VYSOKE UCENI TECHNICKE V BRNE

BRNO UNIVERSITY OF TECHNOLOGY

FAKULTA STROJNIHO INZENYRSTVI
USTAV MATERIALOVYCH VED A INZENYRSTVI

FACULTY OF MECHANICAL ENGINEERING
INSTITUTE OF MATERIALS SCIENCE AND ENGINEERING

VLIV CYKLICKEHO TEPELNEHO ZPRACOVANI NA
STRUKTURU SLITINY TIAL

EFFECT CYCLIC HEAT TREATMENT ON STRUCTURE OF TIAL ALLOY

DIPLOMOVA PRACE
MASTER'S THESIS

AUTOR PRACE Bc. EVA VRASPIROVA

AUTHOR

VEDOUCI PRACE Ing. MARTIN PETRENEC, Ph.D.
SUPERVISOR

BRNO 2012



Vysoké uceni technicke v Brné, Fakulta strojniho inzenyrstvi

Ustav materialovych véd a inZenyrstvi
Akademicky rok: 2011/2012

ZADANI DIPLOMOVE PRACE

student(ka): Bc. Eva Vraspirova
ktery/ktera studuje v magisterském navazujicim studijnim programu

obor: Materialové inZzenyrstvi (3911T011)

Reditel Gstavu Vam v souladu se zakonem €.111/1998 o vysokych 3kolach a se Studijnim a
zkuSebnim fadem VUT v Brné ur€uje nasledujici téma diplomové préace:

Vliv cyklického tepelného zpracovani na strukturu slitiny TiAl
v anglickém jazyce:

Effect cyclic heat treatment on structure of TiAl alloy

Stru€né charakteristika problematiky tkolu:

Podstatou navrhovaného tématu je prispét k pochopeni vztahli mezi strukturou a mechanickymi
vlastnostmi u novych modernich vicefazovych litych slitin gama TiAl pomoci vhodného tepelného
zpracovani. PoZadovana struktura tvofena pIné lamelarni morfologii fazi alfa2 a gama tvorici
Clenité hranice zrn ,,zamknutych” lamel spolené s vhodné vyprecipitovanou plastickou fazi beta
by méla zaruCovat potfebné mechanicke vlastnosti. Komplexni tepelné zpracovani, sestavajici se z
cyklického a lomeného procesu pro dosazeni jemnozrnné struktury bude optimalizovano s
ohledem na aplikace téchto material pfi vysokych teplotach, mezi néz patfi lopatky plynovych
turbin &i rotor turbodmychadla a u nichZ se jako rozhodujici poskozujici mechanismus za realnych
podminek namahani uplatfiuje interakce creepu a Unavy.

Cile diplomové prace:

Analyzovat danou problematiku studiem pFislusné literatury zabyvajici se tepelnym zpracovanim a
strukturou TiAl slitin a aplikovat je na feseni UkolU:

i)Podrobné popsat a zdokumentovat soucasné druhy tepelnych zpracovani.

ii)UskuteCnit a optimalizovat vlastni cyklické a lomené tepelné zpracovani na vzorcich ze slitiny
TiAl-7Nb s cilem dosaZeni poZadované jemnozrnné struktury.

iii)V pribéhu provadéného tepelného zpracovani pripravit metalografické vybrusy, pozorovat,
identifikovat a kvantifikovat ziskané struktury pomoci svételné a elektronové mikroskopie.

iv) Naucit se ovladat skenovaci elektronovy mikroskopu LYRA 3 Tescan pro detailnéjSi popis
mikrostruktury.

v)Ziskané vysledky diskutovat s pouZitou literaturou s ohledem na pfFinos optimalizovanych
nalezenych tepelnych zpracovani v inZzenyrské praxi.



Seznam odborné literatury:

[1] Appel F, Oehring M, Wagner R. Intermetallics 8 (2000) 1283-312

[2] Holt DJ. Aerospace Eng 8 (1988) 1

[3] Beddoes J, Zhao L, Chen WR, Du X. Mater. Res. Soc. Symp. Proc. 552 (1999)
KK1.1.1-KK1.1.1.12.

[4] Yang J, Wang JN, Wang Y et al. Intermetallics 11 (2003) 971-2.

[5] Cha L, Scheu Ch, Clemens H, Chladil HF, Dehm G, Gerling R, Bartels A. Intermetallics 16
(2008) 86875

[6] Bartels A, Bystrzanowski S, Chladil HF, Leitner H, Clemens H, Gerling R, Schimansky FP.
Materiale Research Society Symposium Proceedings 842 (2005) pp. 193-8.

[7] Petrenec M, Zemanova A, Krahula K, Kruml T, Man J. Mater Eng 16 (3a/2009) 13-18.

[8] Schafrik RE. In: Structural intermetallics 2001, Hemker KJ et al, eds. Warrendale, PA: TMS;
2001. pp. 13-7.

[9] Smarsly W, Baur H, Glitz G, Clemens H, Khan T, Thomas M. In: Structural intermetallics
2001, Hemker KJ,

[10] Dimiduk DM, Clemens H, Darolia R, Inui H, Larsen JM et al, eds. Warrendale, PA: TMS;
2001. pp. 25-34.

Vedouci diplomové prace: Ing. Martin Petrenec, Ph.D.

Termin odevzdani diplomové préace je stanoven ¢asovym planem akademického roku 2011/2012.

V Brné, dne 22.3.2012
L.S.

prof. Ing. Ivo Dlouhy, CSc. prof. RNDr. Miroslav Doupovec, CSc., dr. h. c.
Reditel tstavu Dékan fakulty



ABSTRAKT

Diplomova prace se zabyva zjemnénim lité struktury slitiny y-TiAlI-2Nb pomoci
cyklického tepelného zpracovani a analyzou mechanismu zjemnéni. Vyvoj struktury po
aplikovanych teplotnich cyklech byl sledovan svételnou, laserovou a elektronovou
mikroskopii a pomoci zkouSky mikrotvrdosti. Aplikaci péti teplotnich cykld, béhem nichz
opakované probihaly dvé fazové transformace (eutektoidni a a-piekrystalizacni reakce), byla
zjemnéna puvodni hruba kolumndarni litd struktura o stfednim priméru zrna 512 um na
jemnozrnnou pln¢ lamelarni strukturu fazi y a oy se sttednim primérem zrna 229 pm.
Tloustka lamel faze y se nezménila, zatimco tloustka lamel faze o, zaznamenala vyrazny
pokles, az na 78 nm. Zjemnéni lamel faze o, mélo za nasledek zvySeni mikrotvrdosti zrn 0 20
%. Ptekrystalizovand litd struktura v duasledku cyklického tepelného zpracovani i
mechanismus vedouci ke zjemnéni struktury byly srovnany s literarnimi udaji a diskutovany s
cilem navrhnout jesté vhodnéjsi postup zjemnujiciho tepelného zpracovani litych slitin TiAl.

ABSTRACT

The subject of this master thesis is focused to the refining of the cast structure of vy-
TiAI-2Nb alloy using cyclic heat treatment and to the analysis of the grain refining
mechanism. Structure evolution after applied cycles of heat treatment was characterized using
light, laser and electron microscopy and using microhardness tests. Application of five heat
treatment cycles during which two phase transformations (eutectoid and o-recrystallization
reactions) repeatedly took place resulted in refining of the cast columnar structure having the
mean grain size 512 um to fully lamellar structure containing y and o, phases having the
mean grain size 229 um. Lamellae thickness of y was not changed while the thickness of o,
phase decreased, up to 78 nm. Refining of o, phase resulted in the increase of the
microhardness by 20 %. The recrystallized cast structure obtained by cyclic heat treatment
and the knowledge on the mechanisms of the refining the structure were compared with the
literature data and were discussed in order to propose more efficient procedure for refining
thermal treatment of cast TiAl alloys.

KLICOVA SLOVA

Slitina TiAI-2Nb, pln¢ lamelarni struktura, cyklické tepelné zpracovani, zjemnéni lité
struktury, diskontudlni zhrubnuti, mikrotvrdost

KEY WORDS

TiAl-2Nb alloy, fully lamellar structure, cyclic heat treatment, refining cast structure,
discontinuous coarsening, microhardness
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1. UVOD

Technické slitiny titanu jsou nezastupitelnym materidlem v praxi pro své specifické
vlastnosti v oblasti kosmickych technologii a aplikaci leteckého primyslu. Mezi jednu
Z nejslibnéjsich slitin  skupiny intermetalickych materiala a v posledni dobé nejvice
studovanych patii y-TiAl, ktera je povazovana za mozného nastupce niklovych superslitin.
Pti soucasné celosvétové snaze snizit hmotnost leteckych turbin kvili vysokym cendm paliva
jsou prednosti TiAl, napf. vyrazné niz$i hustota (~ 4,0 g/cm®) a také atraktivni vlastnosti
pfi vysokych teplotach, velice cenéné.

V dnesni dobé se jiz zalind pouzivat pro turbodmychadla automobilii a také jako
slitina pro lopatky turbin v sekcich sniz§im tlakem. Soucasny vyzkum nadéle usiluje
o zlepSeni vlastnosti, pfedev§im zlepSeni pfirozené nizké houzevnatosti u této skupiny
materiali. Tim by se slitiny TiAl staly jest¢ vice atraktivni ndhradou niklovych superslitin.
Jejich pouziti pfi teplotach nad 700 °C je vSak omezené v disledku pocatku vysokoteplotni
koroze. Jednim z moznych zpUsobi snizeni kichkosti je legovani pomoci Nb, B, Mo a C,
anebo optimalizace mikrostruktury pomoci tepelného zpracovani. Obvykle se pouziva
kombinace téchto postupil, ¢imz vznika veliké variabilita moznych vyslednych vlastnosti a
struktur [1, 4].

Lehké slitiny y-TiAl a vedlejsi podily intermetalickych fazi ap-TizAl (dale jen slitiny y
+ o) predstavuji unikatni tfidu materialti. Nicméné, lité slitiny y + a; obecné vykazuji nizkou
taznost a toleranci poskozeni pti pokojové teploté, stejné jako nizkou funkcnost pii zvySenych
teplotach, které omezuji jejich pouziti. Tyto nedostatky jsou spojeny nejen s vnitini kiehkosti
fazi v a ap, ale také s mikrostrukturou, ktera se utvaii v odlitcich béhem ochlazovani [5, 9,
10].

Jednou z efektivnich metod pro zlepSeni vlastnosti litych slitin y-TiAl je moznost
pouziti i nekonvencnich postupl tepelného zpracovani, které vede k vyraznéjSimu zjemnéni
jak velikosti zrn, tak 1 mezilamelarni vzdalenosti obou fazi. Tato prace se zabyva technologii
cyklického tepelného zpracovani, které pomoci opakovanych fazovych transformaci
ptekrystalizuje puvodni litou strukturu na jemnozrnnou plné lamelarni strukturu s malou
tloustkou lamel vz4jemné zaklenutych do sebe na hranicich zrn.



2. CILE PRACE

Cilem této prace je podpofit snahu o zlepseni mechanickych vlastnosti nekonvencnim
postupem cyklického tepelného zpracovani pouzivané lité slitiny Ti-48Al-2Nb-2Cr-0,82B
at. %, jejiz struktura se bude hodnotit metalografickymi postupy, svételnou, laserovou a
elektronovou mikroskopii a pomoci zkousky mikrotvrdosti. Jednotlivé ukoly lze shrnout
do nasledujicich bodu:

1. Na zéklad¢ studia literatury zabyvajici se soucasnymi druhy tepelnych zpracovani slitin y-
TiAl navrhnout a uskutecnit vlastni postup cyklického tepelného zpracovani k dosazeni
pozadované jemnozrnné struktury.

2. V pribéhu provadéného tepelného zpracovani popsat a zdokumentovat vyvoj struktury a
po kazdém teplotnim cyklu a vysvétlit mechanismus zjemnéni.

3. Identifikovat a kvantifikovat ziskané struktury pomoci svételné, laserové a elektronové
mikroskopie s vyuzitim obrazové analyzy a pomoci zkousky mikrotvrdosti.

4. Na zakladé¢ ziskanych vysledkl a pouzité literatury diskutovat a ptipadné navrhnout dalsi
mozné zpusoby zlepSeni struktury a mechanickych vlastnosti.



3. LITERARNI PREHED PROBLEMATIKY

3.1 TITAN AJEHO SLITINY

V zavislosti na jejich mikrostruktufe jsou technické slitiny titanu charakterizovany
bud’ jako a, ,,téméf o, oo + B nebo B metastabilni slitiny. Legujici prvky, jako Al, O, Na C
maji tendenci stabilizovat oblast o zvySenim piechodové teploty B (822 °C, resp. 1095 K).
V piipad¢ prvki stabilizujicich fazi P, které snizuji prechodovou teplotu B (tzn., které
roz$ifuji oblast B), rozliSujeme isomorfni prvky B (Mo, V, Ta a Nb), které posouvaji diagram
v urCitém sméru a eutektickymi prvky B (Fe, Mn, Cr, Co, Ni, Cu, Si a H), které méni
eutektickou teplotu [1].
v titanu. Na druhou stranu, i ty nejmensi pfirustky z eutektickych prvki f vedou k tvorbé
intermetalickych slou¢enin. Sn a Zr jsou povazovany za neutralni v ramci jejich vlivu
na rozhrani fazi o/, ale maji zpeviyjici ucinek na fazi o [2]. Pokud je tzv. Mo ekvivalent
ke stabilizujicim prvkim [ vys$si neZz 8 a mensi nez 30 hmot. %, mohou byt metastabilni
slitiny B s vysokou pevnosti a dobrymi vysokoteplotnimi vlastnostmi vyrabény tvafenim
za tepla a naslednym tepelnym zpracovanim, napi. V podobé kovanych lopatek rotoru
pro vrtulniky [1].
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Obr. 3.1 Binarni fazovy diagram TiAl [3].

Mimo dvou miizkovych forem cistého titanu o (hcp, A3; viz tab. 3.1, mechanické
vlastnosti vykazuji vyraznou anizotropii) a B (bcc, A2), které jsou stabilni pouze v ramci
urcitych teplotnich rozsaht, jsou v binarnim systému Ti-Al (obr. 3.1) s rostoucim obsahem
hliniku pozorovany ¢tyfi intermetalické faze (a-TisAl, y-TiAl, TiAl, a TiAl3). Vzhledem
Kk jejich dobrym termofyzikalnim vlastnostem (vysoka teplota tani, nizka hustota, vysoky
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modul pruznosti, nizky koeficient difuze, vysoka pevnost, dobra odolnost viué¢i oxidaci a
korozi a nizka hoflavost v porovnani s konven¢nimi slitinami Ti), jsou slitiny o, + y technicky
velmi dulezité pro vysokoteplotni pouziti, zatimco intermetalické faze TiAl, a TiAlz tvofené
v uzké oblasti fazového diagramu v ¢asti bohaté na hlinik nemaji zadné technické pouziti
kvuli jejich extrémni kiehkosti [1].

Slitiny Ti-Al-Nb s obsahem Al 22-25 at. % a obsahem Nb 10-12 at. % jsou
charakterizovany jako slitiny ,,téméf o™ (orthorhombické titanové aluminidy). Vzhledem
k vysokému podilu Nb se taznost téchto ,.slitin a,* na bazi kiehké intermetalické faze TizAl
vyrazné zlepsila. Kromé faze a, (hcp, D0, Viz tab. 3.1) a faze B (bcc, A2) se také vyskytuji
kubické faze o bohaté na Nb. Ve slitinach Ti-Al-Nb s obsahem Nb 13-20 at. %, které¢ 1épe
vyuzivaji mechanické vlastnosti pii pokojové teploté a vysokoteplotni mechanické vlastnosti,
se kromé& op-TizAl také vyskytuje orthorhombicka terciarni faze O (Ti,AIND). Tyto tii faze
existuji v rovnovaze mezi fazi O s obsahem Nb 41,4 at. %, fazi 3o bohatou na Nb (30,5 at. %)
a fazi o, bohatou na Al (21,4 at. %) [1].

