de un monodominio de REBa,Cu;0, 5/ RE’,BaCuO;

YBCO ESTANDAR

-12°C/h
Enfriamiento

(Slow Cooling)

980°C

307 V211) + 1% Ce0, (% en pevo)

Isotérmico I

300°C/h

Esquema de las secuencias térmicas usada para el crecimiento de los monodominios crecidos por la técnica de

solidificacion direccional inducida por semilla (ISMTG) utilizando el modo Enfriamiento lento (Slow
Cooling) o isoterma en el estado de sobreenfriamiento.

-139 -
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Capitulo 4. Articulo 1: Y,BaCuO;-free melt textured YBa,Cu,;0.: a
search for the reference sample

Enfriamiento
Lento

(Slow Cooling)

. -.' EN AIRE
{70% YBCO 4 30% V211) + 1% CeQ, +
10%: ct-BaZ 105 (% en peso)

SEEEREERERE]

Capitulo 5. Articulo 2: Pushing and trapping phenomena in
YBa,Cu;0, melt textured composites with BaZrO; and Ag
additions

Enfriamiento
Lento

(Slow Cooling)

N N T
(70% YBCO + 30% Y211) + 1% CeO, +
10% w-BaZr0+ 20% Am.O(% en peso)
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Capitulo 6. Articulo 3: Melt growth and microstructure
development of high critical current REBa,Cu;0, superconductors
with a natural mixture of Rare Earths

MTG RE123/RE211 (TSMTG)

Capitulo 7. Articulo 4: Growth and microstructure of MTG
REBa,Cu,0, / RE’,BaCuQO; with heavy Rare Earth elements

MTG RE123/RE211 (TSMTG)

- 141 -
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Capitulo 8. Articulo 5: Self-seeded YBCO welding induced by Ag
additives

o
=]

Enfriamiento
Lento

(Slow Cooling)

Soldadura YBCO / YBCO-Ag (TSMTG)
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Capitulo 6. Articulo 3: Melt growth and microstructure
development of high critical current REBa,Cu;0, superconductors
with a natural mixture of Rare Earths

Capitulo 7. Articulo 4: Growth and microstructure of MTG
REBa,Cu,0, / RE’,BaCuQO; with heavy Rare Earth elements

1100

I
=
i = 24
—
m
1

1050

i Dy .~

1000 Ho.';\‘ YBaQCuéO?_S =

TmBa ;;CUgO;r;a Erl JJ‘

| ./,5 -
™ e REBa,Cu,0_ i

I
i

Temperatura peritéctica
Tp eC

950 |- p .
I Yb /
o00 Lu"/ll 4
/m ® Datos de este trabajo
¢ ® M. Murakami et al
850 |- / i
| 4 1 L 1 4 1 ' 1 L
0,95 1,00 1,05 1,10 1,15 1,20

Q
radio idnico (A)

Grdfica de temperaturas peritécticas de los compuestos REBaxCusO.5en funcion del radio idnico de cada ion
de tierra rara, RE. Los valores estin extraidos de Murakami et al. [71]. La T, medida para la mezela
natural de RE123 RE: Xenotima y Tm, estd indicada.
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ESQUEMA DE MECANISMO DE CRECIMIENTO

Liquiclo

[ RicoRre FRicoy

211 11

v

DESCEMSO DE TEM.PERA_I'.'IRA

T DIRECCION DE CRECIMIENTO

Esquema del mecanismo de crecimiento de compuestos texcturados donde se muestra el liquido y las fases solidas.
Observar las diferencias de distribucion en los iones de tierras raras RE para ambas fases.

Durante el enfriamients, la velocidad de crecimiento R para el frente
plano de solidificacién puede escribiree como:

D, AT, +Gl

I(C,'22-CP) Mj133

Denide D1 #s lo difusividad de las Herras raras, RE, en el lguide, C% es la
cencentracion de RE en el séhide; CF es la conecenfracion de RE en el Howide,
my,; &5 la pendiente del Yquide RE123, 1'&s la distancia entre las particulas de
RE211 y la irterfase RE123, AT, €5 &l schrsenfriamiento 7/G és & gradierite

térmiccs
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Y123 AT =~ 130°C

s a50 L 950 1050 1650 e RE123 ATNSD"?ODC
ol o wR g " (b) . .

