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ABSTRAKT 

PředklËdanË dizertační prËce se zabývË charakterizací povlaků připravených metodami 

ņËrového stříkËní HVOF a APS na Mg slitinËch AZ31 a AZ91. V teoretické čËsti dizertační 

prËce jsou podrobně charakterizovËny Mg substrËty pouņité v experimentËlní čËsti. DËle jsou 

zde popsËny materiËly a povlaky na bËzi kovů – NiCrAlY a FeCrNiMoSiC, kovokeramiky – 

WC-CoCr a keramiky – YSZ. Teoretickou čËst zakončuje reńerńní studie týkající se 

charakterizace ņËrově stříkaných povlaků na Mg slitinËch. Na zËkladě teoretických znalostí 

byla provedena charakterizace Mg substrËtů a deponovaných povlaků, a to z hlediska 

morfologie povrchu, mikrostruktury a chemického sloņení, kde bylo vyuņito metod světelné 

(LM) a elektronové mikroskopie s energiově dispersní spektroskopií (SEM+EDS). FËzové 

sloņení povlaků bylo analyzovËno metodou rentgenové difrakce (XRD). Difrakce 

odpovídající deponovaným povlakům byly porovnËny s původními prËńky – výchozími 

materiËly pro nËstřik povlaků. U jednotlivých nËstřiků i substrËtů byla provedena 

charakterizace z hlediska mechanických a tribologických vlastností, kdy bylo provedeno 

stanovení tvrdosti a mikrotvrdosti povlaků, stanovení koeficientu tření a míry opotřebení. 

Poslední kapitola experimentËlní čËsti dizertační prËce se zabývË hodnocením 

elektrochemických korozních vlastností pomocí potenciodynamických měření v 3,5% NaCl. 

U exponovaných vzorků bylo nËsledně provedeno hodnocení povrchu a rozhraní 

povlak/substrËt pomocí LM a SEM s EDS. Na zËkladě získaných poznatků a výsledků 

krËtkodobého měření byl stanoven mechanismus korozního napadení a degradace. Na zËkladě 

naměřených výsledků lze konstatovat, ņe deponované povlaky byly úspěńně naneseny na 

povrch Mg slitin. Vńechny povlaky zvyńují u hořčíkových slitin povrchovou tvrdost a výrazně 

zlepńují tribologické vlastnosti. S výjimkou FeCrNiMoSiC povlaků vńak dochËzí ke zhorńení 

korozních vlastností Mg slitin, a to kvůli moņnému přístupu korozního prostředí přes povlak 

k méně uńlechtilému Mg substrËtu a tvorbě korozních mikročlËnků. 
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ŅËrové stříkËní, hořčíkovË slitina, AZ31, AZ91, povlaky na bËzi Fe, WC-10Co4Cr povlaky, 

YSZ povlaky, charakterizace. 
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ABSTRACT 

The proposed dissertation thesis deals with the characterization of HVOF and APS-thermally 

sprayed coatings prepared on the AZ31 and AZ91 magnesium substrates. The theoretical part 

of the thesis describes in-detail Mg substrates used in the experimental part of the thesis. 

There are also characterized materials and coatings based on NiCrAlY and FeCrNiMoSiC 

metals, WC-CoCr cermets, and YSZ ceramic materials. At the end of the theoretical part, the 

literary research summarizing the characterization and analysis performed on thermally 

sprayed coatings on Mg alloys. Based on the theoretical knowledge, the characterization of 

Mg substrates and deposited coatings was performed in terms of the surface morphology, 

microstructure, and the chemical composition using the light microscopy (LM) and scanning 

electron microscopy with energy-dispersive spectroscopy (SEM+EDS). The phase 

composition of the coatings was analyzed using the X-ray diffraction (XRD). The diffractions 

corresponding to the sprayed coatings were compared with the feedstock powders, i.e. 

materials used for the spraying of the coatings. The characterization of the prepared coatings 

in terms of the mechanical and tribological properties was performed. The hardness and 

microhardness of the coatings as well as the coefficient of friction, and the wear rate were 

measured. The last chapter of the experimental part deals with the evaluation of the 

electrochemical corrosion properties by the potentiodynamic measurements in a 3.5% NaCl 

solution. In the case of exposed samples, the evaluation of the surface and coating/substrate 

interface was performed using LM and SEM with EDS. The mechanism of the corrosion 

attack and degradation was determined from the acquired knowledge and base on the results 

of the short-term measurements. Based on the measured results, it can be stated that the 

deposited coatings were successfully applied on the surface of both Mg alloys. All the 

coatings increase the surface hardness of the Mg alloys and significantly improve their 

tribological properties. However, except for FeCrNiMoSiC coatings, the corrosion properties 

of Mg alloys deteriorate due to the fact that the corrosion environment can pass through the 

coating to the less noble Mg substrate and the corrosion microcells are created. 

 

 

KEYWORDS 

Thermal spraying, magnesium alloy, AZ31, AZ91, Fe-based coatings, WC-10Co4Cr coatings, 

YSZ coatings, characterization. 
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1 ÚVOD 

Hořčík a hořčíkové slitiny jsou v několika posledních letech velmi oblíbené vzhledem k jejich 

jedinečným vlastnostem. Jejich moņnosti aplikace jsou velmi perspektivní v mnoha odvětvích 

průmyslu, např. automobilový průmysl nebo letectví [1–3]. Tyto slitiny jsou charakteristické 

velmi nízkou hustotou a dosahují vysokých hodnot měrné pevnosti. Na druhou stranu mají 

nízkou odolnost proti korozi, nízkou tvrdost a nízkou odolnost proti otěru a opotřebení [1, 4, 

5]. Z těchto důvodů je tedy vhodné tyto slitiny chrËnit proti vlivům vnějńího prostředí 

a mechanickým vlivům. Jednou z moņných metod ochrany hořčíkových slitin je metoda 

ņËrového stříkËní [6, 7]. 

Nedílnou součËstí depozice povlaků na kovových substrËtech je volba vhodné předúpravy 

jeho povrchu [8]. Nejvhodnějńí předúpravou hořčíkových substrËtů před samotnou depozicí 

ņËrově stříkaných povlaků je suché tryskËní korundem, kdy dochËzí k odstranění nečistot, 

případně korozních produktů z povrchu substrËtu. Vhodně předupravený povrch je zËkladem 

pro dobré ochranné a funkční vlastnosti povlaků s dobrou adhezí k substrËtu [6, 9, 10]. 

