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Abstrakt: V předložené práci byly studovány mikrostrukturní změny titanové slitiny
TIMETAL LCB při žíhání za dvou teplot (450◦C a 500◦C) po dobu deseti různě
dlouhých časů. Experimentální studium probíhalo pomocí skenovací elektronové mi-
kroskopie, měření mikrotvrdosti a rentgenové difrakční analýzy. Kvalitativně jsme
popsali fázové transformace probíhající při žíhání ve zkoumaném materiálu. Elektro-
nová mikroskopie a změny mikrotvrdosti prokázaly, že na počátku žíhání se zvětšuje
hexagonální ω fáze, která díky své tvrdosti, malým rozměrům a homogennímu rozlo-
žení brání pohybu dislokací. Fáze ω slouží jako nukleační centrum pro fázi α rostoucí
v typické lamelární struktuře. Tato struktura se vzrůstající dobou žíhání postupně
hrubne. Při dlouhých žíhacích časech se α fáze zvětší natolik, že se začne plasticky
deformovat. Mikrotvrdost materiálu proto prudce poklesne. Dále se ukázalo, že při
nižší teplotě žíhání probíhají uvedené jevy výrazně pomaleji.
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Abstract: In the present work microstructure changes of TIMETAL LCB alloy during
aging were studied. The samples were aged at temperatures 450◦C and 500◦C for
ten different times. Experimental techniques used in this research included scanning
electron microscopy (SEM), Vickers microhardness and X-ray diffraction (XRD).
Phase transformations occuring during aging were described qualitatively. The re-
sults of SEM and microhardness evolution proved that at the beginning of aging the
hexagonal ω phase grows. Due to its hardness, small volume fraction and homoge-
nous distribution ω phase acts as an obstacle for dislocation movement. The ω phase
serves as a nucleation site of the α phase, which grows in a typical lamellar structure.
This structure coarsens with longer aging times. As α phase reaches a certain size,
it deforms plastically. As a result, microhardness declines steeply. It was confirmed,
that at lower temperatures the aforementioned effects take longer time to develop.
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Kapitola 1

Úvod

Slitiny titanu nacházejí široké uplatnění především v leteckém a automobilovém prů-
myslu a v medicíně. Důvodem jsou jejich dobré vlastnosti, např. vysoká pevnost
a pružnost, nízká specifická hmotnost, korozní odolnost a v neposlední řadě i bio-
kompatibilita [1]. Jedinou překážkou pro významnější rozšíření titanových slitin do
různých odvětví průmyslu je poměrně vysoká cena, která vyplývá z finanční náklad-
nosti procesu výroby čistého titanu.
Rudy obsahující titan (rutil TiO2 a ilmenit FeTiO3) se hojně vyskytují v zem-

ské kůře. Titan je možné extrahovat z rutilu pomocí tzv. Krollovy metody, tedy
chemickým procesem [2]:

TiO2 + 2Cl2 + 2C→ TiCl4 + 2CO , (1.1)

TiCl4 + 2Mg→ 2MgCl2 + Ti . (1.2)

Takto vzniklý titan má porézní až houbovitou strukturu. Krollův proces se od svého
vzniku na konci 30. let 20. století v zásadě nezměnil a dodnes je nejběžnějším způ-
sobem výroby titanu.
Čistý titan se za pokojové teploty vyskytuje v hexagonální těsně uspořádané

struktuře (hcp) a označuje se jako α fáze. Po překročení teploty fázového přechodu,
tzv. β-přechodu, (T = 882◦C) se struktura mění na kubickou prostorově centro-
vanou (bcc) β fázi. Ve slitinách titanu teplota β-přechodu silně závisí na obsahu
příměsových prvků.
Mechanické vlastnosti titanu lze ovlivnit tepelným zpracováním a následným stár-

nutím. Precipitace α fáze v β titanu může probíhat dvojím způsobem. V prvním
případě se β fáze přeměňuje nejdříve na metastabilní ω fázi, která je pak nukleačním
místem pro zárodky α fáze. V druhém případě se β fáze termodynamicky rovno-
vážně transformuje na α fázi. Metastabilní ω fáze se vyznačuje velkou tvrdostí a
homogenním rozložením. Tento fakt má za následek omezení pohybu dislokací, a tím
i výrazné zlepšení pevnosti materiálu [3]. ω fáze má hexagonální strukturu s mřížo-
vými parametry a = 0, 465 nm a c = 0, 282 nm. Ve slitinách titanu mají částice fáze
ω charakteristickou elipsoidální morfologii [4].
Elementární buňka hexagonální α fáze je spolu se svými mřížovými parametry za

pokojové teploty a = 0, 295 nm a c = 0, 468 nm znázorněna na Obrázku 1.1. Poměr
c/a, charakterizující těsnost uspořádání, vychází tedy 1, 587, což je méně než ideální
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poměr pro hcp strukturu (1, 633). V Obrázku 1.1 je dále vyznačena bazální (0001)
rovina, jedna ze šesti pyramidálních {101̄1} a jedna ze tří prismatických {101̄0} rovin.
Obrázek (1.2) zachycuje elementární buňku β titanu, která má při teplotě 900◦C
mřížový parametr a = 0, 332 nm. Opět je znázorněna jedna z nejhustěji obsazených
krystalografických rovin {110}.