Tab. 3.1 Souhrn strukturnich parametru stabilnich a metastabilnich fazi ve slitinach TiAl [4].

Faze Krystalova struktura aMrlzkove parametry (nm():
o A3, hep 0,29508 0,46885
B A2, bce 0,33132
o2 D019, hcp 0,5782 0,4629
Y L1, fct 0,4005 0,4070

V ptipadé technickych slitin TiAl na bazi intermetalické faze y (TiAl) s tetragonalni
miizkou a oy (TisAl) shexagonalni mfiizkou je koncentrace Al obvykle 45-48 at. %
s kombinaci legujicich prvka Cr, Nb, V, Ta, Mo, Zr, W, Si, C a B pohybujicich se v rozsahu
0,1-10 at. %. V zavislosti na vyrobnich podminkach a sloZeni, zmén¢ rychlosti ochlazovani a
nasledného tepelného zpracovani, mohou byt produkovany bud’ zcela lamelarni, equiaxialni
(ptekrystalizované = protazena zrna) nebo duplexni mikrostruktury. Podle soudasnych
znalosti nejlepsi kombinace mechanickych vlastnosti je dosahovano u materidli s jemnou
lamelarni mikrostrukturou y/o.; s rozte¢i lamel mensi nez 200 nm a velikosti zrna do 100 um

[1].



3.2 CHARAKTERISTIKA SLITIN y-TIAL
3.2.1 Zakladni popis, fyzikalni vlastnosti a deformac¢ni mechanismy

v-TiAl je usporadana, sloucenina lehkych prvki Ti a Al se stejnymi atomy. Hlavni
faze téchto slitin jsou y-(TiAl) s tetragonalni strukturou L1y (obr. 3.2(a)) a op-(TizAl)
s hexagonalni strukturou D019 (obr. 3.2(b)). y-TiAl slitiny maji nizkou hustotu, 0 polovinu
mensi nez u niklovych superslitin. Kromé toho vysoky obsah hliniku této slouc¢eniny zvysuje
odolnost vii¢i oxidaci materialii na bazi titanu [7].

() [170] [7}31] [0?1] (b) ©o02 120°

A

‘h a

11047

Obr. 3.2 (a) Elementarni bunka faze y-(TiAl), (b) Elementarni bunka faze a,-(TizAl) [5].

Slitina y-TiAl zustava usporadana do bodu tani ~1440 °C. Silna vazba Ti-Al vede
k vysoké aktivacni energii pro difuzi. Tyto vysokoenergetické bariéry pomahaji zachovat
pevnost a odolnost vici creepu pii vysokych teplotach, kdy se difuze stava fidici rychlosti
procesu. To také vede k vysoké tuhosti v Sirokém rozsahu teplot, coz umoziuje jejich pouziti
pro staticky zatézované soucasti, které potfebuji pouze udrzet elastické deformace [7].
Nicmén¢, pevna vazebna struktura omezuje schopnost prenaset plastickou deformaci. Stejné
jako u vétsiny ostatnich intermetalickych sloucenin y bez modifikace postrada taznost a
houzevnatost, které jsou nutné pro konstrukéni aplikace. Jeho vysoka tepelna vodivost
umoziuje snadné&jsi ochlazovani horkych ¢asti [6].

Kiehké chovani (taznost pii pokojové teploté je ~1 %) y-TiAl neodmyslitelné souvisi
s jeji krystalovou strukturou, ktera je tetragonalni plo$né centrovana (fct) L1, se stiidajicimi
se rovinami (002) titanu a atomy Al. Tetragonalita je velmi mala (c/a = 1,02), ale uspofadana
struktura L1y vytvaii neekvivalentni skluzové vektory typu <110>. Stejné jako v kubickych
strukturach, obvykle dochazi ke skluzu na rovinach typu {111} v tésn¢ usporadanych
smérech, kterym odpovidaji nizkoenergetické Burgersovy vektory [8]. Dislokace typu 1/2
centrovanych kubickych (fcc) materialech. Jsou oznacovany jako dislokace ,,snadného
skluzu®“. Dislokace [101], které jsou ekvivalentni se smérem [001] ale ne s [110], jsou
vysokoenergetické dislokace piislusejici superdislokcim. Dislokace typu 1/2 [112] jsou také
superdislokace na tésn¢ uspotadanych rovinach. Skluzové systémy na rovinach, které nejsou
tésn¢ uspotradané (sméry typu <100> a roviny typu {110}), maji jesté vyssi energii a jsou
aktivni pouze pfi vyssich teplotach [6].

3.2.2 Fazové rovnovahy a struktura

Hrubozrnna mikrostruktura, vyrazna lita textura a vyznamné chemické nehomogenity
jsou typické charakteristiky ingotu slitiny y + oy [5, 9-14]. Vyroba tadného odlitku
s homogenni jemnozrnnou mikrostrukturou, bez vyrazné textury je proto velmi dilezita
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pro aplikaci slitin y + op. Za prvé by to umoznilo vyrabét Sirokou Skalu fadnych litych
vyrobki s reprodukovatelnymi mechanickymi vlastnostmi zajist'ujici minimalni hodnoty pro
navrh komponent. Za druhé mize byt znacné¢ usnadnéno zhotoveni komponent pouzivajici
rizné tepelné pracovni postupy vzhledem ke zvysené funk¢nosti téchto slitin. Nicméné, az do
ted’ neexistoval zadny zpracovany koncept navrhu slitin y + o, za ucelem vyroby fadnych
hutnich materiali. Kromé toho neni je$té zcela znam vliv riznych legujicich prvka a jejich
obsah na vyvoj mikrostruktury slitin y + o, béhem tuhnuti a nasledné transformace v pevné
fazi [15].

Nedavny duraz na rozvoj lehkych slitin pro vysokoteplotni letecké ¢i kosmické
aplikace, napt. hypersonicka vozidla, vyvolal novy zajem v oblasti intermetalik
s uspofadanymi fazemi, pfedevsim u slitin y-TiAl. Zatimco rizné slitiny a,-TizAl disponuji
piiméfenou taznosti za pokojové teploty, jejich vysokoteplotni aplikace jsou omezeny kvuli
ztraté¢ pevnosti, nadmérné oxidaci a nachylnosti ke zvysSené difuzivité vodiku. ZvySovani
obsahu hliniku pro vyrobu slitiny y-TiAl zlepSuje vSechny tyto vlastnosti, ale na ukor snizeni
taznosti za pokojové teploty na méné nez 2% a lomové houzevnatosti pod 10 MPa m*2[16].

Zatimco diivéjsi prace [16] vénovaly pozornost binarnimu fazovému diagramu TiAl
(zejména pii teplotach nad ~1027°C a slozeni v rozmezi 40-55 at. % Al) s pouzitim
vysokoteplotnich rentgenovych technik a rovnéz podminkam tuhnuti, nové&jsi prace
se zabyvaji vyzkumem slozeni tii a viceslozkovych slitin s matrici y s vyuzitim novych
technik jejich zpracovani a vyroby (atomizace a mleti praski).

Obr. 3.3 ukazuje ¢ast binarniho rovnovazného fazového diagramu TiAl podle Murraye
[3, 17], ve kterém se nachazi faze a,-TizAl (hcp, DOy) a y-TiAl (fct, L1y) v rozmezi 35 az 65
at. % Al a soucasné vysokoteplotni faze; kubicka faze B (bcc, A2) a hexagonalni faze o (hep,
vyzkumy provedené na slitiné Ti-50 at. % Al [16, 18, 19], byly zpochybnény kvili vyskytu
vysokoteplotnich fazi v tomto diagramu. Konkrétné pii posuzovani tuhnuti této slitiny,
predpoklada diagram na obr. 3.3 vznik dendritt kubické faze 3 obklopenou vysegregovanou
fazi y vzniklou z peritektické reakce L + B — v. Faze B pak podstoupi transformaci v tuhém
stavu, piipadné se tvoii (o + v) pii pokojové teploté. Experimentalni vyzkumy provedené
na Ti-50 at. % Al [16, 18, 19] poskytuji jasny dikaz, Ze se primarné formuji hexagonalni
dendrity, a ze tento fakt neni v souladu s timto fazovym diagramem.

Bylo provedeno nékolik experimentd [16] na tepelné zpracovanych vzorcich
nad 1200 °C (1473 K), a to podle Bumpse a kol. [20] (1673 K, resp. 1400 °C) a Colingse [21]
(1588 K, resp. 1315 °C). Zadné experimenty vsak nebyly provadény ,na teploté“, viechna
data byla vlastné pievzata z kalenych vzorkd pii pokojové teploté. Implicitné je ve vSech
téchto experimentech predpoklad, Ze vysokoteplotni struktura je néjakym zptisobem po kaleni
zachovana, a to bud’ stabilizaci aktualnich vysokoteplotnich fazi a jejich relativnim podilem,
nebo proto, ze jsou jejich produkty transformace snadno odlisitelné.

Vysokoteplotni faze B zachovana po kaleni nebyla pozorovana, ale transformovala se
na hexagonalni fdzi o, bud’ konvencni nukleaci a riistem, masivni reakci nebo reakci
martezitickou. Nad 25 at. % Al se martenziticka transformace (do o’) nejevi jako funk¢ni
[23]. Ve vsech vyse uvedenych ptipadech struktura nasledné po ochlazeni smétuje k fazi o
[23, 24], transformaci, ktera neni na kaleni zavisla. V rozmezi sloZeni 35-50 at. % Al, se mize
o, dale rozkladat do lamelarni struktury sestavajici z desek o, a y [23]. Bohuzel, kaleni
z oblasti jedné faze o v tomto rozmezi slozeni, ma rovnéz za nasledek stejny sled udalosti, tj.
o — az — (o + ). Proto stanoveni pocate¢nich vysokoteplotnich fazi, napt. o, § nebo a +
neni mozné metalograficky pozorovat struktury vzniklé kalenim. Proto jsou nutné vice
sofistikované experimenty k objasnéni fazovych oblasti vyskytujicich se pfi vysoké teploté
provedené v [16].
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Obr. 3.3 Cast fazového diagramu TiAl podle Murraye [3, 17]

V praci [16] byly prezentovany vysledky dvou méfeni vysokoteplotni rentgenovou
difrakci. Nejdiive byly diskutovany vysledky pro slitinu Ti-44 at. % Al, kde byla detekovéana
vysokoteplotni kubicka faze 3, napt. < 44 at. % Al. Ve druhém souboru dat pro slitinu Ti-50
at. % Al se na rozdil od prve zminéné slitiny objevuje vysokoteplotni hexagonalni faze o
typicka pro slitiny obsahujici 40-50 at. % Al. Pfi teploté¢ 1118 °C (1391 K) se predpoklada
reakce neusporadanych-uspotadanych hexagonalnich fazi o/a, [22], proto pifi indexaci
difraktogramu nebylo mozné kvili slabému signalu a obtiZnym experimentalnim podminkam
rozliSit uspofadanost a neuspotradanost fazi [16].

Vysokoteplotni faze

Ptivodni mikrostruktura homogenizovaného vzorku Ti-44 at. % Al, obr. 3.4, je tvofena
zrny o pruméru 25-50 pum obsahujici lamely fazi (o + 7). Toto bylo dale potvrzeno
v ziskaném difrak¢énim spektru pii pokojové teploté (298 K, resp. 25 °C), obr. 3.5(a), které
obsahuje difrakéni maxima fazi o, a y se zfetelnou dominanci maxim od rovin typu {111},
blizko 39° a {112}, na 56°. Teplotni cyklus, kterému byl tento vzorek podroben, je na obr.
3.5(b), ukazujici vysokou teplotu 1470 °C (1743 K) dosaZenou postupnym ohievem.
Difrakéni spektra ziskana pii kazdé teploté jsou uvedena na obr. 3.5(a) [16].
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Obr. 3.4 Lamelarni mikrostruktura (o, + y) slitiny Ti-44 at. % Al homogenizované
pii 1000 °C (1273 K) po dobu 24 hod. [16].

Pii ohievu na 1300 °C (1573 K), tj. na teplotu, pii které se objevila prvni vétsi zména,
je zachovana dvoufazova struktura. Obé difrakéni maxima fazi o a y jsou pfitomny
ve spektru, nicméné intenzita maxim odpovidajicich fazi y je sniZena. Intenzity pivodnich
maxim o vzristaji, zejména od rovin typu {0110}a a {0111} na 36° a 40° a objevuji se
nové maxima od rovin {0112}a a {1013}a na 53° a 71°. Tudiz pti 1300 °C (1573 K) je
struktura dvoufazova (a + y), viz obr. 3.3, avsak oproti struktufe pii teploté pii 25°C (298 K)
s vétsim podilem hexagonalni faze. Se vzristajici teplotou na 1350 °C (1623 K) dochazi
K vymizeni difrakénich maxim od faze y a z(stivaji pouze vyrazna maxima od faze a.
Zvyseni teploty na 1430 °C (1703 K) ma za nasledek vyskyt novych maxim od faze o
se silnym signalem na 36°, 39° a 40°, odpovidajici rovinam typu {0110}a {0002}a j
{0111}a | Tedy od 1623 do 1703 K, resp. od 1350 do 1430 °C ziistavé struktura vzorku
tvofena jedinou fazi a. [16].

Pii ohfevu na 1450 °C (1723 K) dochazi k vymizeni vSech vySe zminénych
difrak¢nich maxim, avSak v difraktogramu se objevuji dal$i nova maxima. Jedno od rovin
typu {1013} na 71 a druhé od rovin {200} blizko 39°. To ukazuje, Ze systém bude tvofen

dvéma fazemi (o + B). Zjisténé rozsiteni maxim B (Casto pies 3—4 stupné) pravdépodobné
zpusobuje deformace miizky spojena s transformaci B <> o, coz predstavuje uzite¢ny smér

pro identifikaci izolovanych maxim faze 3. Pfi dosazeni maximalni teploty 1200 °C (1743 K)



je v difraktogramu patrné jen maximum od rovin typu {200}, ale o vétsi intenzité, coz
naznacuje, ze systém vstoupil pii této teploté do jednofazové oblasti 3 [16].

Ochlazovani vzorku (neni vidét na obr. 3.5(a)) na teplotu 1350 °C (1623 K) vedlo
ke spektru, které obsahuje pouze difrakéni maxima a, coz svéd¢i, podobné jako u tepelného
cyklu, o vyskytu jediné faze a. Po ochlazeni na pokojovou teplotu 25 °C (298 K) spektrum
obsahuje maxima od obou fazi ap a y, coz odpovida dvoufazové struktufe pozorované
na pocatku experimentu. Chemické slozeni analyzované pomoci metody EDS ukazalo, ze
vzorek obsahuje 43,2 at. % Al, coz svéd¢i o mensi ztraté hliniku béhem experimentu.

Mikrostruktura po experimentu ma charakteristickou lamelarni strukturu (o + 7v), i kdyz
s velkou velikosti zrna ~ 500 pum [16].