ŅËrové stříkËní povlaků, zejména metodou vysokorychlostního nËstřiku plamenem (HVOF, 

High Velocity Oxygen Fuel) a plasmou (PS, Plasma Spraying), mË velký potenciËl 

v průmyslu a v ńirokém spektru aplikací. V současné době se vńak povlaky aplikují převËņně 

na tradiční substrËty, jakými jsou oceli nebo hliníkové slitiny [6, 11]. Dle pouņité aplikace lze 

na povrchy substrËtů nanËńet ńirokou ńkËlu kovových, kovokeramických i keramických 

povlaků s vynikající odolností proti mechanickému namËhËní, jakými jsou otěr, eroze, abraze 

(povlaky mohou zastËvat funkci těsnících ploch nebo třecích dvojic), dËle proti korozi 

a oxidaci za nízkých i vysokých teplot. V neposlední řadě se jednË o povlaky odolËvající erozi 

působením plynů i kapalin nebo například kavitaci anebo vysokým teplotËm [6, 11]. 

Jako velmi perspektivní se jeví aplikace těchto povlaků na hořčíkových slitinËch, zejména na 

bËzi Mg-Al-Zn nebo slitin s obsahem Zr a prvků vzËcných zemin, které nachËzí uplatnění 

převËņně v automobilovém průmyslu a letectví [1, 2, 12]. Na povrch hořčíkových slitin lze 

efektivně aplikovat kovové nebo kovokeramické povlaky, případně s vhodnou předúpravou 

i keramické povlaky. Vhodnou předúpravou je zde myńleno tryskËní vhodným (nejlépe 

keramickým) abrazivem s nËslednou depozicí tzv. bond coatu, nebo-li vazného/krycího 

povlaku. JednË se často o povlaky odolné proti oxidaci za vysokých teplot, jelikoņ při nËstřiku 

keramiky na takto neupravený Mg substrËt by dochËzelo k jeho oxidaci a degradaci, coņ by 

mělo negativní dopad na funkční vlastnosti povlaku. 

Kvalitně deponované povlaky dosahují poņadovaných vlastností předevńím díky ńiroké ńkËle 

aplikovatelných materiËlů odlińného chemického sloņení. 

Depozicí ņËrově stříkaných povlaků na hořčíkových slitinËch je ve výsledku moņné připravit 

materiËl, který je velmi lehký a mË dobrou měrnou pevnost a houņevnatost a zËroveņ je na 

povrchu tvrdý, odolný proti abrazi nebo i korozi. Hlavním cílem dizertační prËce je proto 

podrobnË charakterizace Mg substrËtů AZ31 a AZ91 a ņËrově stříkaných povlaků na kovové, 

kovokeramické a keramické bËzi nanesených na povrchu těchto slitin. Studium povlaků 

zahrnující hodnocení mikrostruktury, fËzového a chemického sloņení povlaků, hodnocení 

mechanických (tvrdost), tribologických a elektrochemických korozních vlastností, s cílem 

zlepńení výńe uvedených vlastností v porovnËní se samotnými Mg substrËty, coņ můņe vést 

k ńirńímu vyuņití Mg slitin v průmyslu.  
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2 HOŘČÍKOVÉ SLITINY 

Hořčíkové slitiny se řadí mezi materiËly s ńirokou ńkËlou aplikací v mnohých odvětvích 

průmyslu [1, 2, 4]. JednË se zejména o oblasti, jakými jsou automobilový průmysl, letectví, 

elektrotechnika nebo telekomunikace [13]. Současné aplikace pro automobilový průmysl 

zahrnují zařízení, jakými jsou pedËly, odlitky bloků motorů, skříně převodovek, disky kol – 

elektrony, rËmy sedadel, vnitřní zËrubně dveří, ochranné kryty zařízení, případně součËsti 

karoserie a mnohé dalńí [1, 14]. 

U průmyslových strojů, jakými jsou textilní nebo tiskařské zařízení, se pouņívají slitiny 

hořčíku pro součËsti, které pracují při vysokých rychlostech, a proto musí být lehké, aby 

se minimalizovaly setrvačné síly. Slitiny hořčíku jsou velmi ņËdané i v letectví, a to díky 

jejich nízké hustotě a vysoké měrné pevnosti za pokojové i zvýńené teploty. 

Kromě dobrých mechanických vlastností a nízké hustotě vykazují hořčíkové slitiny také 

dobrou obrobitelnost a slévatelnost. Slitiny obsahující prvky vzËcných zemin se vyznačují 

dobrými creepovými vlastnostmi a jsou aplikovatelné v prostředí se zvýńenou teplotou 

(aņ 200 °C), kdy si zachovËvají své mechanické vlastnosti [2, 14]. Značnou nevýhodou 

hořčíkových slitin je jejich nízkË korozní odolnost a vysokË chemickË reaktivita, nízkË tvrdost 

a odolnost proti abrazi a niņńí roztaņnost a tvËřitelnost za běņné teploty [4, 15–17]. Nejvíce 

pouņívanými slitinami hořčíku pro průmyslové aplikace jsou ty na bËzi Mg-Al, resp. Mg-Al-

Zn [14]. 

 

Ternární systémy na bázi Mg-Al-Zn 

Obsah hliníku se v těchto slitinËch pohybuje od 1 do 9 hm. % a obsah zinku od 0,5 do 

3 hm. %. Hliník zvyńuje pevnost hořčíkových slitin, sniņuje smrńtění během tuhnutí 

a čËstečně zlepńuje korozní odolnost hořčíkových slitin díky vzniku tenké vrstvy Al2O3 na 

povrchu výrobku. Zinek zvyńuje pevnost hořčíkových slitin a současně zlepńuje jejich korozní 

odolnost. Ve slitinËch jsou dËle obsaņeny prvky jako mangan, křemík a jiné [18]. Do tohoto 

systému lze zařadit komerčně nejpouņívanějńí slitiny jako AZ31, AZ61, AZ91 a AZ63. Slitiny 

AZ91 a AZ63 zůstËvají v litém stavu, zatímco slitiny AZ31 a AZ61 se častěji tvËří [1, 2, 18]. 