Obrázek 1.1: Elementární buňka α
fáze

Obrázek 1.2: Elementární buňka β
fáze

Mechanické vlastnosti α titanu jsou dány jeho hexagonální strukturou. Na Ob-
rázku 1.3 jsou vyznačeny skluzové roviny a skluzové směry pro hexagonální elemen-
tární buňku. V hexagonální mříži existují 3 nezávislé skluzové systémy [5, 6]. Dle
známého von Misesova kritéria musí v polykrystalických materiálech existovat 5 ne-
závislých skluzových systémů, aby byla zajištěna homogenní deformace. Podle tohoto
požadavku tedy musí v hexagonálních materiálech kromě skluzu působit další de-
formační mechanismus. Za nízkých teplot a při nízkých koncentracích příměsových
atomů jím je dvojčatění. Za vyšších teplot se navíc uplatňuje pyramidální a prizma-
tický skluz. V titanových slitinách, v nichž se v β titanu vyskytují α precipitáty, je
dvojčatění zcela potlačeno.
Jak již bylo uvedeno, charakter fázového diagramu slitin titanu významně ovliv-

ňuje obsah příměsí. Této skutečnosti se s výhodou využívá u slitin, u nichž se vyža-
duje určitá teplota transformace mezi α a β fází, případně existence oblasti směsi fází
α+ β. Příměsi mohou být rozděleny do tří skupin podle toho, jak ovlivňují teplotu,
při níž dochází k fázovému přechodu. (viz Obrázek 1.4):

a) α stabilizační,

b) β stabilizační,

c) neutrální.

Z α stabilizačních prvků se uvádí zejména hliník (Al), jakožto substituční příměs,
a intersticiální prvky kyslík (O), dusík (N) a uhlík (C). S rostoucí koncentrací α
stabilizátorů ve slitině se zvyšuje teplota fázového přechodu, čímž se zvětšuje oblast
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Obrázek 1.3: Skluzové roviny a skluzové směry hexagonální α fáze

stability α fáze. Nejdůležitější ze zmiňovaných příměsí je bezesporu hliník, protože je
jediným běžně dostupným prvkem zvyšujícím teplotu přechodu mezi oběma fázemi,
který navíc vykazuje dobrou rozpustnost jak v α, tak v β titanu [7].

β stabilizační prvky naopak snižují teplotu β-přechodu a zmenšují tak oblast
stability α fáze. Tyto příměsi se dělí na dvě podskupiny: β izomorfní a β eutektoidní.
Oba typy vzniklých fázových diagramů jsou schematicky znázorněny na Obrázku 1.4.
Nejvíce používanými β izomorfními prvky jsou vanad (V) a molybden (Mo), jejichž
dostatečnou koncentrací ve slitině je možné dosáhnout stability β fáze již za pokojové
teploty. Na rozdíl od β izomorfních příměsí, které jsou v titanu rozpustné téměř v
celém koncentračním oboru, mají β eutektoidní stabilizátory rozpustnost omezenou
a ve fázovém diagramu způsobí vznik směsi fází α + intermetalikum, na kterou se
eutektoidním přechodem transformuje β fáze.
Do poslední skupiny se řadí prvky, které mají na fázový diagram pouze mini-

mální vliv, např. zirkonium (Zr) a cín (Sn), neboť v malých koncentracích teplotu β
přechodu mírně snižují a ve větších koncentracích naopak zvyšují [8].

Obrázek 1.4: Typy příměsí a jejich vliv na fázový diagram titanu
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Kapitola 2

Použitý materiál

2.1 Studovaná slitina

V této práci byla studována slitina TIMETAL LCB, jejíž chemické složení uvádí
Tabulka 2.1.

Prvek Ti Mo Fe Al
Hmot. % 87,2 6,8 4,5 1,5

Tabulka 2.1: Chemické složení slitiny TIMETAL LCB

Pořizovací cena této slitiny je relativně nízká, z čehož plyne i její název LCB - low-
cost beta. Její primární použití proto spadá do automobilového průmyslu, který stále
hledá levné a mechanicky odolné materiály. Největší využití nalézá TIMETAL LCB
při výrobě spirálových pružin v osobních automobilech, neboť svými vlastnostmi,
především torzní únavovou pevností, překonává dříve používané oceli i ostatní β
slitiny titanu [9].
Výchozí stav materiálu (dvě válcové tyče - stavy 1 a 2) byl připraven pomocí roz-

pouštěcího žíhání po dobu 30 min za teploty 820◦C s následným zakalením na teploty
uvedené v Tabulce 2.2. Cílem tohoto tepelného zpracování bylo připravit přesycené
stavy se stejným objemovým podílem fáze α na hranicích zrn lišící se morfologií
(průměrná tloušťka fáze α). Podkladem pro toto zpracování byly experimenty po-
psané v práci [10]. V Tabulce 2.2 jsou uvedeny charakteristické parametry přípravy
materiálu i morfologie fáze α.