(a) 7

O = B- phase
Ti-44at.%Al o = x—phase

Naot
Marfmd Y=, Phase

(b) S e T Dl A A N

1743

Temperature K

] ] ! 1 ] ] 1 | ] 1 1298$

80 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130
Time in Minutes

Obr. 3.5 (a) Rentgenové difrakeni spektrum pro Ti-44 at. % Al pii riznych teplotach. Slitina
transformuje z (o + v) na jedinou fazi a v rozmezi teplot 1300-1350 °C (1573-1623 K) a
z faze ana B v rozmezi 1430-1470 °C (1703-1743 K). (b) Teplotné-casovy cyklus pro slitinu
Ti-44 at. % Al béhem rentgenové difrakce. [16].
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Vysokoteplotni faze

Metalografické pozorovani homogenizovaného vzorku o slozeni Ti-50 at. % Al, obr.
3.6(a) ukazal pouze obrovska zrna faze y S primérnou velikosti 200-300 pum, s obéasnym
vyskytem dvojcat. Nicméné, detailnéjsi zkoumani struktury pomoci TEM (obr. 3.6(b))
ukazalo ojedin€lé pakety lamelarni struktury (o, + y), ackoliv odhadnuté mnozstvi této
struktury bylo méné nez 2 %. Lamely mohou vznikat dvéma zplsoby. Prvné miize slitina
leZet mezi dvéma oblastmi fazi pti 1000 °C (1273 K) — viz navrhované hranice fazi (o + y)/y a
(02 + y)ly vyznacené na obr. 3.3, které mohou byt posunuty k vy$§im mnozstvim hliniku.
Druhou alternativou je, Ze lamely mohou byt pozistatkem tuhnuti struktury vznikajici diky
nehomogennimu sloZeni vzorku. Pocate¢ni data z rentgenovych méfeni, obr. 3.7(a), ze slitiny
Ti-50 at. % Al pii pokojové teploté ukazuji, Ze material byl tvofen pouze jedinou fazi v,
protoze prfitomnost faze o, nelze prokazat kvili nizkému detekénimu limitu. Ohfev
na maximalni teplotu 1450 °C (1723 K) byl stupnovity, jak dokumentuje obr. 3.7(b) [16].

Obr. 3.6 Mikrostrukturni charakteristiky slitiny Ti-50 at. % Al homogenizované 24 h
pii teploté 1000 °C (1273 K). (a) Velka zrna v, svételna mikroskopie (SM); (b) mala paketa
lamelové struktury (a2 + y), TEM; (c) lamelova struktura (o, + y) po vysokoteplotni
rentgenové difrakci v dasledku zmény chemického slozeni na Ti-48,3 at. % Al, SM [16].
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V rozsahu teplot 25-1100 °C (298-1373 K) byla ve spektru detekovana pouze faze v,
obr. 3.7(a). Pti teploté¢ 1350 °C (1623 K) se vyskytla prvni zména, na 40° objevilo se malé
maximum od rovin typu {0111} | coz sv&déi o tom, Ze se nachézime ve dvoufazové oblasti
(ou + ), obr. 3.3. Nasledny ohiev na 1400 °C (1673 K) zapfi¢inil eliminaci v§ech maxim faze
Y s vyjimkou maxima od rovin typu {111}, blizko 39°, které bylo zna¢né¢ redukovano.
Soucasné pozorujeme vznik novych maxim faze o od rovin typu {0110}a na 36°, {1120}
na 63° a {1013} na 71°. Po ohfevu na 1450 °C (1723 K) vymizi v§echna maxima od faze y
spole¢né s maximy faze o na 36°, 63° a 71°. Dochazi vSak ke zna¢nému nartstu intensity
maxima od rovin {0111}a na 40°, coz je s nejvetsi pravdépodobnosti zptusobeno vzniklou
texturou, a objevilo nové maximum od rovin {0112}¢ na 53°. Vzhledem k tomu, Ze
ve spektru byly pozorovany pouze difrakéni maxima faze o pti 1450 °C (1723 K), musi byt
tento systém v oblasti jediné faze o — viz obr. 3.3. Ochlazeni na teplotu 1000 °C (1273 K) ma
za nasledek znovuobjeveni maxim faze y (neni ukazano na obr. 3.7(a)) a malé maximum
hexagonalni faze blizko 36°, od rovin typu f0220}a; ktery ziistdva az do pokojové teploty.
Po provedenych vysokoteplotnich rentgenovych méfenich mél vzorek chemické slozeni Ti-
48,3 at. % Al s charakteristickou dvoufazovou lamelarni mikrostrukturou (o + ), obr. 3.6(c),
vytvofenou eutektoidnim rozpadem faze o [16].

(@)

=a- phase
Ti-50at%Al | ©T%P

HNot
Maned ¥ — Phase

(b) 1773
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Obr. 3.7 (a) Rentgenové difrakéni spektrum pro Ti-50 at. % Al pii riznych teplotach. Slitina
transformuje z faze y na (o + y) blizko 1350 °C (1623 K) a na jednu fazi a v rozmezi 1400 a
1450 °C (1673 a 1723 K). (b) Teplotni cyklus a spektra ziskana pro Ti-50 at. % Al béhem
experimentt rentgenové difrakce [16].
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Vysokoteplotni rovnovaina faze

Vsechny informace ziskané zexperimentli vysokoteplotni rentgenové difrakce
na slitinach v rozsahu 42-50 at. % Al, jsou shrnuty ve fazovém diagramu, obr. 3.8. Data jsou
vykreslena pomoci nominalnich slozeni, i kdyz je znamo, ze nad 1400 °C (1673 K) je slozeni
posunulo diky odpafovani hliniku. Tyto datové body na obr. 3.8 jsou oznaceny Sipkami, které
ukazuji celou fadu zmén ve slozeni na téchto vzorcich. TeCkované ¢ary znazoriujici hranice
pevna-pevna faze jsou zakresleny na =zakladé informaci ziskanych z rentgenovych
experimentli. Linie zastupujici hranice kapalina-tuha faze jsou odhadnuty pomoci
morfologickych pozorovani z experimentdi tuhnuti. Carkované linie hranice o/ap jsou
ptevzaty z fazového diagramu hodnoceného Murrayem [3, 17] a rozhranni (o + v) / (02 + )
okolo ~1118 °C (~1391 K) je z nov¢;jsi publikace Jonese a kol. [22].

Fazové zmény zjisténé vysokoteplotni rentgenovou difrakéni analyzou byly
diskutovany s ohledem na obr. 3.8. Slitina Ti-44 at. % Al obsahuje dvoufazovou strukturu (o
+v) od 25 °C do 1118 °C (od 298 K do 1391 K), kde (o + y) nabyva s relativnim mnozstvim
hexagonalni faze a postupné se zvySuje az na 1300 °C (1573 K). Slitina je jednofazova (o)
pii 1350 °C (1623 K), ale piesunuje se do dvoufazové oblasti (o + B) pii 1450 °C (1723 K), a
jednofazové oblasti B pti 1450 °C (1723K). Slitina Ti-42 at. % Al se chova podobné v tom, Ze
obsahuje stejnou dvoufazovou strukturu pii nizSich teplotach, ale stane se jednofazovou a
nad ~1250 °C (~1523 K). Rentgenové spektrum pii 1300 °C (1573 K) ukazalo ptitomnost
maxim fazi a i y ve slitin¢€ 44 at. % Al ale pouze maxim faze o pfti slozeni 42 at. % Al. Slitina
byla v jednofazové oblasti o az do teploty 1400 °C (1673 K), coz je nejvyssi teplota,
na kterou byla ohrata. Pravdépodobné by se vSak s dalsim ohfevem transformovala do faze 3,
jak se o¢ekavalo od posloupnosti pozorované ve slitiné 44 at. % Al [16].
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Obr. 3.8 Fazovy diagram obsahujici rentgenova data [16]. Fazové hranice (......) jsou
konstruovany na zakladé rentgenovych dat a linii likvidu a solidu z experimentd tuhnuti [16].
Sipky nad 1402 °C (1675 K) naznaéuji posuny slozeni diky provedenym vysokoteplotnim
experimentim. PreruSované cary (----) jsou z fazového diagramu hodnoceného Murrayem [3,
17] arozhranni (o +7y) / (o + ) pii ~1118 °C (~ 1391 K) je z Jonese a kol. [22].
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Slitiny nad 46 at. % Al vykazovaly jedinou fazi a jako stabilni konfiguraci pfi vysoké
teploté. Slitina Ti-50 at. % Al obsahuje jedinou fazi y v rozmezi od pokojové teploty az
do 1350 °C (1623 K) a jedinou fazi o pti 1450 °C (1723 K), s dvoufazovou oblasti (o + y)
mezi uvedenymi teplotami, jak je znazornéno na obr. 3.7(a) a 3.8. Ob¢ slitiny Ti-46 at. % Al a
Ti-48 at. % Al zacinaji dvoufiazovou oblasti (o, + y) pii pokojové teploté a ziejmé
transformuji na (o + y) pti 1118 °C (1391 K). Pocatek jednofazové oblasti o byl zjistén
pii 1350 °C (1623 K) na slitin¢ 46 at. % Al a pii 1400 °C (1673 K) na slitin¢ 48 at. % Al [16].

Shrneme-li struéné¢ vySe uvedené, experimentalni tdaje nedokladaji existenci
vysokoteplotniho pole (B + y) nebo peritektickou reakci (B + y) — a, jak se piredpoklada
z tazového diagramu na obr. 3.3. Misto toho vysledky naznacuji, ze oblasti o a nasledné
(oo + B) a (o + ) na obr. 3.3 by mély byt rozsifeny az na teplotu solidu [16].

Béhem ochlazovani krystalizuje faze 3 pravdépodobné obklopena fazi a., tato faze 3 se
stava nestabilni, transformuje na fazi a a tvoii se mikrostruktura obsahujici pouze zrna faze a.
S dal$im ochlazovanim slitiny v tuhém stavu se stdva faze o nestabilni a transformuje
na usporadany tuhy roztok faze op. Tato transformace vytvari vrstevné chyby na bazalnich
rovinach faze o, S mnoha antifaizovymi doménami. Pfi zméné vrstveni sekvenci bazélnich
rovin z obvyklého modelu ABAB na ABC vznikaji vrstevné chyby v mtizce D019, které jsou
ekvivalentni monovrstvam miizky L1y faze y. Blackburn [23] navrhl, Ze tento nukleacni
mechanismus vzniku faze y z faze oy a jeji rust by mohl byt uskuteénén pohybem parcialnich
dislokaci, které ohranicuji vrstevné chyby. To vytvoii sttidavé desky fazi o, a y nalezené
v lamelové oblasti (o, + 7). Mikrochemie lamel jasné ukazuje rozdil ve slozeni mezi
komponentami lamel, coz naznacuje, ze redistribuce rozpusténych latek se musi uskuteénit
difuzi, aby tato transformace pokracovala. Proto se kone¢né mikrostruktury uvnité dendritt
faze B skladaji z velkych oblasti lamelové morfologie (o + ) [16].
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3.3 VLIV PRVKU NA STRUKTURU A VLASTNOSTI SLITIN y-TIAL

Zakladni slozeni slitin na bazi TiAl, které jsou komercné zajimavé, lezi v rozmezi asi
Ti-45 az 48 at. % Al. Pro zlepseni vlastnosti jsou vsak do binarni slitiny pfidavany dalsi
prvky. Piidavky Nb mezi cca 5 a 8 at. % jsou dilezité pro zlepSeni oxida¢ni odolnosti a také
pfi zpevnéni tuhého roztoku [25].

Pfislus$na ¢ast binarniho fazového diagramu mezi Ti a Al je zobrazena na obr. 3.9,
ktery rovnéz schematicky uvadi vliv n¢kterych legujicich prvku na fazové hranice [25].
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Obr. 3.9 Cast fizového diagramu TiAl s vyznacenim vlivu ternarnich prvki na pozici hranic
vymezujicich vyskyt riznych fazi (podle M. H. Loretta) [25]

Ruzné fazové transformace v systému TiAl nabizeji moznost kontroly mikrostruktury
jak pro tvareni, tak pro odlévani. Tedy u chladnoucich vzorku obsahujicich méné nez cca 44
at. % Al se krystalizace uskutecni prostiednictvim vzniku faze 3, kterd mtize anebo nemusi
byt odstranéna pies peritektickou reakci. Nasledné ochlazovani faze o vede k precipitaci v,
ktera se pii standardnich rychlostech ochlazovani vyskytuje pti odlévani, coz vede K vytvareni
lamelarni struktury. Tato pIn¢ lamelarni struktura se sklada z paralelnich lamel y a o a dvojcat
v. Tyto lamely jsou tvofeny na rovin¢ (0001) faze a, a tak je jejich délka definovana jiz
stavajici velikosti zrn a. Ponékud pomalejsi ochlazovani vede ke zhrubnuti nékterych lamel y
v oblasti hranic, k tvorb& zrn y prostiednictvim lokalniho ristu lamel a K vytvofeni téméft plné
lamelarni struktury. Zpracovani za tepla ve dvoufazové oblasti vede k tvorbé rovnoosych zrn
v a a, kde je podil fazi definovan primérnym slozenim slitiny a pracovni teplotou. Nasledné
ochlazovani vede Krovnoosym (ekviaxialnim) zrmim o tvofenych zlamel za ucelem
vytvofeni duplexni mikrostruktury, nebo pokud se pouziva rozsahlé zpracovani za tepla, je
vytvorena struktura sestavajici ze zrn y a o omezena fazi ,,témer y* [25].

Jestlize se rychlost ochlazovani zvySuje, stejné jako pii kaleni do oleje nebo do vody,
faze o masivné transformuje na y v pfipadé, ze je obsah Al vyssi nez 44 at. % (pod tento
obsah Al, je faze o zachovana) a tato transformace nabizi dal$i moznost pro kontrolu
mikrostruktury na litych vzorcich tepelné zpracovanych ve dvoufazové oblasti tak, aby o
mohla precipitovat pies zrna y na vSech ¢tyfech rovinach typu {111}. Tendence k masivni

transformaci je siln¢ zavisly na slozeni, které ma zasadni dusledky pii volbé slozeni slitiny
litych vzorku [25].
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3.3.1 Vliv niobu

Nedavno bylo zjisténo, ze ptidavek 5-10 at. % Nb mize vyrazné zlepsit pevnost slitin
na bazi TiAl [26-29]. Pavod tohoto zpeviujiciho ucinku neni zcela jasny. Mize vzniknout
z tuhého roztoku, jak jiz navrhl Zhang a kol. [27]. Legovani Nb casto vede ke zdokonaleni
mikrostruktury, jak bylo zjisténo v [29]. Proto muze byt efekt zpevnéni z hlediska Hallova-
Petchova mechanismu vysvétlen interakcemi dislokaci s vnitinimi hranicemi [29].

Dalsi hypotézou je, ze piirustky Nb vedou ke snizeni energie vrstevné chyby. Tato
hypotéza je podporovana pozorovanim, ze u deformovanych slitin s vysokym obsahem Nb se
zvySuje aktivace mechanismu dvojcaténi [26, 28, 29]. Tim by se zvysila disociacni Sifka
téchto dislokaci, coz ma zase vyznamné dopady na jejich odolnost proti skluzu a splhu.
Piezkoumani této hypotézy na energii vrstevné chyby ve slitinach Ti-(45, 49)Al s ptisadou a
bez prisady Nb byly naméteny ve studii [26] za pouziti techniky slabého svazku v transmisni
elektronové mikrokopii (TEM). Po zihani pfi 1100 °C po dobu 30 hodin vykazovaly v§echny
studované materialy téméf rovnoosou mikrostrukturu y sobjemovym podilem zrn oy
v rozsahu od 2 do 20 obj. % v riznych slitinach [26].

Vliv obsahu Al a Nb na mez kluzu TiAl

Obr. 3.10 srovnava meze kluzu ¢étyt studovanych slitin pti 900 °C. Velikosti zrn vy
studovanych materialt jsou uvedeny v legendé. Meze kluzu ternarnich slitin jsou vyrazné
vys8i nez u binarnich slitin, které jsou téméf shodné s vysledky pii pokojové teploté [26].
Ptidani Nb vede k mirnému zlepseni mikrostruktury, jak je dano velikosti zrn na obr. 3.10.
Pomoci téchto dat se mize vysvétlit pozorovany rozdil meze kluzu o 12-26 % mezi binarnimi
a ternarnimi slitinami se steiin}'Im obsahem Al za pfedpokladu, Ze se pouziva Hallova-
Petchova konstanta 1 MPa'?. Zbyvajici rozdil v mezich kluzu mtZe byt obecnd spojen
S precipitaénim zpevnénim vlivem oxidt, karbidii nebo nitridd. Nicméné, v zadné z téchto
slitin nebyly pozorovany precipitaty v ramci rozliSovaci schopnosti techniky slabého svazku,
ackoli nelze vyloucit existenci velmi malych precipitati. Efekt zvySeni pevnosti by tak mohl
byt spojeny se substituénim zpevnénim tuhého roztoku, ale problém vyzaduje dal$i zkoumani
[26].