Při nízkém obsahu hliníku je pevnost dËna vytvrzením substitučního tuhého roztoku 

 (legující prvky v Mg). 

U slitin s vyńńí koncentrací hliníku je pevnost dËna vznikem intermetalické fËze -Mg17Al12, 

kterË hraje dominantní roli při určovËní mechanických vlastností slitiny (obr. 1) [14, 19–21]. 

S rostoucím obsahem fËze Mg17Al12 ve slitině roste pevnost, ale sniņuje se taņnost. Z důvodu 

nerovnovËņných podmínek a díky pomalé difúzi při niņńí teplotě během ochlazovËní dochËzí 

k vytvoření pouze určitého podílu této fËze, a to převËņně diskontinuËlně vyloučené na 

hranicích zrn, jako eutektikum tvořené směsí tuhého roztoku  a fËze Mg17Al12 anebo ve 

formě diskontinuËlního precipitËtu obklopující tyto čËstice (obr. 2) [17, 19–22]. Nejlepńí 

mechanické vlastnosti (kombinace pevnosti a taņnosti) lze dosËhnout při cca 6 hm. % Al. 

FËze Mg17Al12 s kubickou mříņkou obsahuje 52-60 hm. % hořčíku. Taje při 460 °C a měkne 

v rozsahu teplot 110-120 °C. S tím souvisí i pokles mechanických vlastností slitiny s teplotou 

(obr. 1) [14, 18, 23]. 

Jelikoņ je u slitin typu Mg-Al-Zn přítomen také Zn, dochËzí k čËstečnému nahrazení Al 

ve fËzi β-Mg17Al12, čímņ vznikË křehkË ternËrní intermetalickË sloučenina Mg17Al11,5Zn0,5 
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neboli Mg17(Al,Zn)12, jak uvËdí Braszczyńska-Malik [14, 19]. Pokud je poměr hliníku k zinku 

větńí neņ 3:1, nedochËzí ke vzniku nových fËzí [17, 19, 24]. 

Ve vńech slitinËch je téměř vņdy přítomno malé mnoņství manganu. Mangan zlepńuje 

odolnost proti korozi za současného nËrůstu tuhosti a lomové houņevnatosti díky vzniku fËzí 

na bËzi AlxMny (AlMn, Al4Mn, Al6Mn, Al8Mn5). U litých slitin AZ91 jsou v mikrostruktuře 

také přítomny fËze obsahující křemík, zejména Mg2Si, jak je ukËzËno na obr. 2b. Srinivasan, 

[25], ve své studii uvËdí, ņe přítomnost této fËze v Mg slitinËch výrazně zlepńuje creepové 

vlastnosti díky své teplotní stabilitě. 

 

 

obr. 1: Vliv teploty na mechanické vlastnosti lité hořčíkové slitiny AZ91 [23] 

 

2.1 Hořčíková slitina AZ91 

JednË se o nejvíce pouņívanou slitinu typu AZ určenou na odlitky [1]. Tato slitina vykazuje 

dobré plastické vlastnosti a houņevnatost, dobrou třískovou obrobitelnost a je vhodnË 

ke svařovËní. V tepelně nezpracovaných odlitcích se nachËzí fËze Mg17(Al,Zn)12. Slitinu 

AZ91 lze zpracovËvat pomocí T4 nebo T6, kdy rozpouńtěcím ņíhËním při teplotě 430 °C 

dochËzí k rozpuńtění této fËze. Odlitky z této slitiny nejsou vhodné pro pouņití za zvýńených 

teplot (nad 120 °C), kdy při překročení této teploty dochËzí k výraznému poklesu pevnosti 

způsobeném měknutím fËze Mg17(Al,Zn)12, jak dokumentuje obr. 1 [1, 14, 23, 26]. 

V litém stavu je mikrostruktura hořčíkové slitiny AZ91 poměrně heterogenní a je tvořena zrny 

substitučního tuhého roztoku α, na hranicích zrn vyloučené fËze β a eutektika (α+β) 

obklopených intermetalickou fËzí β ve formě diskontinuËlního precipitËtu (obr. 2). Vznik 

diskontinuËlního precipitËtu je silně zËvislý na rychlosti difúze (tj. rychlosti tuhnutí) [17]. 

Spolu s diskontinuËlním precipitËtem se vylučuje i kontinuËlní precipitËt, u kterého nedochËzí 

po rozpouńtěcím ņíhËní ke změně velikosti ani morfologie [1, 22]. Prvkové sloņení slitiny 
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odpovídající normě ASTM [27] je uvedeno v tab. 1. Vlastnosti hořčíkové slitiny AZ91 

v litém stavu jsou uvedeny v tab. 2. 

 

  

obr. 2: Mikrostruktura lité hořčíkové slitiny AZ91, 1-tuhý roztok α, 2-eutektikum α+β, 3-

Mg17(Al,Zn)12 ve formě diskontinuálního precipitátu, 4-fáze Al8Mn5, 5-částice Mg2Si [1, 18] 

tab. 1: Prvkové složení hořčíkové slitiny AZ91D
1
 dle normy ASTM B94 [27] 

Obsah [hm. %] Al Zn Mn Si Fe Ni Mg 

AZ91 8,3-9,7 0,35-1,0 0,13 <0,1 <0,005 <0,002 Zbytek 

 

tab. 2: Vlastnosti hořčíkové slitiny AZ91D [1, 2, 17, 28] 

Vlastnosti hořčíkové slitiny AZ91D 

Teplota tËní  490 °C 

Hustota  1,81 g·cm
-3 

Pevnost v tahu  230 MPa 

Mez kluzu  150 MPa 

Elastický modul  44,8 GPa 

Smykový modul  17 GPa 

Prodlouņení  3 % 

Tvrdost (podle Vickerse)  71 HV 

Koeficient tepelné 

roztaņnosti 
 26 µm·m

-1
·K

-1
 

TepelnË vodivost  72,7 W·m
-1

·K
-1

 

 

2.2 Hořčíková slitina AZ31 

HořčíkovË slitina AZ31 mË dobrou taņnost, dobrou třískovou obrobitelnost a je vhodnË 

ke svařovËní. Není vhodnË pro vysoké zatíņení a teploty. Je pouņitelnË ve formě plechů nebo 

různých profilů nebo za tepla tvËřených výkovků. Slitinu není moņno tepelně vytvrzovat [17, 

29]. Mikrostruktura tvËřené slitiny AZ31 je tvořenË polyedrickými zrny substitučního tuhého 

roztoku α a fËzí na bËzi AlxMny [30, 31]. Díky nerovnovËņným podmínkËm tuhnutí, nízké 

rychlosti difúze za této teploty a nízkému obsahu Al ve slitině nedochËzí běņně k precipitaci 

fËze -Mg17(Al,Zn)12 (obr. 3). 