Teplota zakalení [◦C] Obj. podíl Prům. tloušťka [µm]
Stav 1 700 1,5 0,26
Stav 2 730 1,5 0,41

Tabulka 2.2: Charakteristické parametry výchozích stavů slitiny

Ve výchozím materiálu jsou po zakalení přítomny homogenně rozložené částečky
ω fáze o velikosti asi 3 nm. Kinetika růstu fáze ω během následného žíhání ovliv-
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ňuje zásadním způsobem precipitaci α fáze v zrnech β [4]. Fáze ω totiž představuje
preferenční místo pro nukleaci fáze α.
Mechanismy nukleace fáze α jsou dobře popsány v literatuře [11]. Zárodky α fáze

vznikají jedním ze tří způsobů:

1. přímo na rozhraní ω - β,

2. v okolí ω díky elasto-plastické deformaci způsobené rozdílem mřížových para-
metrů hexagonální fáze ω a kubické fáze β,

3. přímou transformací ω fáze na α fázi.

2.2 Příprava vzorků

Studované vzorky byly z výchozího materiálu nařezány na plátky o šířce 3 mm po-
mocí automatické pily s diamantovým kotoučem. Následně byly žíhány v neutrálních
solích tvořených směsí dusičnanů a dusitanů draselných při teplotách 450◦C a 500◦C
v průběhu deseti různých časů (0,5 h, 1 h, 2 h, 4 h, 8 h, 16 h, 32 h, 64 h, 128
h a 256 h). Solná lázeň byla použita proto, aby se zabránilo kontaminaci materiálu
prvky ze vzduchu, především kyslíkem. Přítomnost kyslíku totiž výrazným způsobem
ovlivňuje kinetiku fázových transformací ve slitině. Po vyjmutí z pece byly vzorky
zakaleny do vody. Nakonec byly vzorky zality do vodivé zalévací hmoty, zbroušeny
přibližně o 0,5 mm, aby se odstranila kontaminace povrchové vrstvy, a vyleštěny.
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Kapitola 3

Cíle práce a použité
experimentální metody

3.1 Cíle bakalářské práce

Tato práce se zabývá především

• studiem mikrostrukturních změn materiálu s konstantním objemovým podílem
primárních α částic na hranicíc zrn při žíhání

• kvalitativním popisem fázových transformací a s tím souvisejícího vývoje mi-
krotvrdosti

3.2 Experimentální metody

3.2.1 Měření mikrotvrdosti

Měření mikrotvrdosti vzorků bylo prováděno pomocí automatického mikrotvrdoměru
Leco M-400-A. Výsledky měření mikrotvrdosti se zpracovávají automaticky pomocí
počítačového programu Lucia Hardness. Vzorek je nejprve upevněn na křížový sto-
lek a zaostřen. Na přístroji se pak zvolí požadované zatížení diamantového hrotu,
který má tvar pravidelného jehlanu s protějšími stěnami svírajícími úhel 136◦ (viz
Obrázek 3.1). Hrot je následně vtlačen do vzorku, kde nastavenou silou působí po
dobu 10 s. Po oddálení hrotu zůstane v povrchu vzorku vpich, jehož plochu A lze
určit z následujícího vzorce [12]

A =
d2

2 sin(136◦/2)
, (3.1)

kde d označuje průměrnou délku úhlopříčky vpichu. Výše uvedený vztah může být
aproximován výrazem

A ≈
d2

1, 854
. (3.2)
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Miktotvrdost (HV) je dána poměrem síly F působící na povrch vzorku a plochy A:

HV =
F

A
≈
1, 854 F

d2
. (3.3)

Na studované vzorky byla aplikována síla odpovídající tíze závaží o hmotnosti 500
g.

Obrázek 3.1: Hrot mikrotvrdoměru

3.2.2 Elektronová mikroskopie

Přímé pozorování morfologie materiálu jsme prováděli pomocí skenovacího elektrono-
vého mikroskopu FEI Quanta 200F. Tento typ mikroskopu používá k emisi elektronů
autoemisní katodu, tzv. FEG (Field Emission Gun). Použité urychlovací napětí bylo
ve většině případů 10 kV.
Vyzařované elektrony z katody jsou nejprve urychleny a po průchodu anodou jsou

soustavou elektromagnetických cívek kolimovány do úzkého svazku, který je pomocí
vychylovacích cívek po řádcích veden po povrchu vzorku. Elektrony dopadající na
zkoumaný objekt interagují s atomy materiálu, čímž vzniká několik různých signálů
obsahujících informace např. o topologii či složení vzorku. Jedním z nejdůležitějších
typů signálů, jehož výstup byl použit i v této práci, jsou zpětně odražené elektrony
(BSE - back-scattered electrons). Četnost zpětně odražených elektronů silně závisí
na atomovém čísle prvku, na němž se pružně rozptýlily. Snímky pořízené pomocí
zpětně odražených elektronů tedy dobře demonstrují rozložení prvků ve vzorku. Po-
dobné využití nalézá charakteristické rentgenové záření. Tento typ signálu vzniká
tak, že fokusovaný primární svazek vyrazí elektron z vnitřní slupky elektronového
obalu atomu, na jehož místo může přeskočit elektron z některé z energeticky vyš-
ších hladin. Při přeskoku elektron vyzáří foton rentgenového záření o energii rovné
rozdílu obou hladin. Analýzou spektra EDS (electron dispersive X-ray spectroscopy)
pak lze určit přítomnost jednotlivých prvků v materiálu. Dalším běžně používaným
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druhem signálu jsou sekundární elektrony (SE - secondary electrons), které jsou vy-
ráženy z elektronového obalu atomu primárním paprskem. Sekundární elektrony mají
výrazně nižší energie než primární a umožňují získat informace o reliéfu vzorku. In-
tenzita signálu totiž záleží na natočení plochy, z níž sekundární elektrony vycházejí,
vůči detektoru a je tím větší, čím strmější má plocha sklon.
Vzorek, který chceme pozorovat elektronovým mikroskopem, musí být v první