0 50 160 150 200 250 300 350 400

Yield Strength (MPa)

Obr. 3.10 Porovnani mezi Kluzu v tlaku binarnich a ternarnich slitin pti 900 °C. Velikosti zrn
jsou uvedeny v legendé [26].
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Vliv obsahu Al a Nb na energii vrstevné chyby

Energie vnitinich vrstevnych chyb (ISF) byly odhadnuty ve studovanych slitinach
na zaklad¢ analyzy disocia¢ni konfigurace 1/2[112] superdislokaci pozorované pomoci
techniky slabého svazku v TEM [26].

Pomoci disocia¢ni separace, byly odhadnuty SIFS (superlattice intrinsic stacking fault)
energie vrstevnych chyb [4_7]. Udaje jsou vyneseny na obr. 3.11, v zavislosti na obsahu Al
ve fazi y. Jak je vidét, v binarnich slitinach se SIFS energie vyznamné snizuje se sniZujicim se
obsahem Al, od 97 mJ-m™ pro 49,6 at. % Al az 67 mJ-m™ pro 48 at. % Al. Tento trend je
v dobré shod¢ s teoretickou predikci metody LKKR [30]. V ternarnich slitinach jsou SIFS
energie relativnd nizké (68 mJ-m™) a téméF nezavislé na koncentraci Al. Porovnani zavislosti
mezi kluzu a energii vrstevnych chyb na obsahu Al a Nb (obr. 3.10 a 3.11) vede k zavéru, ze
snizeni energie chyb ve slitinach obsahujicich Nb neni hlavni pfi¢inou jeho dobré meze kluzu
pii 900 °C. Energie chyby binarnich slitin Ti-45 at. % Al je srovnatelna s ternarnimi slitinami,
ale jejich mez kluzu je mnohem nizsi. Proto vzhledem k sou¢asnym udajim je mozno
usuzovat, zZe existuje vice omezeni pii $plhu dislokaci u obou slitin, a to jak u binarnich slitin
ochuzenych 0 Al a slitin bohatych na Nb. Ve slitinach obsahujicich Nb mutize $plh dale branit,
protoze tyto materialy vykazuji relativné nizkou difuzivitu ve srovnani s binarnimi slitinami
ochuzenymi o Al. Jiné pfijatelné vysvétleni zpevnéni niobem je zvySené tieci napéti
v dasledku iontd Nb, jak potvrdil odhad zakiiveni dislokaci v praci [26-28].
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46 a7 48 49 50 51

Al Concentration (at.%)
Obr. 3.11 Namétené energie vrstevnych chyb SIFS pii 900 °C v zavislosti na obsahu Al

ve fazi y dvouslozkovych a tfislozkovych slitin. Vypocitané energie pii pokojové teploté
pomoci LKKR teorie jsou uvedeny jen pro uplnost [26].
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3.4 TEPELNE ZPRACOVANI SLITIN y-TIAL

Jednim z u¢innych zpusobu, jak zleps$it plasticitu slitin y-TiAl je prostiednictvim
kontroly mikrostruktury. Jak je demonstrovano na obr. 3.12, tuhnuti a rovnovaha fazi v tuhém
stavu predstavuje u y slitin slozity proces se zna¢nou citlivosti na koncentraci Al. Vétsina
technicky pfinosnych slitin y obsahuje 45-50 at. % Al a tuhnou do faze B-Ti (A3) jako
primarni faze. Fazovy diagram pro 2 at. % Nb ukazuje eutektoidni reakci, kterd transformuje
fazi a na (aipty) asi pti 1125 °C a 40 at. % Al (op-TizAl je DO0jg). Transformované struktury
jsou lamelarni s typicky jemnou tloustkou jen 0,1-1 um. V piipadé slitiny s 48 at. % Al,
mohou byt struktury ziskany tepelnym zpracovanim (zihani) se tfemi zfeteln¢ odlisnymi typy
mikrostruktur: jednofazova vy, duplexni (zrna y + lamelarni zrna) a plné lamelarni [6].

[ Fully lamettar

Duplex

Temperature

T T

30 40 50
Al at%

Obr. 3.12 Centralni ¢ast fazového diagramu TiAl-2Nb [31] S vyznacenym rozsahem
dostupnych mikrostruktur.

Mechanické chovani, tedy taznost, je citlivé na mikrostrukturu a ptidavek dalSich
prvku, intersticialni ptimési C, O, N, B nebo substitu¢ni V, Mn, Cr, W, Nb [32] a tepelné
zpracovani [6, 33-35]. Bylo také prokazano, ze tyto slitiny obsahujici jemnou plné lamelarni
mikrostrukturu maji leps$i taznost a houzevnatost. Proto byla provedena fada studii o tepelném
zpracovani, a to predevsim pro slitiny TiAl-2Nb [6, 33-35], pro kontrolu mikrostruktury
s vyuzitim pfislusné fazové transformace, jako je masivni transformace, y transformace a
nespojité zhrubnuti. Experimentalni tidaje o cyklickém tepelném zpracovani téchto slitin
vedouci ke zjemnéni a homogenizaci lité struktury jsou malo dostupné [36].

Vyvoj pln¢ lamelarni mikrostruktury obvykle vyzaduje ochlazovani z jednofazové
oblasti o, nicméné nejvhodnéj$i rychlost ochlazovani pro vyvoj mikrostruktury
s optimalizovanymi mechanickymi vlastnostmi (creep, Ginava pfi vyssich teplotach a jejich
interakce) je nejasna. Je znamo, Ze zmenSeni tloustky lamel zlepSuje creepovou odolnost
[6, 37]. Jednoduchou metodou pro minimalizaci tloustky lamel je pomémé rychlé
ochlazovani z jednofazové oblasti a, napf. ochlazovani na vzduchu. Nicmén¢, pro mnoha
slozeni u slitin y-TiAl mtze prudké ochlazovani vést ke vzniku masivné transformované faze
Tm, ktera muze byt Skodliva pro creepovou odolnost [37]. Naopak zaklesnuté lamely podél
hranic zrn mohou creepové vlastnosti zlepsit [6, 37]. Zaklesnuté hranice zrn struktury jsou
nasledek relativné pomalého ochlazovani, (tj. ochlazovani v peci) z jednofazové oblasti a.
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Rozklad faze o pii ochlazovani u y-TiAl intermetalik byl Siroce studovan [6, 36-39].
Se zvySujici se rychlosti ochlazovani se o rozkladd na lamelarni morfologii, lamelarni
strukturu s Widmanstittenovymi nebo sekundarnimi lamelami a ,,pirkovou® y morfologii, ym
nebo zbylou fazi a. Kaleni do vody z faze a zptsobuje obvykle vznik rozsahlé yym, zatimco
ochlazovani v peci, nebo ochlazovani na vzduchu z faze o zpusobuje pievazné lamelarni
strukturu. Uz§i interlamelarni vzdalenost plyne z ochlazovani na vzduchu, protoze
k transformaci oo — L dochazi v ramci vétsiho ochlazovani [6].

3.4.1 Cyklické tepelné zpracovani

Pro zlepSeni mechanickych vlastnosti byly provedeny ¢etné studie pro kontrolu
mikrostruktury prostfednictvim manipulace piislusné fazové transformace, jako je masivni
transformace, transformace na strukturu ,,téméf y* a nespojité zhrubnuti [36, 40]. Masivni
transformace je druh piechodu, k némuz dochazi béhem velmi rychlého ochlazovani z oblasti
faze a na pokojovou teplotu. Jedna se o zménu Vv krystalové struktufe beze zmény slozeni
z vychozi faze a na fazi y [36, 41, 42]. Transformace na strukturu ,,téméf y* probiha, kdyz je
pln¢ lamelarni struktura vystavena vysoké teplot¢ a podstoupi dlouhodobé zihani.
Diskontinualni zhrubnuti je proces nukleace a riistu malych zrn s vétsi lamelarni roztec¢i uvnitf
primarnich lamelarnich zrn. To je fizeno difuzi na hranicich zrn [36, 43].

Nedavno byly popsany nové metody pro zjemnéni zrna slitin TiAl pomoci masivni
transformace [44] a transformace na strukturu ,téméf y* [45]. Ukazalo se, ze hruba plné
lamelarni struktura s velikosti zrna ~1000 um muze byt zjemnéna na velikost zrna ~10 um
pouze pomoci tepelného cyklického zpracovani a bylo to pouzito na slitiné s nominalnim
slozenim Ti-46Al-2Cr-2Nb (at. %) [36].

Zptsob tepelného zpracovani je zndzornén na obr. 3.13. VsSechny vzorky byly
pfedzpracovany v oblasti faze o po urcitou dobu. A pak byly cyklicky zpracovany pfi teploté
Ty v oblasti (o + v) po dobu t; (t; = 0,5 — 2 h). Jeden cyklus zpracovani pii T je oznacen jako
CHT-A. Po c¢tyfech cyklech CHT-A byly vzorky zahtaty na teplotu T, Vv oblasti faze o
podobu t; (ne vice nez 0,5 h). Ctyti cykly CHT-A a koneéné zpracovani pii T jsou oznateny
jako jeden cyklus CHT-B. Po kazdém zpracovani nasledovalo ochlazeni na vzduchu.

Temperature

| Time
B |

Pre-treatment |" A=
i

Obr. 3.13 Schéma postupu tepelného zpracovani. Po celém zpracovani nasledovalo
ochlazovani na vzduchu [36].

18



Mikrostruktura izostaticky lisovaného ingotu a piedzpracovanych vzorki je
znazornéna na obr. 3.14. Mikrostruktura izostaticky lisovaného ingotu se sklada
z kolumnarnich zrn 0 Sifce ~0,4 mm a délce asi ~5 mm. Tato sloupcovitd zrna obsahuji
opakujici se lamely y a a, — viz lamelarni struktura na obr. 3.14(a). Prvni teplotni cyklus
(ptedzpracovani) transformoval tuto litou strukturu do plné lamelarni struktury s rovnoosymi
zrny o velikosti asi ~500 um (obr. 3.14(b)) [36].

Ay
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Obr. 3.14 Mikrostruktura (a) v litém stavu a (b) piedzpracovaného vzorku [36].

Obr. 3.15(a) znazorituje vyvoj mikrostruktury vzorkti béhem cyklického tepelného
zpracovani. Cast této primarni lamelarni struktury pfitomné v ptedzpracovanych vzorcich
byla hruba pii zihani na T; po dobu t;, tj. prvni cyklus CHT-A. Je vidét, ze k reakci
nespojitého zhrubnuti doslo jak v oblastech pivodnich hranic, tak 1 uvnitt ptivodnich oblasti
zrn. V nasledujicim cyklu CHT-A nukleovaly dal$i zarodky nespojité hrubych zrn v ramci
primarnich lamel a na rozhrani mezi nespojit€ hrubymi zrny a primarnimi lamelami.
V druhém piipadé orientace lamel novych nespojité hrubych zarodkt zrn se 1isi od nespojité
hrubych zrn vytvotenych v pfedchozim cyklu. Pokra¢ovanim CHT-A se zvySuje objemovy
podil nespojité¢ hrubé struktury. Experimenty ukazaly, ze po Etyfech cyklech CHT-A byla
puvodni struktura zcela nahrazena nespojité hrubou strukturou obsahujici pfedev§im oblasti
zrn s mensi velikosti, ale velkou lamelarni vzdalenosti, a nékolika zrny y (obr. 3.15(b)) [36].

Pro zménu nespojité hrubé struktury na plné lamelarni bylo provedeno tepelné
zpracovani pii T, po dobu t,. Vysledkem je nova pln¢ lamelarni struktura o velikosti zrna
(100-150 pum) mnohem mensi nez pavodni velikost (500 pum), (obr. 3.15(c)). S cilem dale
zlepsit strukturu, byl navrzen druhy cyklus CHT-B. Jak bylo pozorovano v prvnim cyklu,
byla pln¢ lamelarni struktura postupné nahrazena jemnymi nespojit€ zhrublymi zrny a
nespojité¢ hruba struktura byla transformovana do nové plné lameldrni struktury s jemné;jsi
velikosti zrna ~30 um (obr. 3.15(d)). V pfipad¢ ochlazovani na vzduchu byla kone¢na
lamelarni vzdalenost piiblizné 0,5 um [36].
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Obr. 3.15 Vyvoj mikrostruktury béhem cyklického tepelného zpracovani: (a) 1 cyklus
CHT-A, (b) 4 cykly CHT-A, (c) 1 cyklus CHT-B, (d) 2 cykly CHT-B [36].

Studie [7] ukazuje, Ze pIn¢ lamelarni mikrostruktura s oblasti o velikosti zrna ~1 mm
muze byt zuSlechténa pro zjemnéni pln¢ lamelarni struktury s velikosti zrna ~30 pum. Jesté
dilezitéjsi je, Zze soucasného zdokonaleni bylo dosazeno pouze tepelnym zpracovanim a
zadnym mechanickym zpracovanim, napiiklad postupné protlacovani za tepla a zapustkového
kovani. Krom¢ toho je dilezité, Ze vSechny vzorky byly ochlazované pomalejsi rychlosti
(ochlazovani na vzduchu), ve srovnani s ptedchozim rychlym ochlazovanim (kaleni do oleje).
Pomalé ochlazovani pouzité pii tomto tepelném zpracovani mize byt prospesné pro kontrolu
mikrostruktury cyklicky tepelné zpracovanych komponent velkych a ¢lenitych rozméra [36].

Termodynamicka hnaci sila reakce nespojitého zhrubnuti je sniZeni energie
mezifizového rozhranni g2/y. Je definovana jako [46]:

1 1
A, = 20, (55 Va
2 =1

kde Og,y J¢ energie mezifazoveho rozhranni o/y na jednotku plochy, A; a A, ptedstavuji

mezilamelarni vzdalenost pred a po reakci a Vi, je molarni objem. Je zfejmé, ze primarni
jemna interlamelarni vzdalenost A podporuje vyskyt reakce nespojitého zhrubnuti [36].

Postup zjemnéni je schematicky znazornén na obr. 3.16. V prib¢hu cyklu CHT-A
reakce nespojitého zhrubnuti nastala v ptivodnich oblastech hranic a uvnitt ptivodnich oblasti
zrn. Orientace lamel v zrnech jsou odlisné od sousednich zrn. V dal§im teplotnim cyklu
CHT-A nastaly soucasn¢ reakce nespojitého zhrubnuti obou nespojité hrubych zrn a
piehrublych primarnich lamel. Nicméné, tento ptipad je dominantni pravdépodobné proto, ze
jemnéjSi vzdalenost primarnich lamel miZze vést k vy$§i hnaci sile. S pokracujicim
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cyklovanim (CHT-A) vzrista objemovy podil nespojité hrubé struktury. Kdyz byla ptivodni
plné lamelarni struktura zcela nahrazena nespojité hrubou strukturou, lamelarni vzdalenost se
zvétSila. Proto se dalSi nespojité zhrubnuti objevovalo obtizné. S moznosti tepelné¢ho
zpracovani na T, byla nespojité hruba struktura pievedena na plné lamelarni strukturu s malou
velikosti zrn a jemnou mezilamelarni vzdalenosti. Proto hnaci sila pro nespojité zhrubnuti
byla obnovena a reakce nespojitého zhrubnuti by se mohla uskutec¢nit znovu v druhém cyklu
CHT-B. V dusledku toho se tvofi mensi nespojité hruba zrna a lamelarni oblasti. Teoreticky
by reakce nespojitého zhrubnuti pokrac¢ovala i po druhém cyklu CHT-B, ale experimenty
ukazaly, ze bylo obtizné ziskat pln¢ lamelarni strukturu s rozmérem mensim nez 30 um
bez rastu zrn pii homogeniza¢nim zihani v oblasti jediné faze o [36].