                                                 
1
 Písmeno uvedené za číslicemi označuje čistotu dané slitiny. Tato písmena jsou značena v pořadí A-E. Písmeno 

A značí vysokou čistotu slitiny, písmeno E značí nejniņńí čistotu. [1] 
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Dle rovnovËņného diagramu Al-Mg, by k prvotní precipitaci β fËze u slitiny AZ31 dońlo totiņ 

při teplotě ~ 200 °C [17]. Ve vlhkém nebo slaném prostředí je nËchylnË ke korozi, zËleņí vńak 

na velikosti zrna slitiny. S rostoucí velikostí zrna ve slitině roste i korozní odolnost slitiny 

[31]. U slitiny AZ31 se po tvËření provËdí rekrystalizační ņíhËní. Často bývË tvËřena při 

260 °C, kdy dochËzí k aktivaci skluzových rovin HCP mříņky [32]. Prvkové sloņení slitiny 

AZ31 odpovídající normě ASTM [33] je uvedeno v tab. 3 a vlastnosti hořčíkové slitiny AZ31 

v tvËřeném stavu jsou uvedeny v tab. 4. 

 

  

obr. 3: Mikrostruktura tvářené hořčíkové slitiny AZ31, 1 – zrna substitučního tuhého roztoku 

Al v Mg, 2 – fáze AlxMny (Al8Mn5) [1, 20, 21] 

tab. 3: Prvkové složení tvářené hořčíkové slitiny AZ31 dle normy ASTM B90M [33] 

Obsah 

[hm. %] 
Al Zn Mn Si Fe Ni Cu Mg ostatní 

AZ31 
2,5-

3,5 
0,7-1,3 0,2-1,0 

max. 

0,1 

max. 

0,005 

max. 

0,005 

max. 

0,05 
zbytek 

max. 

0,3 

 

tab. 4: Vlastnosti za tepla válcované hořčíkové slitiny AZ31 [1, 2, 17, 28] 

Vlastnosti hořčíkové slitiny AZ31B 

Hustota  1,77 g·cm
-3 

Pevnost v tahu  260 MPa 

Mez kluzu  200 MPa 

Mez kluzu v tlaku  97 MPa 

Elastický modul  44,8 GPa 

Smykový modul  17 GPa 

Pevnost ve smyku  130 MPa 

Prodlouņení  15 % 

Tvrdost (podle Vickerse)  49 HV 

Koeficient tepelné 

roztaņnosti 
 26 µm·m

-1
·K

-1
 

TepelnË vodivost  96 W·m
-1

·K
-1

 

 

2.3 Zlepšení vlastností hořčíkových slitin 

Hlavními nedostatky Mg slitin jsou jejich nízkË odolnost proti korozi, nízkË tvrdost a nízkË 

odolnost proti otěru a opotřebení. Vńechny tyto negativní vlastnosti lze ovlivnit anebo zlepńit 
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přídavkem dalńích legujících prvků, vhodným tepelným nebo mechanickým zpracovËním, 

anebo aplikací povlaků na jejich povrchy. 

Výrazného zlepńení mechanických, otěrových a korozních vlastností lze dosËhnout přídavkem 

dalńích legujících prvků. Jak uvËdí Song a kol., [34], přídavek 1 hm. % Nd do slitiny AZ91 

vede k výraznému zlepńení korozních vlastností v prostředí obsahujícím NaCl. Autoři uvËdí, 

ņe během ponorových zkouńek v NaCl dońlo k poklesu hmotnostního úbytku, a to 

z původních 0,4 mg·cm
-2

·den na ~ 0,12 mg·cm
-2

·den. Současně autoři popisují, ņe během 

potenciodynamických měření dońlo k nËrůstu korozního potenciËlu, Ecorr, a poklesu korozní 

proudové hustoty, icorr, a tím i korozní rychlosti. Ling ve své prËci, [35], popisuje, ņe uņ 

přídavkem 0,1 hm. % Nd dochËzí k nËrůstu tvrdosti z 60 HB na 70 HB, dËle poklesu míry 

opotřebení a nËrůstu pevnosti. Zlepńení jiņ zmíněných vlastností lze dosËhnout také 

přídavkem Sc [36] nebo Sm [37]. 

Co se týče tepelného zpracovËní, korozní chovËní a mechanické vlastnosti jsou u slitin typu 

AZ do značné míry ovlivněny přítomností a distribucí fËze β. Tepelným zpracovËním lze 

získat přesycené tuhé roztoky slitiny s poņadovanou fËzovou distribucí a vlastnostmi. Aung 

a Zhou, [38], studovali korozní vlastnosti Mg slitiny AZ91 po jejím tepelném zpracovËní. 

Slitina AZ91 byla zpracovËna při teplotËch 420 °C po dobu 24 hodin, poté prudce ochlazena 

ve vodě (T4) a nËsledovalo také umělé stËrnutí při teplotě 200 °C po dobu 8, 16 a 26 hodin 

(T6). Z výsledků bylo zjińtěno, ņe nejlepńích korozních vlastností bylo dosaņeno 

homogenizací (T4 při 420 °C po dobu 24 hodin), kdy dońlo ke kompletnímu rozpuńtění fËze 

β v tuhém roztoku. StËrnutím dochËzelo k precipitaci fËze β na hranicích zrn a poklesu podílu 