řadě vodivý, aby se dopadajícími elektrony nenabíjel. Nabíjení vzorku by způsobilo
odklon primárního svazku elektronů a na obrazovce bychom pozorovali artefakty
způsobené zahlcením dektektoru. Z tohoto důvodu byla k zalévání vzorků zkouma-
ných v rámci této práce použita vodivá zalévací směs. Dále je nutné povrch vzorku
upravit tak, aby byl hladký a nevyskytovaly se na něm žádné škrábance ani nečistoty.
Toho bylo dosaženo mechanickým broušením na brusných papírech různé zrnitosti a
leštěním pomocí diamantové pasty a koloidní suspenze Al2O3.

3.2.3 Rentgenová difrakční analýza

Měření rentgenové difrakce (XRD - X-Ray Diffraction) bylo provedeno pomocí práš-
kového difraktometru X‘Pert Pro s měděnou anodou. Morfologie vzorků byla určena
z polohy a šířky difrakčních píků.
Výsledkem měření na práškovém difraktometru jsou tzv. práškové difraktogramy.

Profil spektra můžeme charakterizovat několika parametry: polohou difrakčních píků,
jejich šířkou a integrální intenzitou. Z polohy difrakčních píků lze určit geometrii
krystalové mříže a mřížkové parametry, a tím kvalitativně analyzovat přítomnost
jednotlivých fází. Z integrální intenzity lze usuzovat na objemový podíl příslušné
fáze. Šířka píku pak vypovídá o velikosti oblasti, na níž rentgenové paprsky difrak-
tovaly koherentně. Platí, že čím užší pík pozorujeme, tím je koherentně difraktující
oblast větší a naopak. Šířka píku může rovněž vypovídat o vnitřních nehomogenních
mikroskopických napětích nebo o hustotě poruch krystalové mříže [13].
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Kapitola 4

Výsledky měření a jejich diskuse

4.1 Elektronová mikroskopie

Pomocí skenovacího elektronového mikroskopu jsme zkoumali výchozí materiál a
cíleně vybrané charakteristické stavy - materiál žíhaný při teplotách 450◦C a 500◦C
po dobu 0,5 h, 4 h, 32 h a 256 h.
Studovaná slitina TIMETAL LCB je tvořena polyedrickými zrny o rozměrech

100 - 150 µm, viz Obrázek 4.1. Na snímku jsou vidět i některé nedokonalosti povrchu,
např. škrábance vzniklé při broušení a blíže nespecifikovatelné artefakty (nečistoty
či dutiny).
Dva základní stavy (viz Tabulka 2.2) jsou na Obrázcích 4.2 a 4.3. Na obou sním-

cích je dobře vidět tmavá primární α fáze precipitovaná na hranicích zrn světlé
matrice β fáze. Snímky potvrzují skutečnost uvedenou v Tabulce 2.2, že tloušťka α
fáze je ve stavu 1 přibližně dvakrát menší než ve stavu 2. V okolí primární α fáze se
objevuje zcela světlá souvislá oblast, tzv. bezprecipitační zóna. Je to čistá β fáze s
nižší koncentrací α stabilizačních příměsí, které byly spotřebovány právě na vznik α
fáze v hranici. Z tohoto důvodu se v blízkém okolí hranic nevytvářejí nové α částice.
Světlá místa v matrici pak zřejmě odpovídají lokální mikrosegregaci atomů železa,
které způsobí lokální změny kontrastu v signálu zpětně odražených elektronů. Ově-
ření této hypotézy by vyžadovalo speciální lokální analýzu složení pomocí vlnově
disperzní spektroskopie (WDX - wave dispersive X-Ray spectroscopy), vysokorozli-
šovací elektronové mikroskopie (HREM - high resolution electron microscopy) nebo
iontové mikroskopie (FIM - field ion microscopy).
Jak již bylo uvedeno, při žíhání použité slitiny TIMETAL LCB vznikají v celém

objemu sekundární α částice. Jejich růst je demonstrován na Obrázku 4.4 a 4.5.
Na prvním z nich je zachycena rovná hranice zrna, v jejímž blízkém okolí je pa-
trný nárůst α lamel v preferovaném směru podél této hranice. Ve větší vzdálenosti
od hranice zrna už nejsou α lamely orientovány shodně, nicméně je možné v jejich
struktuře nalézt jistou pravidelnost. α lamely totiž rostou tak, že jejich rovinné po-
vrchy jsou rovnoběžné s jednou z {112} rovin kubické β fáze [14]. Na Obrázku 4.5 je
vidět nerovná hranice, kolem níž již směr α lamel pozbývá jednotnou orientaci. Lze
tedy proto usuzovat na jistý vliv vzájemné orientace sousedních zrn, potažmo tvaru
hranice, na růst α fáze v jejím okolí.
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Obrázek 4.1: Zrna slitiny TIMETAL LCB (channelling kontrast)