Y grain

Obr. 3.16 Schematické znazornéni déju zuslecht'ovaciho procesu v jednom cyklu CHT-B: (a)
ptedzpracovani, (b) 1 cyklus CHT-A, (c) 2 cykly CHT-A, (d) 4 cykly CHT-A, (e) 1 cyklus
CHT-B [36].

Pro efektivitu této metody cyklického tepelného zpracovani musi byt ptisné
kontrolovano nékolik parametrt. V CHT-A je dulezita casova vydrz t;. Pokud je doba prilis
dlouha, tak nespojité hruba zrna rostou do zna¢né velikosti. Pokud je vsak tato doba pfili§
kratka, je potieba vice cyklli k iplnému rozvoji plné lamelarni struktury na strukturu nespojité
hrubou. Casova vydrz na teploté T je také dilezity parametr. Méla by byt dostate¢nd dlouhd
pro kompletni transformaci nespojité hrubé struktury na jedinou fazi o, ale dostate¢n¢ kratka,
aby se zabranilo extrémnimu ristu zrna. Pokud je Casova vydrz pfili§ kratka, vysledna
mikrostruktura neni pln¢ lamelarni. Ale pokud by ¢asova vydrz byla piili§ dlouha, dochazi
k velmi rychlému rlstu zrna a kone¢na velikost zrn by byla velka [36].

3.4.2 Lomen¢ tepelné zpracovani

Mikrostrukturu slitiny TiAl je tézké zlepsit konven¢nim tepelnym zpracovanim, které
sestava z ohfevu deformovanych vzorkii na konstantni teplotu do fazovych oblasti o nebo
(oo + y) sur¢itou vydrzi a naslednym fizenym ochlazovanim [47, 48]. Dalsi moznosti jak
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zlepsit mikrostrukturu slitiny y-TiAl a jeji vlastnosti je pomoci procesu lomeného tepelného
zpracovani [38].

Kombinaci informaci uvedenych v uvodu kapitoly 3.4 tykajici se rozkladu faze o a
mikrostrukturnich parametrii potfebnych pro zlepSeni mechanickych vlastnosti (jako creep a
unavova pevnost) vede K navrzeni tepelného zpracovani s lomenym ochlazovanim uvedeného
na obr. 3.17. Pro aplikaci na sloZeni y-TiAl zacina tepelné zpracovani, S lomenym
ochlazovanim zahrnujici ochlazovani v peci z oblasti nad teplotou o (T,) s transformaci
o — L, po urcitém podchlazeni pod rovnovaznou T,. Zavedeni ochlazovéani na vzduchu jesté
pted ukoncenim transformace oo — L zpisobi pfeménu na lamelarni morfologii zbylé o
pii vétsSim podchlazeni ve srovnani s ochlazovanim v peci. Proto by mélo lomené ochlazovani
tvofit strukturu obsahujici lamely vytvofené v prabéhu jak ochlazovani v peci, tak
ochlazovani na vzduchu. Lamely vytvofené b&éhem ochlazovani v peci by mély vést
k zaklesnuti (interlocked) hranic zrn, které se v kombinaci s uzkou vzdalenosti mezi lamelami
tvoii béhem ochlazovani na vzduchu, a poskytuji lepsi mechanické vlastnosti, zejména
creepovou stabilitu [37]. Kli¢ovym parametrem pro tento typ tepelného zpracovani je teplota
Tra, pii které serychlost ochlazovani zménila z ochlazovani v peci na ochlazovani
na vzduchu (viz obr. 3.17). Detailni studium vlivu lomeného tepelného zpracovani
na deformovanou slitinu y-TiAl o slozeni Ti-47Al-2Cr (at. %) bylo navrzeno Vv praci [38],
jejiz vysledky jsou popséany nize.
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Obr. 3.17 Schéma postupu tepelného zpracovani s lomenym ochlazovanim [6].
Vliv tepelného zpracovani na tahové vilastnosti pii pokojové teploté

Tab. 3.2 uvadi tahové vlastnosti pfi pokojové teploté¢ TiAl vzorkd po riiznych
tepelnych zpracovénich. Po tepelném zpracovani pfi 1290 °C/4 hod.— 1240 °C/4 hod.
ochlazovani v peci (FC) + 900 C/ 24 hod. je taznost slitiny TiAl pti pokojové teploté 6,7 %,
mez pevnosti 597 MPa a pevnost v tahu 677 MPa. Ve srovnani se vzorkem 1, ktery byl
tepelné zpracovan konvenénim tepelnym zpracovanim, maji vzorky TiAl tepelné zpracované
lomenym tepelnym zpracovanim vynikajici tahové vlastnosti pti pokojové teploté. Pii druhém
kroku tepelného zpracovani, kdy je teplota 1240 C, se tahové vlastnosti pii pokojové teploté
zvysuji s rostouci teplotou prvniho kroku tepelného zpracovani od 1280 do 1290 °C a klesaji
s jejim dal§im zvySenim. Pokud je teplota prvniho kroku tepelného zpracovani 1290 C, tahové
vlastnosti pii pokojové teploté se pomalu zvySuji s klesajici teplotou druhého tepelné¢ho
zpracovani od 1250 do 1240 °C a zfeteln¢ se snizuje S poklesem z 1240 na 1220 °C.
Po tepelném zpracovani pii 1290 °C/4 hod.—"©1220 °C/4 hod. ochlazovéni v peci (FC) +
900 C/ 24 hod. je taznost TiAl slitiny pii pokojové teploté 3,8 %, mez pevnosti 520 MPa a
pevnost v tahu 597 MPa [38].
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Tab. 3.2 Tepelné zpracovani a tahové vlastnosti slitiny TiAl pii pokojové teploté [38].

Specimen Heat treatment Yield strength Ultimate tensile Tensile
(MPa) strength (MPa) elongation (%)
1 1250 "C, 4 h, FC + 900 "C, 24 h 478 554 3.2
2 1280 °C, 4h-51240 °C, 4 h, FC + 900 °C, 24 h 553 643 6.3
3 1290 °C, 4h-51240 °C, 4h, FC + 900 °C, 24 h 597 677 6.7
4 1300 °C, 4h'51240 °C, 4 h, FC + 900 °C, 24 h 577 665 6.1
5 1310 °C, 411240 C,4h, FC +900 "C, 24 h 568 653 54
6 1290 °C, 4h' 51220 °C, 4 h, FC + 900 °C, 24 h 520 597 3.8
7 1290 °C, 4h™51230°C, 4 h, FC + 900 °C, 24 h 547 632 4.9
8 1290 °C, 4h' 51250 C,4h, FC +900°C, 24 h 576 653 6.2

FC: furnace cooling.
Vliv tepelného zpracovani na mikrostrukturu

Obr. 3.18 obsahuje mikrostrukturu vzorku 1 (obr. 3.18(a)) a vzorku 3 (obr. 3.18(b)).
Z obr. 3.18 je vidét, ze duplexni mikrostruktury byly ziskany z TiAl vzorkid po obou
konvencnich tepelnych zpracovanich a lomeném tepelném zpracovani. Ale existuji mezi nimi
ur€ité rozdily. Za prvé, velikost zrna vzorku 3 je jemng&jsi nez u vzorku 1. Vzdalenost lamel
(Dv) je 24 pum, velikost faze y (d,) 11 um a objemovy podil faze y (¢,) je 41 %. Ale D, vzorku
3je 12 um, d, je 10 um a @, je 48 %. Za druhé, hranice zrn vzorku 3 jsou zfetelné, ale vzorku
1 zfetelné nejsou. Za tieti, lamely ve vzorku 3 se vytvaii dokonale, ale lamelarni oblasti
ve vzorku 1 jsou vlaknité [38].

Obr 3.18 Mikrostruktura (a)vzorku 1 (b) a vzorku 6 [38].

Obr. 3.19 ukazuje SEM mikrostrukturu vzorku 3 (obr. 3.19(a)) a vzorku 6 (obr.
3.19(b)). Je vidét, Zze existuji rozdily mezi SEM mikrostrukturami obou vzorku. Vzorek 3
obsahuje oblasti lamel a zrna y. Ale vzorek 6 obsahuje vedle lamelarnich oblasti a zrn vy jesté
Castice op. Tab. 3.3 uvadi rozbor slozeni vzorku 6. Z tabulky je patrné, ze obsah Al
V jednotlivych zonach vzorku 6 je rizny. Obsah Al v zoné 3 a zéné 4 je vySsi nez u zony 1,
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ale niz8i nez v zo6n¢ 2. Zona 3 a 4 jsou zoény lamelarnich oblasti. Zéna 1 a zéna 2 jsou oblasti
zrn y a Castic o [38].

Obr. 3.19 SEM mikrostruktura (a)vzorku 3 (b) a vzorku 6 [38].

Tab. 3.2 Rozbor slozeni vzorku 6 (at. %) [38].

Zone Ti Al Cr

1 55.88 41.39 2.73
2 48.40 49.20 2.40
3 51.10 46.68 2.22
4 51.47 4598 2.55

Mezi mikrostrukturami TiAl vzorkd po lomeném tepelném zpracovani a u vzorku
po konvencnim tepelném zpracovani existuji rozdily. Tyto rozdily mohou vyplyvat z nového
mechanismu fazové transformace zptuisobené lomenym tepelnym zpracovanim [38].

Na obr. 3.20 je uvedeno schéma vyvoje mikrostruktury vzorku TiAl b&éhem
konvenéniho tepelného zpracovani. Po vydrzi na 1250 °C po dobu 4 hodin obsahuje vzorek
TiAl zrnay a a (obr. 3.20(a)). Kdyz je ochlazen v peci na pokojovou teplotu, probiha v zrnech
o fazova transformace a — L (a/y) — L (aply). Takze vzorek TiAl obsahuje zrna y a
lamelarni oblasti (obr. 3.20(b)) [38].

(a) (b)

Obr. 3.20 Schéma vyvoje mikrostruktury vzorku 1 (a) po 1250 °C/4 hod.; (b) pfi pokojové
teploté [38].

Obr. 3.21 uvadi schéma vyvoje mikrostruktury vzorku TiAl b&hem lomeného
tepelného zpracovani. Po vydrzi na 1290 °C po dobu 4 hodin obsahuje vzorek TiAl zrnay a a
(obr. 3.21(a)). Aby bylo mozné rozliSit y a o zrna vytvoiené béhem prvniho kroku tepelného
zpracovani a druhého kroku tepelného zpracovani, jsou y a a zrna vytvorené v prvnim kroku
tepelného zpracovani oznacena jako yrirst @ Oirst, @ Y @ 0 zrna vytvoiené béhem druhého kroku

24



tepeln¢ho zpracovani jako Ysecond @ Osecond- PF1 vydrzi na 1240 °C probiha fazova transformace
Olfirst — Ysecond T Olsecond- PO vydrzi na 1240 °C po dobu 4 hodin obsahuje vzorek TiAl ysirst,
Olirst Vsecond & Otsecond (ODI. 3.21(b)). KdyZ je ochlazen v peci na pokojovou teplotu, probéhne
fazova transformace oo — L (a/y) — L (opfy) Vv zrnech ouirst @ Osecond- Takze jsou tvoreny
duplexni mikrostruktury obsahujici jak lamelarni oblasti, tak zrna y (obr. 3.21(c)) [38].

Po tepelném zpracovani 1290 °C/4 hod.—" 1220 °C/4 hod. obsahuje vzorek TiAl ysirst,
Olirsts Ysecond @ Olsecond (ODF. 3.21(d)). Ale obr. 3.21(d) se 1isi od obr. 3.21(b). Tyto rozdily
zahrnuji objemové podily a obsah Al V Ysecond @ Olsecond- V' porovnani s obr. 3.21(b) ma obr.
3.21(d) mensi objemovy podil fize Osecond, VELST objemovy podil faze Ysecond @ mensi obsah Al
ve fazich Ysecond @ Olsecond- TYIO odlisnosti mohou vést k rozdilu mezi obr. 3.21(c) a 3.21(e).
Fazova transformace o — L (a/y) — L (afy) Vv zrnech o zavisi na obsahu hliniku [38]. Kdyz
je obsah Al v zrné a vys$i, probihajici fazova transformace o — L (a/y) — L (owfy)
zpusobuje tvorbu lamelarnich oblasti, jinak fazova transformace o — o, zpisobuje vznik
Castic faze op. Vzhledem k vyssimu obsahu Al ve fazi airst, Viz obr. 4d, jsou lamelarni oblasti
tvofeny v zrnech oxirst vyplyvajici z fazové transformace oo — L (a/y) — L (owfy). Vzhledem
K niz§imu obsahu Al V otsecong, Viz 0br. 3.21(d), jsou Castice faze o, tvotfeny v zrnech otsecond
zpusobenou fazovou transformaci o — a. PO ochlazeni vzorku TiAl v peci na pokojovou
teplotu obsahuje lamelarni oblasti, zrna vy, a ¢astice a, (obr. 3.21(e)) [38].

Olfirst

Clsecond

@ Vrirst

Clsecond

Obr. 3.21 Schéma vyvoje mikrostruktury vzorku 3 a vzorku 6. (a) Vzorek 3 a vzorek 6 po
vydrzi na 1290 °C/4 hod.; (b) vzorek 3 po vydrzi na 1240 °C/4 hod.; (c) vzorek 3 po ochlazeni
na pokojovou teplotu; (d) vzorek 6 po vydrzi na 1220 °C/4 hod.; (e) vzorek 6 po ochlazeni
na pokojovou teplotu [38].

Z vyse uvedené analyzy je patrné, Ze béhem lomeného tepelného zpracovani probiha
v TiAl vzorcich slozita fazova transformace, tudiz je mozno konstatovat, ze lomené tepelné
zpracovani je lepsi nez konvencni tepelné zpracovani. Béhem lomeného tepelného zpracovani
Ize u slitin TiAl ziskat homogenni jemnozrnnou mikrostrukturu, coz vede ke zlepSeni jejich
mechanickych vlastnosti, zejména taznosti. V technologii tohoto typu tepelného zpracovani je
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dilezité kontrolovat zejména teplotu druhého kroku. Pokud je teplota druhého kroku
tepelného zpracovani niz$i, je tvorba lamelarnich oblasti pro zrna oecond 0Obtizna. Kiehké
Castice o vytvorené podél hranic lamelarnich oblasti a v zrnech y vedou k vyraznému snizeni
tahovych vlastnosti pii pokojové teploté [38].

3.4.3 Konvenc¢ni dvoustupiiové tepelné zpracovani

Za ucelem vytvoreni ultrajemné lamelarni mikrostruktury (o + v) z usporadané faze
o bylo dvoustupiiové tepelné zpracovani v praxi pouzito na slitiny Ti-45Al-7,5Nb-(0, 0,5)C
[37]. Schéma na obr. 3.22 ukazuje, ze vzorky jsou nejprve zahtaty nad teplotu a (T,), coz je
pro zkoumané materialy 1295 °C, na této teploté drzeny po dobu 10 min v jednofazové oblasti
o a nasledn¢ zakaleny do oleje na pokojovou teplotu. V dusledku vysoké rychlosti
ochlazovani je vysokoteplotni transformace (o — o + y — o + 7) potlaéena a dochazi pouze
k pfeméné uspofadani a — op. Ve druhém kroku se vzorky plynule zahifivaly na urcitou
teplotu (790 nebo 850 °C) pii rychlosti 20 °C min™ a okamzit& nasledovalo kaleni do oleje.
Timto krokem se muze tvofit ultrajemnd lamelarni struktura i pfi teplotach mnohem nizsich
nez eutektoidni teplota Te, (Tey = 1125 °C [6]). Bylo zjisténo, ze tvrdost slitiny je silné zavisla
na S$ifce tvoricich se lamel a objemovém mnozstvi fazi, které jsou ovlivnény vyskou
vytvrzovaci teploty v druhém kroku tepelného zpracovani a chemickym slozenim. Cim vyssi
je teplota starnuti, stejné jako ptidavek uhliku, zvySuje se tvrdost zuSlechténim lamelarni
struktury (o2 + v) a zvySuje se objemové mnozstvi nanofazi y [6].