Al v tuhém roztoku , coņ vedlo ke zhorńení korozních vlastností slitiny. Obdobných 

výsledků bylo dosaņeno v prËci [39], kdy homogenizací slitiny AZ91 při 380 nebo 410 °C 

po dobu 1 hodiny s nËsledným stËrnutím při 200 °C po dobu 25 hodin dońlo k nËrůstu tvrdosti 

tuhého roztoku  z původních 56 HV aņ na 66 HV. Nejlepńích korozních vlastností bylo 

dosaņeno po homogenizaci při 410 °C po dobu 10 hodin, kdy mikrostruktura slitiny byla 

tvořena jemnými čËsticemi β rovnoměrně distribuovanými v matrici . Autoři si pokles 

korozní rychlosti a zlepńení korozního chovËní vysvětlují přítomností malých katod (fËze β) 

spojených s velkou anodou (tuhý roztok ), kdy byla mikrogalvanickË koroze povaņovËna 

za zanedbatelnou. Chowdary a kol., [40], pozorovali, ņe nËrůstu tvrdosti a obrobitelnosti lze 

dosËhnout tepelným zpracovËním AZ91 při 410 °C po dobu 6-24 hodin. Největńí nËrůst 

tvrdosti fËze  byl pozorovËn po 24 h, a to z původních 82,4 ± 17,7 HV na 94,0 ± 7,4 HV, 

kdy dońlo ke vzniku nejvíce přesyceného tuhého roztoku . Oproti předchozím autorům [38, 

39] vńak Chowdary, [40], zjistil, ņe přítomnost přesyceného tuhého roztoku  vede 

ke zhorńení korozních vlastností. 

Co se týče mechanického zpracovËní, Tan, [41], uvËdí, ņe homogenizovanË a nËsledně 

extrudovanË (380 °C) slitina AZ91 dosahuje vyńńí tvrdosti, pevnosti i taņnosti v porovnËní 

s litou slitinou AZ91. LitË AZ91 měla tvrdost 59 HB a maximËlní pevnost 172 MPa při 

protaņení 3,4 %, zatímco vhodným mechanickým zpracovËním lze dosËhnout tvrdosti 

aņ 74,4 HB, pevnosti 342 MPa a taņnosti aņ 27 %. 

Kromě mechanicko-tepelného zpracovËní Mg slitin anebo změnou chemického sloņení lze 

zlepńení vlastností dosËhnout také modifikací jejich povrchu. Velmi efektivními metodami 

se jeví tryskËní nebo kuličkovËní, kdy dochËzí ke změně mechanických, tribologických, 

korozních a únavových vlastností [42–44]. 
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KuličkovËním povrchu slitiny AZ31 a AZ91 (resp. jeho tryskËním) pomocí čËstic ZrO2 

o velikosti 400 µm po dobu 1 h dońlo k nËrůstu tvrdosti na povrchu v důsledku plastické 

deformace, a to jak v případě slitiny AZ31, tak i AZ91. V případě slitiny AZ31 dońlo 

k nËrůstu mikrotvrdosti z původních ~63 HV na 110 HV a v případě slitiny AZ91 dońlo 

k nËrůstu ze 75 HV na 130 HV (obr. 4). KuličkovËním povrchu slitin dońlo současně 

ke zlepńení korozních a elektrochemických vlastností, kdy v obou případech dońlo k poklesu 

icorr a poklesu vývoje plynného vodíku a současně k nËrůstu Ecorr a nËrůstu polarizačního 

odporu, Rp. PrËce [45] potvrzuje, ņe po tryskËní Mg slitin dochËzí k nËrůstu tvrdosti povrchu 

a poklesu míry opotřebení. 

 

 

obr. 4: Mikrotvrdost mechanicky zpracovaných (SP – Shot-Peened) Mg slitin AZ31 a AZ91 

v závislosti na vzdálenosti od povrchu, Microhardness = Mikrotvrdost, Distance from surface 

= Vzdálenosti od povrchu 

Jak vńak popisuje literatura [6, 8, 11, 23, 46, 47], největńího zlepńení ať uņ mechanických, 

tribologických či korozních vlastností Mg slitin lze dosËhnout depozicí povlaků, a to zejména 

ņËrovými nËstřiky. V případě ochrany Mg slitin proti korozi se nejčastěji jednË o povlaky 

z nízkotavitelných slitin (nebo čistých kovů) na bËzi Al nebo Zn, případně o jiné pasivující se 

povlaky [48]. Hojně vyuņívané jsou slitiny Al-Zn, Ni-Al, Mg-Al, Al-Cr-Fe, Al-Cu, Al-Cu-

Mg, Al-Cu-Si-Ni, apod. [49–52]. Tyto povlaky musí mít minimËlní pórovitost, aby nedońlo 

k prostupu korozního média k Mg substrËtu. Kubatík, [53], ve své studii popisuje, ņe tyto 

povlaky mají navíc výbornou adhezi k Mg substrËtům a díky jejich nízké teplotě tËní, Tt, 

dochËzí mezi Mg substrËtem a povlakem k difúznímu spojení. Dalńí literatura, [6, 54], uvËdí, 

ņe vhodnými povlaky zvyńujícími odolnost proti korozi jsou slitiny na bËzi Co, stellity 

s přídavkem Ni a Mo, případně materiËly na bËzi Fe-Cr-(V,C). 

Pro zvýńení tvrdosti povrchu, zvýńení odolnosti proti opotřebení a kavitaci se nejčastěji jednË 

o povlaky na bËzi slinutých karbidů (WC-Co, WC-CoCr, Cr2C3-NiCr), [55–57] nebo 

o povlaky, kdy se do kovové matrice přidËvají tvrdé oxidické nebo karbidické čËstice (Al-

SiC), [58], anebo lze na povrch ņËrového nËstřiku deponovat tvrdé vrstvy na bËzi nitridů 

a typu DLC (Diamond-Like Carbon) pomocí technik PVD (Physical Vapour Deposition), 

CVD (Chemical Vapour Deposition) [59]. Mnozí autoři vńak připouńtí, ņe tvrdost 

a tribologické vlastnosti lze zlepńit také depozicí povlaků typu NiCrBSi, FeCrNiMoBC 

či keramickými povlaky [6, 60, 61]. 
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3 ŢÁROVÉ STŘÍKÁNÍ POVLAKŮ 

Metoda ņËrového stříkËní je proces, při kterém dochËzí k nanËńení kovových, keramických 

a kovokeramických materiËlů na kovový podkladový substrËt. Deponovaný materiËl je během 

procesu nanËńený v nataveném, čËstečně nataveném nebo nenataveném stavu. NanËńené 

materiËly bývají ve formě prËńků o různé zrnitosti, drËtů, tyčí nebo kapalných suspenzí. Vņdy 

zËleņí na pouņité metodě ņËrového stříkaní [8, 62, 63]. 