Obrázek 4.2: Výchozí stav 1 Obrázek 4.3: Výchozí stav 2

Růst α lamel má významný vliv na tvrdost materiálu. Pokud jsou tyto lamely
dostatečně malé, plasticky se nedeformují. Ve slitině se chovají jako tvrdé, nedefor-
movatelné částice [7].
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Obrázek 4.4: α lamely u rovné hranice
zrn (Stav 1, žíháno 30 min za teploty
500◦C)

Obrázek 4.5: α lamely u nerovné hra-
nice zrn (Stav 2, žíháno 30 min za tep-
loty 500◦C)

Nejdříve budeme sledovat vývoj mikrostruktury při stárnutí za teploty 500◦C.
S rostoucí dobou žíhání pozorujeme zvětšování α lamel a postupné hrubnutí mik-
rostruktury, viz Obrázky 4.6 - 4.11. Na těchto obrázcích jsou vždy vedle sebe umís-
těny oba výchozí stavy. Obrázky 4.6 a 4.7 zachycují materiál žíhaný po dobu 4 h,
na snímcích 4.8 a 4.9 jsou vzorky žíhané 32 h a na poslední dvojici obrázků (4.10 a
4.11) vidíme strukturu materiálu žíhaného 256 h.
Je patrné, že charakter lamelární struktury fáze α v okolí hranic zrn se s rostoucím

časem žíhání v zásadě nemění. I při delších časech žíhání lamely fáze α zachovávají
svůj preferenční směr vůči krystalografické orientaci fáze β. S rostoucím časem ží-
hání dochází pouze k hrubnutí fáze α (srov. Obrázky 4.6, 4.8, 4.10 a Obrázky 4.7,
4.9, 4.11). Velké rozdíly však zaznamenáváme ve vývoji α fáze uvnitř β matrice ve
větší vzdálenosti od hranice zrna. Po čtyřhodinovém žíhání jsou na snímcích 4.6 a
4.7 patrné jemné podlouhlé α lamely, které při dalším žíhání postupně hrubnou a
jejich průřez pozbývá jehlicovitého tvaru. Na Obrázcích 4.10 a 4.11 je pak vidět, že
po 256 h žíhání α částice významně zhrubly. Znovu pozorujeme souvislou bezpre-
cipitační zónu, která je v tomto stavu ještě výraznější než ve výchozím materiálu
(srov. Obrázek 4.2 resp. 4.3). Při ještě delších žíhacích časech bychom tedy žádné
výraznější změny v mikrostruktuře nepozorovali.
Dále je ze srovnání obou stavů na sousedních snímcích zřejmé, že při stejné době

žíhání nepozorujeme prakticky žádné rozdíly v mikrostrukturách stavu 1 a stavu 2.
Při žíhání materiálu za nižší teploty (450◦C) probíhá tvorba α fáze výrazně poma-

leji, což je způsobeno nižší mobilitou atomů. Zároveň by v důsledku většího podchla-
zení mělo vznikat více zárodků α fáze. Obrázek 4.12 zachycuje typickou mikrostruk-
turu stavu 1 po třicetiminutovém žíhání. Ze snímku je patrné, že po 30 minutách
stárnutí se vytvořily pouze jemné částice α. Na Obrázku 4.12 můžeme ve větší vzdále-
nosti od primárních α precipitátů pozorovat drobné tmavé tečky. Podobný charakter
kontrastu mívá často kontaminace povrchové vrstvy. I po opakovaném přeleštění
povrchu jsme však tyto drobné útvary znovu pozorovali. Z toho usuzujeme, že se
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Obrázek 4.6: Stav 1, žíháno 4 h za tep-
loty 500◦C

Obrázek 4.7: Stav 2, žíháno 4 h za tep-
loty 500◦C

Obrázek 4.8: Stav 1, žíháno 32 h za
teploty 500◦C

Obrázek 4.9: Stav 2, žíháno 32 h za
teploty 500◦C

Obrázek 4.10: Stav 1, žíháno 256 h za
teploty 500◦C

Obrázek 4.11: Stav 2, žíháno 256 h za
teploty 500◦C
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opravdu jedná o jemné částice fáze α, které mohou navíc ležet v rovinách téměř
kolmých na povrch vzorku. Potvrzením této domněnky jsou snímky výchozího stavu
1 (Obrázek 4.2), kde se tyto drobné částice nevyskytují.
Po čtyřech hodinách žíhání (Obrázek 4.14) již pozorujeme začínající tvorbu lamel

fáze α poblíž míst, kde se na hranicích zrn precipitovala primární α fáze. V β matrici
se zatím α lamelární struktura neobjevuje.
Po 32 hodinách žíhání za teploty 450◦C (Obrázek 4.16) jsou již dobře patrné

jemné lamely fáze α poblíž hranice zrn. Rovněž uvnitř zrna je možné rozpoznat
vznikající α částice. Obrázek 4.18 zachycuje mikrostrukturu stavu 1 po 256 hodinách
žíhání. Ze snímku je okamžitě patrné výrazné zhrubnutí mikrostruktury u hranic i
uvnitř zrn. Podobně jako při teplotě 500◦C platí, že v okolí hranic zrn rostou α lamely
převážně v několika preferovaných směrech. Uvnitř zrn mají částice α pravidelnější,
téměř rovnoosý tvar.
Podobně jako při vyšší teplotě žíhání je i při 450◦C vývoj mikrostruktury během

stárnutí v obou stavech téměř totožný (srov. Obrázky 4.12 a 4.13 pro T = 30 min,
Obrázky 4.14 a 4.15 pro T = 4 h, Obrázky 4.16 a 4.17 pro T = 32 h a Obrázky 4.18
a 4.19 pro T = 256 h).