1335 °C, holding
for 10 min.

Temperature

790 or 850 °C

oQ

2" step

Time

Obr. 3.22 Schéma postupu konvenéniho dvoustupniového tepelného zpracovani [51].
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4. EXPERIMENTALNI CAST
4.1 EXPERIMENTALNI MATERIAL

Experimentalni material o chemickém slozeni Ti-48Al-2Nb-2Cr-0,82B at. % (dale
Vv textu oznacovano TiAl-2Nb) byl dodan v litém stavu ve formé valcového ingotu o priméru
90 mm a délky 220 mm firmou GfE Metalle und Materialien GmbH z Niirnbergu. Tento ingot
byl podroben izostatickému lisovani za tepla (HIP) pii teploté¢ 1280 °C a tlaku 140 MPa
po dobu 4 hodin. Pro experimenty bylo pouzito 6 vzorka ve tvaru kvadru (viz obr. 4.1)
o rozmérech 8 x 8 x 3,5 mm® vyfezané z ingotu v podélném sméru blizko povrchu. Povrch
ovlivnény elektrojiskrovym fezanim byl mechanicky obrousen.

Obr. 4.1 Experimentalni material: (a) makrostruktura oblasti odebranych vzorka [49]; (b) tvar
vzorku pouzitého pro experimenty.

Lita struktura je tvofena zrny s lamelarni morfologii y + o (s primérnou tloustkou
lamel 1,95 pum), pfiCemz velikost zrna byla velmi riznorodd a pohybovala se v rozsahu
0,08-2 mm, viz obr. 4.2 [49]. Soucasti struktury jsou i malé ty¢inky boridu.

Obr. 4.2 Struktura lité slitiny TiAl-2Nb: (a) makrostrukturni pohled ukazujici heterogenni
velikost zrna (svételna mikroskopie, leptano); (b) detail lamelarni mikrostruktury (SEM,
elektrolyticky leptano) [49].

Tahové vlastnosti slitiny TiAl-2Nb pii pokojové teploté a teploté 750 °C jsou uvedeny
v tab. 4.1. Z toho je zfejmé, ze material ma celkem dostate¢nou pevnost, ale nizkou taznost a
maximalni deformaci. Mikrotvrdost se pohybuje kolem 287,5 HV 0,3.
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Tab. 4.1 Tahové charakteristiky lité slitiny TiAl-2Nb [49].

Teplota [°C] E[GPa] | Ry1[MPa] | Rn[MPa] A [%] gnax [%6]
23 180 £ 2 308 415 0,13 0,364
750 161 £ 3 357 - - -
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4.2 CYKLICKE TEPELNE ZPRACOVANI

Zakladni schéma cyklického tepelného zpracovéani pro zjemnéni a homogenizaci lici
lamelarni struktury je uvedeno na obr. 4.3, které se sklada z 5 teplotnich cykli. Tepelné
zpracovani bylo provedeno v pecich LAC LVT 1600 bez ochranné atmosféry s pracovni
teplotou do 1600 °C na UFM AV CR a LAC LO9V s ochrannou atmosférou tvofenou
99,999 % Ar a pracovni teplotou do 1200 °C na FVT UO.

Ptipravenych 5 vzorki bylo vlozeno do vyhtaté pece na 1350 °C s vydrzi 20 minut
na teploté. Po nasledném ochlazeni na vzduchu byl odebran vzorek ¢. 1 pro posouzeni
struktury a mikrotvrdosti po tomto cyklu tepelného zpracovani. Zbylé 4 vzorky byly poté
vlozeny do ptedehiaté pece S ochrannou atmosférou na teplotu 1160 °C po dobu 25 minut a
po vydrzi opét ochlazeny na vzduchu. Tento teplotni cyklus byl proveden tiikrat, kde
po kazdém ochlazeni byl opét odebran vzdy jeden vzorek pro dal$i pozorovani, tedy postupné
vzorek €. 2, €. 3 a €. 4. Vzorek €. 5 byl pouzit pro posledni cyklus. Byl vlozen do vyhtaté pece
bez ochranné atmosféry na 1350 °C s vydrzi 7 minut na této teploté a poté nasledn¢ ochlazen
na vzduchu na pokojovou teplotu.

Teplota prvniho cyklu 1350 °C se nachazi v jednofazové oblasti o a byla zvolena
pro homogenizaci struktury. Soucasné by mélo pii ohfevu na tuto teplotu dojit
k piekrystalizaci puvodni lamelarni struktury (o + v) [16]. A pfi ochlazeni by se méla tvofit
pln¢ lamelarni struktura [50]. Pro opakované teplotni cykly byla zvolena nadeutektoidni
teplota 1160 °C z divodu opakované piekrystalizace, kterd vede ke zjemnéni zrna, ale
nerovnomeérné velikosti zrna. Popis eutektoidni reakce podle [16] je oo — o + v, kdy dochazi
k tvorbé novych hrubych lamelarnich zrn na rozhranni lamel a hranicich ptvodnich
lamelarnich zrn. Posledni cyklus na teplotu 1350 °C byl zvolen z divodu zrovnomérnéni
predchazejici struktury a ziskani jemné plné lamelarni mikrostruktury zaklesnutych zrn. Aby
nedoslo ke zhrubnuti zrna, byla zvolena kratkd casova vydrz 7 minut kvili velké difuzivité,
tedy nachylnosti ke hrubnuti zrna, na této vysoké teplote.

1500
1400 | 1350 °C/20 min. 1350°C/7 min.

1300 ¢
1200 | 1160°C/25 min.  1160°C/25 min.  1160°C/25 min.
1100 ¢
1000 ¢
900 |
800 |

700

Teplota [°C]

600 |
S00 Vzduch
0 vzduch vzduch vzduch
400 |}
300 ¢
~ vzduch

200 +

100

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 230 260
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Obr. 4.3 Schéma cyklického tepelného zpracovani pouzité pro experiment.
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4.3 POSTUPY A EXPERIMENTALNI ZARIZENI

Pro studium struktury vzorkl jak vychoziho stavu, tak po kazdém teplotnim cyklu,
byla pouzita svételna mikroskopie s obrazovou analyzou, laserova konfokalni mikroskopie,
rastrovaci elektronova mikroskopie, méfeni mikrotvrdosti a rentgenova strukturni analyza.
Vsechny tyto metody slouzily pro kvantifikaci velikosti zrna, tloustky lamel a jejich
kvalitativni analyzu a pro zji$téni pevnostnich vlastnosti.

Metalografické vybrusy byly zpracovany standardnimi technikami — brousenim a
leSt€énim diamantovymi pastami na pfistrojovém vybaveni firmy LECO s naslednym
oxidickym lesténim pomoci aktivni lidické suspenze na bazi SiO, (Struers OP-S). Poté byly
vzorky naleptany leptadlem o slozeni 25 ml HNOs3, 2 ml HF 50 ml glycerinu a 25 ml
destilované vody.

4.3.1 Svételna mikroskopie a obrazova analyza

Metalografické vybrusy byly pozorovany na metalografickém mikroskopu Olympus
PMG3 a dokumentovany digitdlni kamerou Olympus DP20 pii zvétSeni objektivu 5x.
Vybrané zvétSeni objektivu bylo vybrano s ohledem na velikost zrna, kterd se pohybovala
okolo ~1 mm. Nasledn¢ byla provedena obrazova analyza pomoci softwaru Stream Motion
od firmy Olympus s cilem vyhodnotit velikost zrna. Postup byl nasledujici:

a) Ruc¢ni vyznaceni hranic celych zrn pomoci funkce polygon, viz obr. 4.4, na téech

snimcich od kazdého vzorku.

394952,5 um?|

343264,5 um?)

364830,6 um?|

75723,2 ym?)

94593,9 um?|
125268,7 um?|

Obr. 4.4 Ukazka vyznacenych hranic zrn pomoci funkce polygonu pouzitého
pro stanoveni velikosti zrna.
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b) Software kvantifikoval plochu kazdého polygonu piedstavujici zrno, jeho obvod,
stitedni pramér (pramér kruhu odpovidajici namétené plose).
€) Nasledn¢ bylo provedeno statistické vyhodnoceni spocivajici ve stanoveni
aritmetického priméru a smeérodatné odchylky naméfené plochy a stfedniho
praméru s naslednym grafickym zpracovanim.
S ohledem na charakter tvaru a velikosti zrn nebylo mozné pouzit bézné¢ metody obrazové
analyzy (napft. prusec¢ikova, porovnavaci, pomoci naprahovani).

4.3.2 Laserova konfokalni mikroskopie

Struktura vSech vzorkii byla déale pozorovdna pomoci laserového konfokalniho
mikroskopu Olympus LEXT OLS3100 a dokumentovana pii zvétSeni objektivu 5x a 50x. Tim
byly ziskany detailngjsi a kontrastnéjsi snimky lamelarni mikrostruktury a hranic zrn. Snimky
byly pofizeny ve 2D mddu pomoci laseru.

4.3.3 Rastrovaci elektronova mikroskopie
Tloustka lamel a rozliSeni fazi byly dale pozorovany na rastrovacim elektronovém
mikroskopu Tescan LYRA 3 XMU vybaveny autoemisnim zdrojem typu FEG vybaven
kvalitnim mikroanalyzatorem EDS X-max Oxford Instruments, ktery byl vyuzit k ureni
zmény chemického sloZeni ve vychozim a kone¢ném stavu. Pomoci BSE detektoru, ktery je
velmi citlivy na materidlovy kontrast bylo moZno rozeznat jednotlivé lamelarni faze
op-(TizAl) a y-(TiAl), viz obr. 4.5. Nasledné byla provedena obrazova analyza pomoci
softwaru Adobe Photoshop CS3 pro vyhodnoceni tloustky lamel obou fazi. Postup byl
nasledujici:
a) Byly Nakresleny dvé tUse¢ky kolmé na lamely a v priseciku téchto usecek byla
odecitana tloustka jednotlivych fazi, viz obr. 4.5.
b) Naméfené tloustky lamel byly nasledné statisticky zpracovany v Excelu a
vypocitany jejich primérné hodnoty a smérodatné odchylky vcetné nasledného
grafického zpracovani.
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2R

SEM HV: 20.0 kV WD: 9.75 mm ‘ LY§A3 TESCAN
Print MAG: 1.07 kx Det: BSE 20 y
View field: 122 ym SEM MAG: 3.55 kx

Obr. 4.5 Detailni snimek lamelarni mikrostruktury fazi o (svétlé lamely) a y (tmavé lamely)
ziskanych pomoci BSE detektoru v SEM s vyznacenim tsecek pro obrazovou analyzu
stanoveni tloust’ky lamel.

4.3.4 Mikrotvrdost

Mikrotvrdost jednotlivych vzorkl jak ve vychozim stavu, tak po tepelném zpracovani
byla métena metodou dle Vickerse na automatickém mikrotvrdoméru firmy LECO LM
247AT a pomoci automatického softwaru na vyhodnocovani vtiskit AMH 2000. Vpichy byly
provedeny do stfedu vétSich zrn, tak aby nedoslo k ovlivnéni naméfenych vysledkd hranicemi
okolnich zrn. Na kazdém vzorku bylo provedeno 10 vtiski rovnomérné po celé plose vybrusu.
Ziskané hodnoty mikrotvrdosti byly statisticky zpracovany, vypocteny pramérné hodnoty a
smérodatné odchylky a graficky znazornény.
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5. VYSLEDKY
5.1 Struktura a velikost zrna

Hodnoceni struktury a velikosti zrna slitiny TiAl-2Nb bylo provedeno jak
ve vychozim stavu, tak po vSech teplotnich cyklech uprostfed kazdého vzorku. Statisticky
zpracované velikosti zrna jsou uvedeny v tabulkové piiloze 1 v tabulce P1.1 a tabulce P1.2 a
jejich grafické zpracovani je ukazano na obr. 5.7 a 5.8.

Charakteristicka struktura ve vychozim litém stavu je zobrazena na obr. 5.1(a),
ze kterého je ziejmé, Ze se jedna o téméf plné lamelarni hrubou heterogenni strukturu
tvofenou prevazné fazi y a fazi ap. Toto je vidét i na stanovené pramérné velikosti zrna, ktera
je 512 + 202 pm a pramémé plose zra dosahujici 283 502 + 212 831 pm?. Z detailnich
snimkt (obr. 5.1(b), (c)) zlaserového konfokalniho mikroskopu je vidét zaklesnuti
jednotlivych lamel vii¢i sob& na hranicich zrn a také ob¢asné samostatné faze y. Pii piipravé
vzorkti doslo k deformaci povrchu vybrusu a po nasledném naleptani, se objevily stopy
leptovych dalk.

(@)

Obr. 5.1 Struktura tepelné nezpracovaného vzorku ¢. 0 (vychozi material), leptano: (a)
prehledovy snimek ze svételného mikroskopu; (b) a (c) detaily z laserového konfokéalniho
mikroskopu.
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Po prvnim teplotnim cyklu tepelného zpracovani byla struktura opét plné lamelarni,
viz obr. 5.2(a), pfi¢emz na hranicich zrn jsou lamely stale zaklesnuté do sebe, a jiz nebyly
vidény samostatné faze vy, jak je zfejmé z obr. 5.2(b) a (c). Vici vychozimu stavu doslo
ke zjemnéni zrn 0 30 % a snizeni smérodatné odchylky na polovinu, coz charakterizuje
homogenizaci struktury.

Obr. 5.2 Struktura vzorku ¢. 1 po prvnim cyklu tepelného zpracovani (1350 °C/20min),
leptano: (a) ptehledovy snimek ze svételného mikroskopu; (b) a (c) detaily z laserového
konfokalniho mikroskopu.

Po druhém teplotnim cyklu se struktura vzorku ¢. 2 viéi predchazejicimu cyklu
vyrazné nezménila, viz obr. 5.3(a). Pouze byly na hranicich ptivodnich zrn a mezi lamelami
pozorovany nové zarodky zrn tvofenych hrubymi lamelami, viz obr 5.3(b) a (c). To vysvétluje
zvyseni smérodatné odchylky velikosti a plochy zrna a nepatrné zhrubnuti struktury.
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Obr. 5.3 Struktura vzorku ¢. 2 po druhém cyklu tepelného zpracovani (1160 °C/25min),
leptano: (a) prehledovy snimek ze svételného mikroskopu; (b) a (¢) detaily z laserového
konfokalniho mikroskopu.

Po tretim teplotnim cyklu se struktura vzorku ¢. 3 vici predchézejicimu cyklu opét
nezm¢énila, viz obr. 5.4(a). Pouze na hranicich ptuvodnich zrn a mezi lamelami piibyly dalsi
nové zarodky hrubé lamelarnich zrn, obr 5.4(b), a také nové zarodky zrn faze vy, obr 5.4(c).
Nedoslo ani k velké zmén¢ velikosti a plochy zrna vcetné jejich smérodatnych odchylek.
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Obr. 5.4 Struktura vzorku ¢. 3 po tietim cyklu tepelného zpracovani (1160 °C/25min),
leptano: (a) prehledovy snimek ze svételného mikroskopu; (b) a (¢) detaily z laserového
konfokalniho mikroskopu.

Po ¢tvrtém teplotnim cyklu se struktura vzorku €. 4 vici pfedchazejicimu cyklu stale
zasadné nezménila, viz obr. 5.5(a). Pouze na hranicich ptivodnich zrn a mezi lamelami ptibyly
dalsi nové zarodky hrubé lamelarnich zrn, obr 5.5(b), a také nové zarodky zrn faze v,
obr 5.5(c). A dale doSlo k rastu, tj. zhrubnuti, zarodkt vzniklych v pfedchozich cyklech

tepelného zpracovani. Opét nedoslo k vyrazné zmeéné velikosti a plochy zrna vcetné jejich
smérodatnych odchylek.
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Obr. 5.5 Struktura vzorku ¢. 4 po ¢tvrtém cyklu tepelného zpracovani (1160 °C/25min),
leptano: (a) prehledovy snimek ze svételného mikroskopu; (b) a (¢) detaily z laserového
konfokalniho mikroskopu.