Výhodou ņËrového stříkËní je, ņe během procesu dochËzí oproti jiným metodËm, jakými jsou 

například CVD, PVD nebo bezproudË či galvanickË depozice povlaků v lËzních, za krËtkou 

dobu ke vzniku relativně tlustých vrstev. Mimo pórovitosti jsou tyto povlaky charakteristické 

velkým vnitřním pnutím vzniklým v důsledku rozdílné roztaņnosti povlaku a povlakovaného 

materiËlu a rychlými teplotními změnami, kterými stříkaný materiËl, později tvořící povlak, 

prochËzí. Mezi nevýhody tohoto procesu patří horńí dostupnost provedení nËstřiků na tvarově 

sloņitých součËstech [6, 8, 64]. 

Během procesu ņËrového stříkËní dochËzí k natavení přídavného materiËlu (prËńku, tyčinky) 

a nËsledně přenosu drobných čËstic nataveného materiËlu v proudu plynu k povrchu substrËtu. 

Při kontaktu se substrËtem dojde vlivem vyńńí teploty nanËńených čËstic a jejich vysoké 

rychlosti k jejich čËstečné nebo úplné deformaci. Při dopadu dojde k prudkému ochlazení 

natavených čËstic, jejich zatuhnutí a vytvoření typické lamelËrní struktury povlaku (obr. 5). 

Při dopadu se čËstice mohou kompletně deformovat a vytvËřet zplońtělé útvary, tzv. splaty 

(obr. 6) [6, 63]. V deponovaném povlaku se mohou vyskytovat také nenatavené čËstice, 

intermediËlní a metastabilní fËze, inkluze, póry nebo čËstice, které mohly během procesu 

depozice zoxidovat. Faktory, které mohou ovlivnit strukturu povlaku, jsou zejména teplota 

a rychlost dopadající čËstice, velikost prËńku, stříkaný materiËl, typ substrËtu, pracovní 

vzdËlenost, rychlost stříkËní aj. [6, 11, 47, 62]. 

 

obr. 5: Mikrostruktura naneseného povlaku, (1) deformované částice – splaty, (2) zoxidovaná 

částice, (3) póry, (4) nenatavená částice, (5) tryskaný povrch substrátu [65] 
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Metody ņËrového nËstřiku lze rozdělit do dvou skupin: 

1.) Metody vyuņívající hoření směsi paliva a kyslíku 

 ņËrový nËstřik plamenem (FS-Flame Spraying), 

 detonační nËstřik (D-Gun), 

 vysokorychlostní nËstřik plamenem (HVOF - High Velocity Oxygen Fuel). 

 

2.) Metody vyuņívající tepelné energie elektrického zdroje 

 nËstřik elektrickým obloukem (AS-Arc Spraying), 

 plazmatický nËstřik (PS-Plasma Spraying). 

 

Mechanismus nástřiku povlaků 

Splaty vznikají v důsledku nËrazu urychlených a natavených čËstic na chladnějńí povrch 

substrËtu. Na povrchu dojde k jejich zplońtění a rychlému zatuhnutí [6, 62]. Dopad rychle 

letící natavené čËstice vyvolË tlakovou vlnu a je-li napětí působící na čËstici obecně vyńńí neņ 

její mez kluzu, dochËzí k plastické deformaci čËstice aņ jejímu rozstříknutí po povrchu. 

Impulsní tlak při nËrazu, v zËvislosti na velikosti čËstic, specifické hmotnosti a rychlosti 

nËrazu dosahuje aņ 1 GPa a působí po dobu několika nanosekund. Poté se zmenńuje 

v důsledku zvýńení kontaktní plochy. 

Tvary a rozměry splatů mohou být ovlivněny několika faktory. Jsou to předevńím teplota, 

viskozita, smËčivost, rychlost dopadu a rychlost ochlazovËní, rozměry dopadajících čËstic, ale 

i rozměry a teplota substrËtu. Zatuhnutí a nËsledné ochlazení nastříknutých čËstic trvË 10
-7

 

aņ 10
-4

 s [8]. Díky těmto extrémně vysokým rychlostem dochËzí k potlačení likvace 

a rekrystalizačních procesů (vznik nestabilních fËzí). Nicméně, projevuje se moņnost 

ovlivnění těchto procesů podkladovým substrËtem a okolním prostředím. Dopadající čËstice 

současně tepelně ovlivņuje substrËt (resp. vazný povlak) do hloubky aņ několika μm avńak 

s velmi rychlým poklesem gradientu teploty (cca 10
5
 K·cm

-1
) [8]. 

NËsledně deponované čËstice tepelně neovlivņují tolik zËkladní materiËl jako čËstice jiņ 

předem ulpělé na jeho povrchu [8, 66]. Je to kvůli tomu, ņe dopad čËstice a její dopad resp. 

překrytí čËstice ztuhlé se realizuje za 0,01 s, tedy 

 

 

obr. 6: Morfologie splatů: a) rozstříknutý splat, b) splat diskovitého tvaru [66] 
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ČËstice prËńku jsou během nËstřiku vystaveny vyńńí teplotě pouze po krËtkou dobu. Energie 

nutnË pro kvalitní ukotvení na povrchu substrËtu je zde dodËna vysokou teplotou čËstice 

a rychlostí čËstice. Při dopadu čËstice na substrËt dochËzí vlivem její velmi vysoké rychlosti 

a vysoké teploty k rozprostření a zakotvení na nerovnostech tryskaného povrchu. ČËstice tak 

„zateče― do nerovností na povrchu substrËtu a po jejím zchladnutí dojde k mechanickému 

ukotvení na povrchu a vznikË tak tvarový spoj, jak je ukËzËno na obr. 7 [6]. 

 

 

obr. 7: Dopad částice na tryskaný povrch [67] 

Při dopadu čËstice se v bezprostřední blízkosti kontaktní zóny deformuje i substrËt, coņ vede 

k adiabatickému zahřívËní. Více neņ 90 % nËrazové energie čËstice se přemění na teplo, 

a můņe dojít k lokËlnímu měknutí substrËtu. V případě, ņe je teplota tËní kapky vyńńí neņ 

teplota tËní substrËtu, můņe dojít aņ k natavení substrËtu. Obě taveniny – čËstice a substrËtu 

(i čËstečně promíńené) tak mohou vytvořit difúzní spoj, který pozitivně ovlivní adhezi 

povlaku k substrËtu [6, 66, 68]. 