Obrázek 4.12: Stav 1, žíháno 30 min
za teploty 450◦C

Obrázek 4.13: Stav 2, žíháno 30 min
za teploty 450◦C
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Obrázek 4.14: Stav 1, žíháno 4 h za
teploty 450◦C

Obrázek 4.15: Stav 2, žíháno 4 h za
teploty 450◦C

Obrázek 4.16: Stav 1, žíháno 32 h za
teploty 450◦C

Obrázek 4.17: Stav 2, žíháno 32 h za
teploty 450◦C

Obrázek 4.18: Stav 1, žíháno 256 h za
teploty 450◦C

Obrázek 4.19: Stav 2, žíháno 256 h za
teploty 450◦C

18



Pro ověření chemického složení zkoumaného materiálu byly provedeny lokální
analýzy metodou EDS. Pomocí analýzy z vybrané reprezentativní plochy bylo ur-
čeno průměrné složení. Výsledky jsou uvedeny v Tabulce 4.1 a naměřené spektrum
zobrazeno v Obrázku 4.20. Naměřené hodnoty se poměrně dobře shodují s údaji
udávanými výrobcem slitiny (viz Tabulka 2.1).

Prvek Ti Mo Fe Al
Hmot. % 86,4 7,3 4,6 1,7

Tabulka 4.1: Průměrné chemické složení slitiny TIMETAL LCB určené metodou
EDS

E [keV]

0 2 4 6 8

ce
tn

os
t

0

1000

2000

3000

4000

EDS spektrum z vetsi
plochy vzorku

Ti - L

Al - K

Mo - L

Ti - K

Fe - L

Fe - K

Obrázek 4.20: EDS spektrum reprezentativní plochy vzorku
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Dále byla provedena bodová analýza primárních částic fáze α. Vzhledem k malé
velikosti těchto částic bylo při měření použito nižší urychlovací napětí (10 kV). Tím
jsme dosáhli zmenšení vybuzené oblasti a maximálně tak omezili vznik signálu v
okolní matrici (β fázi). Výsledky potvrzují předpokládanou nižší rozpustnost β sta-
bilizačních prvků (Fe a Mo) a naopak vyšší rozpustnost α stabilizujícího Al v α fázi
(viz Tabulka 4.1 a Obrázek 4.21). Nižší obsah těžších prvků (Fe a Mo) také vysvětluje
vznik kontrastu tmavé α fáze a světlé β fáze v signálu zpětně odražených elektronů.

Prvek Ti Mo Fe Al
Hmot. % 95,1 2,4 0,0 2,5

Tabulka 4.2: Průměrné chemické složení primární α fáze
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Obrázek 4.21: EDS spektrum primární α fáze
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4.2 Mikrotvrdost

Na každém vzorku bylo provedeno 10 měření mikrotvrdosti, tedy vpichů s rozestupem
přibližně 0,5 mm. Z rozměrů plochy vpichu byla pomocí programu Lucia Hardness
vypočtena mikrotvrdost. Deset měření na daném vzorku pak bylo v tomtéž programu
zprůměrováno a byla spočtena i směrodatná odchylka. Závislost mikrotvrdosti na
čase žíhání je pro oba materiály a obě teploty (450◦C a 500◦C) uvedena na Obrázku
4.22. Naměřené hodnoty jsou přehledně uvedeny v Tabulce 4.3.

stav 1 stav 2
450◦C 500◦C 450◦C 500◦C

0h 343,0 ± 3,6 341,3 ±3,8
0,5 h 455,9 ± 6,4 455,9 ± 4,7 473,2 ± 4,9 449,5 ± 4,0
1 h 482,4 ± 5,3 493,3 ± 4,0 488,2 ± 3,7 497,4 ± 2,5
2 h 536,1 ± 4,4 500,7 ± 5,8 535,2 ± 4,7 503,4 ± 4,5
4 h 550,7 ± 5,0 491,7 ± 4,6 550,0 ± 3,6 495,5 ± 4,2
8 h 545,6 ± 6,6 491,7 ± 4,8 547,8 ± 5,6 493,0 ± 3,9
16 h 544,2 ± 4,0 503,6 ± 4,4 551,8 ±5,9 505,9 ± 2,8
32 h 541,0 ± 4,5 490,7 ± 3,1 548,1 ± 4,0 496,6 ±3,7
64 h 536,8 ± 5,0 473,3 ± 3,7 553,3 ± 4,2 479,8 ± 4,0
128 h 533,7 ± 3,9 461,9 ± 3,9 536,8 ± 3,2 463,5 ± 4,0
256 h 505,9 ± 6,2 449,8 ± 2,8 512,4 ± 4,3 451,0 ± 4,3