L g s —=10"¢ /mn
Al W & dt

T 13 T ] T
Bon’ £ 00 850 ‘1oe iaso Tiog

Tamperatura (*C )

Grdficas de andlisis termodiferencial (ATD) para los procesos de calentamiento y enfriamiento para el material
REBa,Cu,0, - (RE123) siendo RE: Xenotimay Y. La T, de RE123 es de [970°C y la del Y123

578
L1010°C, siendo la diferencia de [A0°C. La temperatura de cristalizacion (b) puede verse modificada cnando se
realiza el proceso de crecimiento (isoterma).

(i)
s | (a)
T Ba Cu0,,
10 =
18 =
-~ ¢ Batu,0
g 3
'Z 28
.ﬂ‘n |
.1‘5 - =
Y123 AT = 130°C
Rl BD‘U S;D ﬂ\l)ﬂ ; ﬁ;l‘l III:W IDISO lllnll
2k | (b) RE123 AT »~ 50-70°C
Fpk % g —
“ d—Tzl.G°Cfmz‘ri
o SR " d
8, PR
'_
=1 a4
e
EEAS
41

T - T T L4 T T T T
&0 BED a0 L] oo 1950 (R[]

Temperatura (°C)

Grdficas de andlisis termodiferencial (ATD) para los procesos de calentamiento y enfriamiento del material

REBa,Cu,0, o (RE123) siendo RE: Ty Y. La T, de Tm123 es de [970°Cy la del Y123 [1010°C;

stendo la diferencia de [40°C. La temperatura de cristalizacion (b) puede verse modificada cuando se realiza el
proceso de crecimiento (enfriamiento lento).
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Y (% at) Otras Tierras ﬂrrm
RE(% at.)

Matriz RE123 85 15
Particnlas pequeiias (<Ium)RE 211 20 80
Particulas grandes (=1jpn)RE 211
L(\:ramm paiticulas grandes RE'211 60 40

85 15

ticleo pariculas grandes RE'211

Composicion determinada por EDX en determinadas localizaciones del monodominio mdsico texturado con

Xenotima, REBa,Cn,0, (RE123) /| RE’,BaCuO; (RE 211).

2773770

wicleo pariculas grandes RE'211

Y (% at) Otras Tierras 3;1:»‘.1:5*
Matriz RE123 90 10
Particulas pequeiias (<Igm)RE 211 5-10 90-95
Particulas grandes (=1 on)RE'211
Corteza paiticulas grandes RE 211 70 30
90 10

Composicion determinada por EDX en determinadas localizaciones del monodominio mdsico texturado con Tm

REBa,Cu,0, 5 (RE123) / RE’,BaCuO, (RE 211).




Apéndice D Xenotima y Tulio

149

Esquema-resumen redistribucion ionica RE: Xenotima

COMPOSICION INICIAL

RE= XENOTIMA
RE'=Y

(RE123 +30%wt RE’211)+1%wt CeO, |+

COMPOSICION FINAL
REBa,Cu;0,/ RE',BaCuO;
RE-RE’: TIERRAS RARAS xenotima / Y

/

MATRIZ
SUPERCONDUCTORA

ORIGEN
PROPERITECTICO

(Yo.5REq5)Ba,Cu,0, + Y,BaCuO,=> (Y4 sRE, 5),BaCuO, + Y,BaCuO; + Liquido

= (¥,.,RE,)Ba,Cu;0; + (Y, ,RE,),BaCuO;

ORIGEN
PERITECTICO

COMPOSICION DETERMINADA
PORANALISIS EDX

PARTICULAS GRANDES PARTICULAS PEQUENAS
- e +
RICO-Y 85% NUCLEO CORTEER Y- 20%
RICO-Y 85% CONTENIDO
INTERMEDIO-Y 60%

Esquema-resumen redistribucion iénica RE: Tm

COMPOSICION INICIAL_
RE123 + 25%wt RE’211
RE=Tm
RE’=Y

COMPOSICION FINAL
REBa,Cu;0, / RE",BaCuO,
RE-RE": Tm /Y

MATRIZ
SUPERCONDUCTORA

TmBa,Cu;0, + Y,BaCu0,=(Y, s Tm,s),BaCuO,+ Y,BaCuO, + Liquido

= (Y,,Tm,)Ba,Cu;0, + (YI_ZTmZ)ZBa CuO;

ORIGEN
PROPERITECTICO

ORIGEN
PERITECTICO

L9
5
z5
Eé PART!CULAS GRANDES ART!CULAS PEQUENAS
9
g2 RICO-Y 90% NUCLEO CoRTEzA MUY ESCASO
5 Tm 10% RICO-Y 90% m::ﬂ;‘g:‘;_“fm% EN Y 5-10%
Tm 10% S Tm 90-95%
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