 

Vazby v žárově stříkaných povlacích 

Pevnost spojení mezi povlakem a substrËtem je výsledkem působení několika sil. Jsou to 

v zËsadě síly mechanického zakotvení (Mechanical keying and interlocking), difúzní 

a metalurgické spoje, chemické vazby a síly fyzikËlního působení (van der Waalsovy síly). 

Mechanické zakotvení se uplatņuje vņdy a je v zËsadě ovlivņovËno geometrií předupraveného 

povrchu a vhodnou deformovatelností dopadající čËstice, coņ zaručuje vyplnění nerovností 

povrchu (obr. 7). I kdyņ velikost sil mechanického zakotvení je poměrně nízkË (řËdově 

desítky MPa), v některých případech (kovový substrËt - keramický povlak) zajińťuje aņ 99 % 

pevnosti spoje [8]. 

Co se týče difúzních a metalurgických spojů, vznik difúzního spoje je omezen na velmi malé 

oblasti, které mohou spolu interagovat. Navíc vznik difúzních spojů je limitovËn teplotou 

a časem, které jsou pro vznik difúzního spoje velmi důleņité. NËrůst tepelné a kinetické 

energie zvyńuje ńanci na vznik metalurgického spoje. ŅËrově stříkané materiËly typu Mo, W, 
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Al nebo kompozity s kovovou matricí (WC-Co) tvoří tzv. „samovazné povlaky
2
―. Tyto 

materiËly dosahují vysokých pevností a adheze a mohou se spojovat dokonce s čistými 

leńtěnými substrËty prËvě díky snadnějńímu vzniku metalurgických a difúzních spojů. 

Vlastnosti povlaku se zpravidla lińí od vlastností zËkladního materiËlu, z důvodu zlepńení 

a dosaņení poņadovaných mechanických, fyzikËlních nebo chemických vlastností. Proto je 

mnohdy vhodné takovéto skokové rozhraní mezi substrËtem a povlakem odstranit, čímņ dojde 

k minimalizaci rozdílů tepelných roztaņností, modulu pruņnosti, v krystalografické 

mikrostruktuře, apod. Tohoto stavu je moņno dosËhnout například aplikací tzv. vazných 

mezivrstev nebo-li bond coatů [6, 8, 69]. Pro tyto účely se pouņívË přídavných materiËlů, 

které vykazují velmi dobrou přilnavost mezi zËkladním materiËlem a nËstřikem. Aby byla 

styčnË plocha mezi vaznou mezivrstvou a vrchním povlakem co největńí, pouņívË 

se u přídavných materiËlů ve formě prËńku s větńím průměrem. Často lze pouņít materiËly 

na bËzi Ni, Mo nebo slitiny typu NiCrAl, NiAl nebo TiAl. Větńinou mají tyto vazné povlaky 

tlouńťku okolo 0,1 mm. VaznË mezivrstva často plní i dalńí funkce, jako např. ochrana 

substrËtu proti oxidaci za vyńńích teplot během nËstřiku keramiky. Po nanesení vazné 

mezivrstvy se provËdí vnějńí nËstřik bez jakékoliv dalńí úpravy povrchu mezivrstvy [6, 8, 70]. 

 

3.1 Mechanická předúprava povrchu hořčíkových slitin 

 

Předúprava povrchu hořčíkových slitin je nezbytnou součËstí procesu depozice ņËrově 

stříkaných povlaků. Cílem předúpravy je vhodně očistit a upravit povrch substrËtu před 

nËslednou povrchovou úpravou tak, aby u ní byly dosaņeny poņadované vlastnosti a finËlní 

povrchovË úprava mohla dostatečně plnit svoji funkci. Předúpravu substrËtu lze dle typu dělit 

na mechanickou a chemicko-fyzikËlní [8]. Volba nejvhodnějńí povrchové předúpravy vńak 

zËvisí na mnohých aspektech, jakými jsou zejména rozměry povlakovaného dílu, jeho 

chemické sloņení a v neposlední řadě také typ nËsledně deponovaného povlaku. 

Pro depozici ņËrových nËstřiků se jako nejúčinnějńí metody předběņných úprav povrchu řadí 

mechanické brouńení a tryskËní. Z hlediska univerzËlnosti a výsledné kvality předem 

upravených povrchů se jako nejvhodnějńí jeví tryskËní, kterým lze připravit povrch 

poņadované kvality [8, 9, 71]. 

Cílem mechanické předúpravy povrchu je stejně jako u chemicko-fyzikËlních předběņných 

úprav povrchu odstranění cizích nebo vlastních nečistot z povrchu substrËtu. Současně 

dochËzí k odstranění případných defektů nebo strukturních nedostatků na povrchu, dochËzí 

ke zvýńení skutečného povrchu substrËtu a jeho aktivaci [8, 72]. TryskËní je nejúčinnějńí 

mechanický způsob předúpravy povrchů. JednË se o mechanickou předúpravu substrËtu, při 

které se kinetickË energie dopadající abrazivní čËstice vyuņívË k: 

 čińtění povrchů substrËtů naruńením vazeb mezi ulpělými nečistotami (písek, grafit, 

korozní produkty) a substrËtem, 

 zdrsnění a sjednocení povrchu substrËtu, odstranění případných defektů a strukturních 

nedostatků povrchu, 

 zpevnění povrchu, 

 zvětńení skutečné plochy povrchu substrËtu, 

 aktivaci povrchu substrËtu. 