Tabulka 4.3: Naměřené hodnoty mikrotvrdosti

Pro lepší orientaci jsou na Obrázku 4.23, resp. 4.24 samostatně znázorněny prů-
běhy mikrotvrdosti obou stavů za teploty 450◦C resp. 500◦C. Průběh mikrotvrdosti
stavu 1, resp. stavu 2 při obou žíhacích teplotách je na Obrázku 4.25, resp. 4.26.
Z Obrázku 4.22 je patrné, že stav 1 se od stavu 2 vývojem mikrotvrdosti v

závislosti na čase stárnutí prakticky neliší. V diskuzi se proto budeme zabývat jen
stavem 1. Všechny závěry pak zůstanou v platnosti i pro stav 2.
Rozeberme si podrobněji Obrázek 4.25, konkrétně průběh mikrotvrdosti pro tep-

lotu 450◦C. Ve vývoji mikrotvrdosti můžeme rozlišit tři stadia. Se vzrůstajícím časem
žíhání mikrotvrdost nejprve prudce vzrůstá, pak přechází do oblasti plata a nako-
nec zaznamenáváme její pokles. Strmý nárůst mikrotvrdosti pro kratší doby žíhání je
způsoben postupným růstem ω fáze. Po určité době stárnutí začíná docházet k fázové
transformaci ω fáze na α fázi některým z mechanismů uvedených v části 2.1. Této
skutečnosti odpovídá na Obrázku 4.25 oblast, v níž se láme strmé stoupání závislosti
mikrotvrdosti na době žíhání (450◦C, 4 h). Počátek růstu lamel α fáze potvrzuje
snímek 4.14, kde jsou již patrné první lamely fáze α. V oblasti plata α fáze zvětšuje
svůj objem na úkor ω fáze a mikrotvrdost mírně klesá. Jakmile α lamely dosáhnou
určité velikosti, přestávají být účinnými překážkami pro dislokace a dochází tak k
poklesu mikrotvrdosti (srov. Obrázek 4.18).
Pozorovali jsme, že α fáze roste rychleji při žíhání za vyšších teplot (srov. Ob-

rázky 4.6 a 4.14 znázorňující rozdílný charakter mikrostruktury vzorků žíhaných po
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4 hodiny za teplot 450◦C a 500◦C). S tím souvisí dřívější nástup oblasti plata na
křivce odpovídající vyšším teplotám žíhání (Obrázek 4.25). V oblasti plata průběhu
mikrotvrdosti pro teplotu 500◦C se objevuje pokles, který však v rámci chyb není
zcela průkazný. Tento pokles by mohl být způsoben komplikovanými nukleačními
procesy. Podrobné vyšetření tohoto jevu by vyžadovalo hlubší studium, které je však
nad rámec této práce. Výrazný pokles závislosti mikrotvrdosti na době žíhání, který
nastává pro 500◦C za kratší čas než pro nižší teplotu (450◦C), lze vysvětlit rychlejším
růstem fáze α při vyšší teplotě (srov. Obrázky 4.8 a 4.16).
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Obrázek 4.22: Průběh mikrotvrdosti obou studovaných stavů
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Obrázek 4.23: Porovnání průběhu mikrotvrdosti stavu 1 a 2 za teploty 450◦C
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Obrázek 4.24: Porovnání průběhu mikrotvrdosti stavu 1 a 2 za teploty 500◦C
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Obrázek 4.25: Porovnání průběhu mikrotvrdosti stavu 1 za teplot 450◦C a 500◦C
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Obrázek 4.26: Porovnání průběhu mikrotvrdosti stavu 2 za teplot 450◦C a 500◦C
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4.3 Rentgenová difrakční analýza

Pomocí rentgenové difrakce jsme z důvodu časové náročnosti měření zkoumali pouze
vzorky z materiálu 1 žíhané při teplotách 450◦C a 500◦C po dobu 16 h a 256 h.
Difraktogramy vzorků po šestnáctihodinovém žíhání jsou na Obrázku 4.29. Na

křivce pro teplotu 500◦C (na obrázku vyznačena červenou barvou) pozorujeme pět
maxim. Druhé zleva, které vzniká přibližně pro úhel 2θ = 72◦, přísluší reflexi (211)
fáze β (viz Obrázek 4.27). Zbývající čtyři píky pro úhly 71◦, 74,5◦, 76,5◦ a 78◦ jsou
reflexe rovin (103), (200), (112) a (201) fáze α (viz Obrázek 4.28). Polohy píků se
mírně liší od tabelovaných hodnot pro čistý titan. Tento fakt je způsoben přítom-
ností příměsových prvků ve studované slitině TIMETAL LCB, které mění mřížové
parametry elementárních buněk jednotlivých fází. Hodnota mřížkové konstanty fáze
β vypočtená z exeperimentálně zjištěných poloh píku β ve spektru činí a = 3, 21 Å
(srov. s a = 3, 32 Å pro čistý β titan, str. 6). Je patrné, že píky příslušné fázi α na
difrakční křivce pro vzorek žíhaný za teploty 450◦C (na Obrázku 4.29 značeno modře)
jsou nižší a širší než maxima pro teplotu 500◦C. Tato fakta odpovídají skutečnosti,
že při izochronním žíhání vznikají za nižší teploty menší nadkritické zárodky α fáze,
které rostou pomaleji. Ve vzorku žíhaném za nižší teploty jsou tedy α částice obecně
menší. Vidíme dále, že reflexe β fáze je prakticky stejná pro obě teploty žíhání. Z
toho vyplývá, že v obou vzorcích se objemový podíl fáze β prakticky nemění.