Finalni struktura vzorku €. 5 po vSech péti teplotnich cyklech tepelného zpracovani je
zobrazena na obr. 5.6(a), ze které je ziejmé, Ze se jedna o plné lamelarni jemnou homogenni
strukturu tvotenou fazi y a fazi ap. Bylo dosaZeno velikosti zrna 229 + 76 um a plochy zrna
48 860 + 33 859 pum?. Pii srovnani velikosti a plochy zrna s piedchozim cyklem je viddt, e
doslo ke snizeni velikosti zrna o ~40 % a plochy zrna 0 ~60 %, i jejich smérodatnych
odchylek. Porovnanim velikosti zrna oproti vychozimu stavu (vzorek €. 0) je patrné, Ze doslo
ke zjemnéni zrna o 55 % a snizeni smérodatné odchylky o ~ 60 %. Z detailnich snimkut (obr.
5.6(b), (c)) zlaserového konfokalniho mikroskopu je vidét ¢lenité zaklesnuti jednotlivych
lamel vic¢i sobé na hranicich zrn. Déle se zjemnily hrubé lamelarni zarodky vcetné
vzdalenosti lamel uvniti téchto zarodkt. Plivodni lici struktura tvofend kolumnéarnimi zrny se
piekrystalizovala, coz mélo za nésledek celkové zjemnéni lamelarni struktury.
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Obr. 5.6 Struktura vzorku ¢. 5 po poslednim cyklu tepelného zpracovani (1350 °C/7min),
leptano: (a) prehledovy snimek ze svételného mikroskopu; (b) a (¢) detaily z laserového
konfokalniho mikroskopu.

Vyvoj prumérné velikosti zrna a primérné plochy je zobrazen na obr. 5.7 a 5.8,
znichZ je patrné, Ze po péti teplotnich cyklech doSlo ke zjemnéni zrna o témét 50 % a
homogenizaci puvodni lici struktury se zachovanim zaklesnutych lamel viaci sobé
na hranicich zrn. Po prvnim teplotnim cyklu doSlo k vyraznému zjemnéni zrna diky
piekrystalizaci pomoci reakci (o, + ) — (o0 + y) — o. Struktura je celkem homogenni a
rozptyl velikosti zrn se zmensil o polovinu. V prubéhu opakovanych tii teplotnich cykla, kdy
se vzorky po ohfati na nadeutektoidni teplotu nachazi v oblasti (a0 + y), dochazi k tvorbé
novych lamelarnich zrn obsahujici hrubé lamely po hranicich pivodnich lamelarnich zrn.
Z toho plyne, ze celkova velikost zrn se vici prvnimu teplotnimu cyklu neméni, ale pouze
dochdzi k vétSimu rozptylu meéteni v disledku pfibyvani novych hrubé lameldrnich zrn.
Po zopakovani ohtati vzorku do oblasti a v poslednim teplotnim cyklu dojde k nepatrnému
nariistu nové vzniklych mensich zrn, a tim ke zmensSeni velikosti ptivodnich zrn. Zaroven
dojde ke zjemnéni hrubé lamelarni struktury nové vzniklych zrn. Vysledkem je jemna
homogenni plné lamelarni struktura (o + ) s prumérnou velikosti zrna 229 um a nejmensim
rozptylem.
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Obr. 5.7 Pribéh zmény primérné plochy zrna, chybové usecky odpovidaji smérodatnym
odchylkam.
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Obr. 5.8 Priibéh zmény primérné hodnoty sttedniho priméru zrna, chybové usecky
odpovidaji smérodatnym odchylkdm.
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5.2 Mikrostruktura a tloust’ka lamel

Hodnoceni naleptané mikrostruktury a tloustky lamel slitiny TiAl-2Nb bylo
provedeno jak ve vychozim stavu, tak po vSech teplotnich cyklech uprostfed kazdého vzorku
ve vybraném vétSim charakteristickém zrnu s nejcastéji vyskytujici se tloustkou lamel.
Statisticky zpracované tloustky lamel jsou uvedeny v tabulkové piiloze 2 v tabulce P2.1 a
jejich grafické zpracovani je ukazano na obr. 5.15 a 5.16.

Lamelarni morfologie mikrostruktury vychoziho stavu je zobrazena na obr. 5.9(a),
znéhoz lze vidét velmi rozdilnou tloustku lamel, ktera se u kazdého zrna lisi. Dale lze
pozorovat celkovou mikrostrukturu tvofenou fazemi vy a o, ktera byla podrobné&ji popsana jiz
v kapitole 5.1. Na detailngjSich snimcich, obr. 5.9(b), je mozné 1épe rozeznat jednotlivé faze y
a oy diky BSE detektoru citlivému na atomové ¢islo. Lamely faze o,-(TizAl) maji svétlejsi
kontrast, protoze obsahuje vice atomu Ti, ktery je ~2 krat téz8i nez Al, proto déavaji silnéjsi
signal do detektoru, zatimco kontrast faze y-TiAl je tmavsi. Primérna tloustka lamel faze y
byla 1,19 + 0,17 um, zatimco lamely faze o, byly jemngjsi 0,29 + 0,27, ale s velkou
smérodatnou odchylkou.

SEM HV: 20.0 kV WD: 9.75 mrﬁ SEM HV: 20.0 kV WD: 9.75 mm
Print MAG: 371 x Det: BSE 100 pm Print MAG: 1.07 kx Det: BSE 20 pm
View field: 350 pm SEM MAG: 1.24 kx View field: 122 ym SEM MAG: 3.55 kx

Obr. 5.9 Mikrostruktura tepelné nezpracovaného vzorku ¢. 0 (vychozi material) z rastrovaciho
elektronového mikroskopu: (a) piechledovy snimek; (b) detail lamel.

Po prvnim teplotnim cyklu jsou patrné mensi rozdily v tloustkach jednotlivych lamel a
hranice zrn jsou lépe Citelné, viz obr. 5.10(a). V detailnéjsim pohledu, obr. 5.10(b), se
tloustka lamel vyrazné zjemnila v obou fézich, pfi¢emz bylo dosazeno nejmensi tloustky
lamel faze y oproti ostatnim cyklim tepelného zpracovani. Pokles tloustky faze y oproti
predchazejicimu teplotnimu cyklu (vzorek €. 0) byl 0 ~25 % a faze o, 0 67 %.
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SEM HV: 10.0 kV WD: 9.00 mm SEM HV: 10.0 kV WD: 9.00 mm

Print MAG: 260 x Det: BSE 100 pm Print MAG: 1.07 kx Det: BSE 20 ym
View field: 500 ym SEM MAG: 867 x View field: 122 ym SEM MAG: 3.55 kx

Obr. 5.10 Mikrostruktura vzorku €. 1 z rastrovaciho elektronového mikroskopu po prvnim
teplotnim cyklu: (a) ptehledovy snimek; (b) detail lamel.

Po druhém teplotnim cyklu je patrné, Ze primérna tloustka lamel faze y dvojnasobné
vzrostla jak ve velkych zrnech, tak v malych zrnech, viz obr. 5.11(a). Naproti tomu faze o
zustava beze zmény vici predchozimu teplotnimu cyklu, obr. 5.11(b).

> i ((t/,/ : 3 N

SEM HV: 20.0 kV WD: 9.47 mm SEM HV: 20.0 kV WD: 9.47 mm
Print MAG: 1.07 kx Det: BSE Print MAG: 1.07 kx Det: BSE 20 pm
View field: 122 ym SEM MAG: 4.74 kx View field: 122 pm SEM MAG: 4.74 kx

Obr. 5.11 Mikrostruktura vzorku €. 2 z rastrovaciho elektronového mikroskopu po druhém
teplotnim cyklu: (a) ptehledovy snimek; (b) detail lamel.

Po nasledujicich dvou cyklech tepelného zpracovani (vzorky €. 3 a 4) dochazi
ke zvétseni tloustky lamel obou fazi, pfedev§im faze o, (celkem o ~70 %), coz je patrné na
obr. 5.12 a 5.13. Nukleace a rust novych hrubé lamelarnich zarodkid vede ke zvétSeni
smérodatné odchylky u faze o.
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P AR o ¥ 20 v e R ) :
SEM HV: 20.0 kV WD: 9.04 mm SEM HV: 20.0 kV WD: 9.06 mm LYRA3 TESCAN
Print MAG: 177 x Det: BSE 200 ym Print MAG: 1.07 kx Det: BSE
View field: 733 ym SEM MAG: 789 x View field: 122 ym SEM MAG: 4.74 kx

Obr. 5.12 Mikrostruktura vzorku €. 3 z rastrovaciho elektronového mikroskopu po tfetim
teplotnim cyklu: (a) ptehledovy snimek; (b) detail lamel.

oy

SEM HV: 20.0 kV WD: 8.79 mm LYRA3 TESCAN] SEM HV: 20.0 kV WD: 8.79 mm
Print MAG: 217 x Det: BSE 100 pm Print MAG: 1.07 kx Det: BSE 20 pm
View field: 600 pm SEM MAG: 1.20 kx View field: 122 pm SEM MAG: 5.92 kx

Obr. 5.13 Mikrostruktura vzorku €. 4 z rastrovaciho elektronového mikroskopu po ¢tvrtém
teplotnim cyklu: (a) pfehledovy snimek; (b) detail lamel.

Lamelarni morfologie mikrostruktury vzorku ¢. 5 po poslednim cyklu tepelného
zpracovani z oblasti faze o je zobrazena na obr. 5.14(a), z néhoz lze vidét velké mnozstvi zrn
Sriznou orientaci a velmi odliSnou tlouStkou jednotlivych lamel. Naméfend primérna
tloustka lamel faze y je 1,26 £ 1 um, coz lze pozorovat z detailnéj$ich snimk, obr 5.14(b) a
(c), které zaroven odrazi velkou smérodatnou odchylku. Tloustka lamel faze y se oproti
vychozimu stavu téméf nelisi. Naproti tomu tloustka lamel faze o, byla 0,08 + 0,05 um, tedy
vici vychozimu stavu se zmensSila az o 72 % i se smérodatnou odchylkou.
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SEM HV: 20.0 kV WD: 8.60 mm :

Print MAG: 202 x Det: BSE 200 pm
View field: 643 pm SEM MAG: 674 x

LA I
SEM HV: 20.0 kV WD: SEM HV: 20.0 kV

Print MAG: 1.07 kx Det: BSE Print MAG: 1.07 kx Det: BSE 20 pm
View field: 122 ym SEM MAG: 3.55 kx View field: 122 ym SEM MAG: 3.55 kx

W
\

Obr. 5.14 Mikrostruktura vzorku €. 5 z rastrovaciho elektronového mikroskopu po poslednim
teplotnim cyklu: (a) pfehledovy snimek; (b) a (c) detail lamel.

Vyvoj praimérné tloustky lamel fazi y a o, je zobrazen na obr. 5.15 a 5.16, z nichz je
patrné, Ze po péti teplotnich cyklech doslo k vyraznému zmenseni primérné tloustky faze o,
z 287 nm na 78 nm vcetné rozptylu. Naproti tomu u faze y nedoslo k vyrazné zméné primérné
tloustky lamel (pohybujici se okolo ~ 1200 nm), ale doslo pouze ke zvétSeni rozptylu oproti
vychozimu stavu. Po prvnim teplotnim cyklu doSlo k vyraznému zjemnéni tlouStky lamel
obou fazi a jejich homogenizaci diky opakované ptekrystalizaci pomoci reakci (o, + y) —
(o + 7) — a. Rozptyl tloustky lamel u obou fazi se zmensil, nejvyrazné&ji vsak u faze oy, a to
0 vice jak polovinu. Obdobny mechanismus je zietelny i u posledniho teplotniho cyklu. Je to
dano relativné velkou rychlosti ochlazovani (vzduch) z oblasti o, kdy dojde k potlaceni rtstu
vzniklych zarodkt. V pribehu opakovanych tii teplotnich cykld, kdy se vzorky po ohrati
na nadeutektoidni teplotu nachazi v oblasti o + vy, dochazi k tvorbé novych lamelarnich zrn
obsahujici hrubé lamely po hranicich piivodnich lamelarnich zrn. Z toho plyne, ze dochazi
k postupnému hrubnuti obou fazi. Po zopakovani ohtati vzorku do oblasti a v poslednim
teplotnim cyklu dojde k velkému rozptylu tloustek lamel faze gama diky riznorodé piedchozi
struktufe.
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Obr. 5.15 Pribéh zmény pramérné tloustky lamel faze o, chybové usecky odpovidaji

smérodatnym odchylkam.
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Obr. 5.16 Pribéh zmény pramérmé tloustky lamel faze y, chybové usecky odpovidaji
smérodatnym odchylkam.
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5.3 Mikrotvrdost struktury

Vyhodnoceni mikrotvrdosti slitiny TiAl-2Nb bylo provedeno ve vychozim stavu i
po vsech teplotnich cyklech rovnomérné nahodile po celé plose vybrusu, ptiklad je na obr.
5.17. Statistické zpracovani mikrotvrdosti je uvedeno v tabulkové piiloze 3 v tabulce P3.1 a
tabulce P3.2 a jeji grafické zpracovani je ukazano na obr. 5.18.

LYRA3 TESCAN

500 pm

Obr. 5.17 Ukézka provedeného vpichu po zkouSce mikrotvrdosti dle Vickerse.

Primérnd mikrotvrdost vychoziho stavu (vzorek ¢. 0) byla 287,5 £ 19 HV 0,3 a
po poslednim teplotnim cyklu doslo k nardstu mikrotvrdosti az na 343,9 + 10 HV 0,3, tedy
0 20 %, coz je spojeno s jemng&jsi strukturou lamel vzniklou ochlazovani z oblasti o, viz obr
5.15 a 5.16. Narist mikrotvrdosti 1ze pozorovat i po prvnim teplotnim cyklu, diky obdobnému
mechanismu transformace z oblasti o. Kvili nizsi teploté (1160 °C) u nasledujicich tfech

opakujicich se cyklii doslo k mirnému poklesu mikrotvrdosti o ~4 % z divodu zhrubnuti
lamel, viz obr 5.15 a 5.16.
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Obr. 5.18 Zavislost mikrotvrdosti vzorkl po jednotlivych teplotnich cyklech, chybové usecky

odpovidaji smérodatnym odchylkam.
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6. DISKUZE VYSLEDKU

V ramci této prace bylo uspésné aplikovano cyklické tepelné zpracovani pro zjemnéni
heterogenni hrub¢ lamelarni lité struktury slitiny Ti-48Al-2Nb-2Cr-0,82B at. %, kterym bylo
dosazeno zjemnéni zrna o 55 %, zmenSeni tlouStky lamel faze o, na 77 £ 49 nm a zvySeni
mikrotvrdosti struktury o 20 %. Podobnym cyklickym tepelnym zpracovanim vedoucim
ke zjemnéni lité struktury slitiny Ti-46Al-2Cr-2NDb se zabyvala pouze jedna studie [36]. Diky
podobnosti chemického sloZzeni mizeme porovnat vysledky a postupy s vysledky a postupy
dosazenymi v této praci. Zakladnim mechanismem pii zjemnéni struktury je opakovana
eutektoidni reakce (o, + y) — (o + y) spojend s hrubnutim nové vzniklych zarodkai.
Na zéklad¢é této studie [36] bylo navrzeno modifikované schéma cyklického tepelného
zpracovani uvedeného na obr. 4.3. Z naméfenych DTA analyz provedenych na UFM AV CR
byly zvoleny teploty vyssi nez T, = 1315 °C a T, = 1120 °C, a porovnany S pfislusnym
fazovym diagramem z [31].