Obrázek 4.27: Strukturní údaje o fázi β-Ti [15]

Na Obrázku 4.30 jsou znázorněny difraktogramy vzorků žíhaných za obou teplot
po dobu 256 h. Poloha difrakčních maxim zůstává stejná jako na předchozím obrázku.
Na první pohled vidíme, že píky vzniklé difrakcí na α fázi se zvětšily a zúžily. Ze
zúžení píků můžeme usuzovat na výrazné zvětšení částic fáze α. Z porovnání šířek
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Obrázek 4.28: Strukturní údaje o fázi α-Ti [15]

píků je opět patrné, že za nižší teploty (modrá křivka) se vytvořily jemnější částice
fáze α než při vyšší teplotě žíhání (červená křivka).
Kromě kvalitativního potvrzení morfologie a objemového podílu α a β fáze byla

hlavní motivací experimentů rentgenové difrakce identifikace fáze ω v jednotlivých
stavech a stanovení její velikosti. Píky ω fáze se při těchto experimentech nepodařilo
nalézt. Důvodem této skutečnosti je relativně malá velikost částic fáze ω, která se
pohybuje v intervalu 5 - 15 nm [2, 7]. Píky od fáze ω budou tedy velmi nízké a
výrazně rozšířené. Navíc mohou být překryty mnohem vyššími píky fáze α a β.
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Obrázek 4.29: Difraktogramy stavu 1 žíhaného 16 h za teplot 450◦C a 500◦C

Obrázek 4.30: Difraktogramy stavu 1 žíhaného 256 h za teplot 450◦C a 500◦C
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Kapitola 5

Závěr

V této práci jsme se zabývali studiem mikrostrukturních změn slitiny TIMETAL LCB
během stárnutí za různých podmínek. K dispozici jsme měli dva výchozí materiály
s konstantním objemovým podílem primárních částic α na hranicích zrn. Z nich
jsme pak různě dlouhým žíháním připravili vzorky. Hlavním cílem bakalářské práce
bylo kvalitativně popsat fázové transformace probíhající ve slitině. Experimentální
studium bylo provedeno metodami elektronové mikroskopie, rentgenové difrakční
analýzy a měřením mikrotvrdosti. Získané poznatky můžeme shrnout do několika
bodů:

• Během žíhání v materiálu vznikají sekundární lamely fáze α, jejichž růst u
hranic zrn a uvnitř zrna má odlišný charakter. U hranice zrna rostou dlouhé
jemné lamely v určitých preferovaných směrech. Ty jsou dány krystalografickou
orientací fáze β. Struktura těchto lamel se s rostoucím časem žíhání v zásadě
nemění. Uvnitř zrna se lamely α fáze se zvětšující se dobou žíhání zkracují a
dochází ke hrubnutí jejich struktury.

• Při nižších teplotách žíhání vzniká α fáze pomaleji a k vytvoření typických
lamel jsou potřeba delší doby žíhání. Výrazné odlišnosti pozorujeme již při
rozdílu teplot 50◦C (žíhání jsme prováděli za teplot 450◦C a 500◦C).

• Ze studia mikrotvrdosti je patrné, že na začátku žíhání se ve vzorcích zvětšují
částice metastabilní fáze ω. Tato skutečnost má za následek zvýšení mikrotvr-
dosti pro krátké doby žíhání. ω fáze slouží jako nukleační centrum pro fázi α,
jejíž nárůst zastavuje zvyšování mikrotvrdosti. Po určité době žíhání α fáze
přeroste, což způsobí pokles mikrotvrdosti.

• Rentgenová difrakční analýza potvrdila přítomnost α a β fáze ve všech stu-
dovaných vzorcích. Identifikace ω fáze pomocí rentgenové difrakce vyžaduje
podrobnou analýzu difrakčních spekter, která přesahuje rámec této práce.
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Kapitola 6

Navazující experimenty

Experimenty navazující na výsledky této bakalářské práce by se měly soustředit
zejména na následující oblasti:

• stanovení vlivu morfologie primární fáze α na průběh fázových transformací
během stárnutí a jeho korelace s průběhem mikrotvrdosti (stavy s různým
objemovým podílem α, různou tloušťkou hraniční fáze α atd.),

• korelace mikrostruktury a deformačního chování slitiny (tahové / tlakové zkou-
šky - vyhodnocení charakteristických napětí: mez kluzu, pevnost, tažnost, atd.),

• identifikace fáze ω včetně jejího vývoje (změny velikosti) v počátečních stádiích
stárnutí podrobnou analýzou výsledku experimentu rentgenové difrakce

– identifikace píků fáze β a ω - stavy žíhané nad β přechodem,

– identifikace píků α a β fáze - přestárnuté stavy,

– identifikace píků ω podrobnou analýzou obou předchozích typů spekter.
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