Po aplikaci vSech 5 teplotnich cyklli bylo dosaZzeno zjemnéni zrna z ~500 pm na ~229
um, coz je v dobrém souladu s [36], kde bylo dosazeno primérné velikosti zrna ~150 um.
Po zopakovani teplotnich cykli 2-5 by mohlo byt dosazeno velikosti zrna az ~30 pum, ale
vzhledem k ¢asové naroénosti to nebylo v této praci provedeno.

Jednotlivé prub&hy dosazené primérné velikosti zrn, tloustky lamel a mikrotvrdosti
jsou sumarné znazornény na obr. 6.1. Pivodni lici téméf lamelarni heterogenni struktura
s velkymi kolumnarnimi zrny a velkou vzdalenosti lamel byla po prvnim teplotnim cyklu
prekrystalizovana na homogenni pln¢ lamelarni strukturu s mensimi ekviaxialnimi zrny a
malou tloustkou lamel zaklesnutych do sebe na hranicich zrn. Diky této ptekrystalizaci
(o2 +7) — (a0 + y) — a, mirné vzrostla i mikrotvrdost, coz pravé souvisi se zjemnénim zrna i
tloustky lamel. Z divodu volby kratké vydrze na teplot¢ 1350 °C zaroven dochazi
k homogenizaci chemického slozeni. Tento teplotni cyklus se 1isi krat§i dobou vydrze
na teploté, ktera vede ke zjemnéni zrna oproti [36], kde doslo ke zhrubnuti zrna zpiisobeného
dlouhou vydrZi na teplot¢.
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Obr. 6.1 Prabéhy velikosti zrn, mikrotvrdosti a tloustky lamel fazi o, a y.
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V nasledujicich tiech opakujicich se teplotnich cyklech, kde probihd opakovana
eutektoidni reakce (o + y) — (o + 7), nedoslo ke zhrubnuti zrna, ale pouze ke zvétSeni
tloustky lamel v dasledku nukleace a nésledného rastu zarodkli na hranicich zrn a
na rozhranni lamel fazi a/y i y/y (0br 5.4). Rustem zarodk® na rozhranni lamel tak dochazi ke
zvétSeni mezilamelarni vzdalenosti, pravdépodobné kvili zaniku rozhranni lamel. Tento
mechanismus nespojitého zhrubnuti je v souladu se schématem v [36], viz obr. 3.16, jehoz
termodynamicka hnaci sila je dana minimalizaci energie fazového rozhranni aply a je
definovana v [46]. Na zaklad¢ vySe popsanych skuteCnosti tykajicich se hrubnuti lamel
dochazi rovnéz kpoklesu mikrotvrdosti, jak je patrné zobr. 6.1. Pozvolny pokles
mikrotvrdosti je dan piedev§sim mirnym narGstem tloustky lamel faze o, Toto tvrzeni je
dolozeno praci [51] zabyvajici se vlivem S$itky faze o, na mikrotvrdost, viz obr. 6.2,
na kterém je vidét, ze mikrotvrdost klesa s ptibyvajici tloustkou faze o.

510 T T T T T T T T T T T
500 -+ ; .

490 1 1

480 .

470 + i

460 + 1

450 g

Hardness (HV5)

.

440 1 1 n 1 i 1 " 1 1 1 n
0 20 40 60 80 100 120

Width of o, lath (nm)

Obr. 6.2 Vliv tloustky lamel faze o, na mikrotvrdost [51].

Posledni teplotni cyklus stejné jako prvni zplsobil opét piekrystalizaci celé struktury
pomoci reakci (az + Y) — (a0 + y) — o na homogenni jemnou plné lamelarni strukturu
s malou tloustkou lamel zaklesnutych do sebe na hranicich zrn. Ze zavislosti na obr. 6.1 je
zfejmé, ze praveé pokles velikosti zrna a zmenseni tloustky lamel jak faze y tak hlavné oy (viz
obr. 6.2) mélo za nasledek nahly vzrist mikrotvrdosti. Hodnota pramérné mikrotvrdosti
vysledné struktury tak je 344 + 10 HV 0,3. Tento cyklus je opét v souladu s [36], proto byla
zvolena krat§i Casovd vydrz na teploté¢ 1350 °C, ktera by méla byt dostate¢né dlouha
pro kompletni transformaci nespojité hrubé struktury na fazi a, ale zaroven dostate¢né kratka,
aby se zabranilo extrémnimu ristu zrna. Cyklické tepelné zpracovani nevyzaduje velkou
rychlost ochlazovani (do oleje), proto je moZzné ho pouZit na rozmérné a €lenité soucasti.

Pro dosazeni jesté lep$i vysledné homogenni pln€¢ lamelarni mikrostruktury s jesté
mensi velikosti zrna a mezilamelarni vzdalenosti by mohlo byt vhodné pouziti cyklického
tepelného zpracovani v kombinaci s lomenym tepelnym zpracovanim. Lomené ochlazovani
[6] totiz jesté navic obsahuje ochlazovani v peci z oblasti nad teplotou T, s transformaci
o — Lp. Ochlazovani na vzduchu probihd jesté¢ pied ukoncenim transformace a — Ly a
zpusobi pfeménu zbylé o na lamelarni morfologii. Lamely vytvofené béhem ochlazovani
v peci by mély vést k zaklesnuti hranic zrn, které se v kombinaci s tzkou mezilamelarni
vzdalenosti tvoii béhem ochlazovani na vzduchu, a poskytuji jest¢ lepSi mechanické
vlastnosti, zejména creepovou stabilitu [37] a taznost [38]. VSe je zavislé na jediném
Klicovém parametru, kterym je teplota Tga, pii niz serychlost ochlazovani méni
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z ochlazovani v peci na ochlazovani na vzduchu. Tato hypotéza vsak nebyla dosud potvrzena
zadnym experimentem.
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7. ZAVERY

Tato prace se zabyvala ndvrhem modifikované technologie cyklického tepelného

zpracovani pro zjemnéni lité struktury slitiny Ti-48Al-2Nb-2Cr-0,82B at. % doprovazenym
jeho experimentalni verifikaci prostiednictvim podrobné strukturni analyzy. Strukturni stavy
dosazené béhem jednotlivych krokt cyklického tepelného zpracovani byly identifikovany a
kvantifikovany S pouzitim metalografickych postupii, svételné, konfokalni laserové a
elektronové mikroskopie a zkousek mikrotvrdosti a ziskané udaje byly statisticky zpracovany.
Vysledky tohoto studia l1ze zahrnout do nasledujicich bodi:

1.

Na zaklad¢ studia literatury zabyvajici se soucasnymi druhy tepelnych zpracovani
zalozenych na fazovych transformacich byl navrzeny modifikovany postup cyklického
tepelného zpracovani, ktery se sestaval z péti teplotnich cykli.

Vyvoj struktury a mechanismus zjemnéni byl popsan a zdokumentovan po kazdém cyklu
tepelného zpracovani. Prvni teplotni cyklus, sestavajici z ohfevu do oblasti faze o a
ochlazeni na vzduchu, vedl k prekrystalizaci hrubé kolumnarni lité struktury. Nasledujici
ti1 cykly spocivaly v ohfati do oblasti a + v, kde bylo vyuZito transformace nespojitého
zhrubnuti. V poslednim cyklu doslo opét k prekrystalizaci vzniklé hrubé lamelarni
struktury diky ohfevu do oblasti a a tim ke zjemnéni zrn 1 mezilamelarni vzdalenosti.

Na zakladé ziskané vysledné pln€ lamelarni struktury tvofené fazi o, a y bylo dosazeno
zjemnéni zrna na 229 £ 76 um a zmenseni tloustky lamel faze o, na 78 £ 49 nm, coz
vyrazng prispélo k nartistu mikrotvrdosti o 20 % oproti vychozi struktufe na hodnotu 344
+ 10 HV 0,3, pticemz tloustka lamel faze y Se oproti vychozimu stavu vyrazné nezmeénila.

Dalsiho zlepSeni struktury a tim i mechanickych vlastnosti je mozné dosahnout
opakovanim poslednich ¢tyf cykla cyklického tepelného zpracovani v kombinaci
s lomenym ochlazovanim.
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8. PREHLED POUZITYCH ZKRATEK A SYMBOLU

AC
BSE
CHT
DC
FC
HIP
Lm
SEM
TEM

air cooling — ochlazovani na vzduchu

back scattered electrons — zpétn¢ odrazené elektrony

cyclic heat treatment — cyklické tepelné zpracovani

discontinuous coarsening — nespojité zhrubnuti

fonace cooling — ochlazovani v peci

hot isostatic pressing — izostatické lisovani za tepla

lamelarni mikrostruktura

scanning eletron microscopy — rastrovaci elektronova mikroskopie
transmition elektron microscopy — transmisni elektronova mikroskopie
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10. TABULKOVE PRILOHY

Priloha 1 Velikost zrna

Tabulka P1.1
) stfedni primér | Min priamér Max primér
plocha (um?) obvod (nm) (uin) () ()

vzorek 0

min 35931,25391 858,2325439 200,0551147 125,415657 315,697998
max 725656,375 4761,145996 884,513916 597,1115723 1860,804077
prumér 283502,2215 2817,276367 512,2921542 301,9096686 1009,304979
smér. odch. 212831,7988 1316,597127 201,6746329 124,2125067 530,0757728
soudet 3685528,879 36624,59277

vzorek 1

min 44670,83203 1140,880493 235,3805389 157,6920624 282,633728
max 255387,9531 3216,736572 563,7190552 437,7514954 865,1118164
pramér 115080,9292 1822,185257 359,9403801 257,7715022 509,6592573
smér. odch. 57363,38204 524,892335 91,23842614 88,06559597 143,0937003
soudet 2761942,301 43732,44617

vzorek 2

min 37662,19922 1004,517273 211,5166779 121,5318985 307,6594849
max 294277,6563 3772,589111 594,8099976 443,2269592 1309,166016
prumér 130558,5094 2006,370619 365,8455589 230,8375664 603,0459359
smér. odch. 83130,67829 790,488276 114,8391456 85,77368824 250,8864802
soudet 2872287,207 44140,15363

vzorek 3

min 40824,28516 939,1759033 225,0850372 147,8864288 278,3240967
max 306211,8438 3223,347656 614,682373 468,5609436 776,6733398
prumér 123035,7002 1773,736322 366,4250877 258,6076408 497,0068527
smér. odch. 79335,74204 690,8107673 117,580003 92,2789882 164,0768671
soudet 2460714,004 35474,72644

vzorek 4

min 13409,16895 533,4413452 125,086441 70,20386505 160,5451508
max 296343,75 3143,208496 605,3369141 442 9328613 892,1352539
pramér 129433,3368 1864,440451 370,6824608 252,3032379 562,9007744
smér. odch. 71832,16128 700,2236563 115,4012101 87,66917661 207,8332996
soucet 2588666,735 37288,80902

vzorek 5

min 15801,94629 529,3607178 140,1381989 82,93656921 176,9300079
max 175043,25 2234,461426 461,3434143 321,3748169 649,5114746
pramér 48640,21265 1062,569912 229,0153283 156,8402381 327,0445879
smér. odch. 33859,46371 362,1073387 76,24709386 64,55560452 104,24803
soudet 1751047,655 38252,51685
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Tabulka P1.2

vzorek S plocha (um?) stfedni primér (um)
pramér smér.odch. pramér smér.odch.
0 13 283502,2215 212831,7988 512,2921542 201,6746329
1 24 115080,9292 57363,38204 359,9403801 91,23842614
2 22 130558,5094 83130,67829 365,8455589 114,8391456
3 20 123035,7002 79335,74204 366,4250877 117,580003
4 20 129433,3368 71832,16128 370,6824608 115,4012101
5 36 48640,21265 33859,46371 229,0153283 76,24709386
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Priloha 2 TlouSt’ka lamel

Tabulka P2.1
vzorek | pocet lamel a2
priumér sm. odch. priamér sm. odch.
0 25 1,192562 0,170366 0,287297 0,272683
1 82 0,886194 0,107378 0,094571 0,063262
2 29 1,509705 0,107836 0,079751 0,060266
3 27 1,487668 0,103106 0,168558 0,087724
4 56 1,933868 0,022228 0,260698 0,133021
5 37 1,264142 1,000328 0,077882 0,049257
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Priloha 3 Mikrotvrdost

Tabulka P3.1
vzorek 0
Bod Tvrdost Tvrdost Rockwell
1 309 HV 0,3 65,7 HRA
2 306 HV 0,3 65,6 HRA
3 274 HV 0,3 63,4 HRA
4 279 HV 0,3 63,8 HRA
5 275HV 0,3 63,5 HRA
6 297 HV 0,3 64,9 HRA
7 297 HV 0,3 64,9 HRA
8 299 HV 0,3 65,0 HRA
9 241 HV 0,3 61,0 HRA
10 298 HV 0,3 65,0 HRA
vzorek 1
Bod Tvrdost Tvrdost Rockwell
1 320 HV 0,3 66,4 HRA
2 290 HV 0,3 64,5 HRA
3 328 HV 0,3 66,9 HRA
4 322 HV 0,3 66,5 HRA
5 330 HV 0,3 67,0 HRA
6 363 HV 0,3 68,9 HRA
7 325HV 0,3 66,7 HRA
8 317HV 0,3 66,2 HRA
9 315HV 0,3 66,1 HRA
10 318 HV 0,3 66,3 HRA
vzorek 2
Bod Tvrdost Tvrdost Rockwell
1 318 HV 0,3 66,3 HRA
2 311 HV 0,3 65,9 HRA
3 317HV 0,3 66,2 HRA
4 310HV 0,3 65,8 HRA
5 326 HV 0,3 66,7 HRA
6 320HV 0,3 66,4 HRA
7 329 HV 0,3 66,9 HRA
8 330 HV 0,3 67,0 HRA
9 315HV 0,3 66,1 HRA
10 344 HV 0,3 67,8 HRA
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vzorek 3
Bod Tvrdost Tvrdost Rockwell
1 317HV 0,3 66,2 HRA
2 320HV 0,3 66,4 HRA
3 325HV 0,3 66,7 HRA
4 318 HV 0,3 66,3 HRA
5 312HV 0,3 65,9 HRA
6 301 HV 0,3 65,2 HRA
7 332HV 0,3 67,1 HRA
8 304 HV 0,3 65,4 HRA
9 315HV 0,3 66,1 HRA
10 332 HV 0,3 67,1 HRA
vzorek 4
Bod Tvrdost Tvrdost Rockwell
1 298 HV 0,3 65,0 HRA
2 332 HV 0,3 67,1 HRA
3 310 HV 0,3 65,8 HRA
4 304 HV 0,3 65,4 HRA
5 310 HV 0,3 65,8 HRA
6 306 HV 0,3 65,6 HRA
7 326 HV 0,3 66,7 HRA
8 305HV 0,3 65,5 HRA
9 305HV 0,3 65,5 HRA
10 316 HV 0,3 66,2 HRA
vzorek 5
Bod Tvrdost Tvrdost Rockwell
1 328 HV 0,3 66,9 HRA
2 341 HV 0,3 67,7 HRA
3 354 HV 0,3 68,4 HRA
4 345 HV 0,3 67,9 HRA
5 341 HV 0,3 67,7 HRA
6 351 HV 0,3 68,2 HRA
7 345 HV 0,3 67,9 HRA
8 337 HV 0,3 67,5 HRA
9 332HV 0,3 67,1 HRA
10 365 HV 0,3 69,0 HRA
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Tabulka P3.2

bod 0 1 2 3 4 5
1 309 320 318 317 298 328
2 306 290 311 320 332 341
3 274 328 317 325 310 354
4 279 322 310 318 304 345
5 275 330 326 312 310 341
6 297 363 320 301 306 351
7 297 325 329 332 326 345
8 299 317 330 304 305 337
9 241 315 315 315 305 332
10 298 318 344 332 316 365
prumér 287,5 322,8 322 317,6 311,2 3439
sm. odch. | 19,49487 | 17,03408 | 9,859006 | 9,87117 | 10,03793 | 10,29029
min 241 290 310 301 298 328
max 309 363 344 332 332 365
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