                                                 
2
 Self-bonding coatings 
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Vzhled tryskaného povrchu bývË důsledkem lokËlní plastické deformace vyvolané 

periodickým dopadem abraziva na povrch substrËtu. Abrazivum vyvolË v substrËtu v okolí 

dopadu čËstic tlakové napětí. Je-li toto napětí vyńńí neņ adheze nečistot, dochËzí 

k nadzvednutí této nečistoty či oxidické vrstvy, a poté k jejímu lokËlnímu odloupnutí 

a dopadem dalńích čËstic k jejímu odstranění [9, 73, 74]. Při dopadu čËstice se přemění 

aņ 90 % kinetické energie na teplo, které je odvedeno substrËtem, zbytek energie se přemění 

na prËci spojenou s plastickou deformací povrchu substrËtu, eventuËlně odrazem čËstice 

od povrchu. OstrË a tvrdË abraziva při nËhodně orientovaném dopadu vysekËvají z povrchu 

čËstice nečistot a substrËtu, čímņ dochËzí ke zdrsnění povrchu substrËtu. Případně se tyto 

čËstice mohou zasekËvat do povrchu a dochËzí k sekundËrnímu znečińtění povrchu [9, 10, 75, 

76]. 

Intenzita otryskËvËní a nËsledně i kvalita tryskaného povrchu je ovlivněna zejména druhem 

otryskËvaného materiËlu, velikostí zrna a typem abraziva, tlakem, vzdËleností a úhlem, pod 

kterým se provËdí tryskËní, dobou tryskËní a velikostí trysky [10, 44, 46]. 

Tryskacím materiËlem jsou polydisperzní čËstice zrnitého charakteru. Jejich tvar je určený 

výrobní technologií. Tryskací materiËly lze rozdělit podle chemického sloņení, tvaru 

a velikosti zrn [10]. Pro tryskËní Mg slitin je vhodné vyuņívat spíńe nekovových tryskacích 

materiËlů (pemza, korund, struska, oxidy, suchý led, minerËlní nebo dřevěnË drť), jelikoņ 

kovový tryskací materiËl (ocelový granulËt nebo drť, litinový granulËt nebo drť, nerezový 

granulËt, sekaný drËt nebo sekaný plech) je mnohdy uńlechtilejńí neņ tryskanË Mg slitina. 

Během tryskËní dochËzí k zaseknutí tryskacího materiËlu do povrchu Mg substrËtu. 

V přítomnosti vlhkosti nebo korozního média by dochËzelo ke galvanické korozi [4, 10, 44]. 

Tryskací materiËl musí mít dobrý čistící účinek, dostatečnou trvanlivost v provozních 

podmínkËch, nízkou cenu a minimËlní vliv na opotřebení strojního zařízení. Volba druhu 

tryskacího materiËlu se odvíjí od rozměrů a tlouńťky stěn tryskaného materiËlu, celkové 

poņadované kvality a hrubosti tryskËní [8, 10, 46, 77]. Při přílińném zdrsnění povrchu 

substrËtu dochËzí ke sníņení ochranné funkce naneseného povlaku, jelikoņ vrcholky 

nerovností povrchu jsou pokryty slabou vrstvou povlaku nebo zcela vyčnívají z naneseného 

povlaku a slouņí tak jako oblasti iniciace koroze. Při velmi nízké drsnosti povrchu 

mË nanesený povlak nízkou adhezi k substrËtu [10, 71]. 

 

Vliv tryskání na vlastnosti Mg substrátů 

Liu a kol., [42], se ve své prËci zabývali vlivem kuličkovËní a tryskËní povrchu tvËřené Mg 

slitiny AZ31 a lité slitiny AZ91 na strukturní, mechanické a korozní vlastnosti. Povrchy byly 

kuličkovËny pomocí čËstic ZrO2 (400 µm) po dobu 1 hodiny. V případě slitiny AZ31 byla do 

hloubky 125 µm pozorovËna plasticky deformovanË oblast. Dońlo k výraznému zjemnění 

zrna, kdy z původní velikosti zrna 5-60 µm dońlo k poklesu aņ na 130 nm. V případě lité 

AZ91 byla hloubka výrazné plastické deformace stanovena z tvrdostního profilu na ~100 µm. 

Velikost a distribuce fËze -Mg17Al12 byla neměnnË. XRD analýza (X-Ray Diffraction) 

prokËzala, ņe u obou slitin dońlo k poklesu intenzity fËze  (Al v Mg) a rozńíření píků 

v důsledku plastické deformace a zjemnění zrna. U obou slitin dońlo v povrchové vrstvě 

k nËrůstu tvrdosti. V případě slitiny AZ31 činil nËrůst téměř 75 % a v případě slitiny AZ91 

činil nËrůst 73 %. S rostoucí vzdËleností od povrchu dochËzelo k poklesu tvrdosti. 
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KuličkovËním dońlo k poklesu icorr za současného nËrůstu Ecorr a nËrůstu polarizačního 

odporu, Rp. 

Obdobné chovËní Mg slitin po kuličkovËní popisuje Bagherifard a kol., [43], kde byl povrch 

Mg slitiny AZ31 kuličkovËn pomocí keramických čËstic (100-150 µm) sloņených ze směsi 

ZrO2, SiO2 a Al2O3. Po kuličkovËní dońlo ke zjemnění zrna, a to v takové míře, ņe jednotlivË 

zrna nebylo moņné pomocí světelné mikroskopie rozlińit. V zËvislosti na intenzitě opracovËní 

povrchu byla hloubka ovlivněné (plasticky deformované oblasti) stanovena na 35 aņ 65 µm. 

EBSD analýza (Electron Back-Scattered Difraction) prokËzala, ņe v povrchové vrstvě dońlo 

k výraznému zjemnění zrna, a to z původních 15 ± 2 µm na ~100 nm (obr. 8). Vlivem dopadu 

čËstic dońlo ke zdrsnění povrchu Mg substrËtu, kdy hodnota drsnosti Ra vzrostla z 1 µm na 

~2,5 µm. Hodnota mikrotvrdosti vzrostla více neņ dvojnËsobně, a to z původní hodnoty 

43 HV 0,025 aņ na 100 HV 0,025. Oproti výsledkům, které uvËdí Liu, [42], dońlo 

k výraznému nËrůstu icorr, a tím i korozní rychlosti, vcorr. 

 

 

obr. 8: EBSD mapy příčného řezu vzorků slitiny AZ31, a) neopracovaný vzorek, b) konvenční 

kuličkování, c) intenzivní kuličkování [43] 

Při procesu tryskËní a kuličkovËním dochËzí ke stejným jevům. Na rozdíl od kuličkovËní se 

vńak tryskËní vyuņívË k čińtění materiËlu před koncovou povrchovou úpravou a k odstranění 

stop po obrËbění. Během tryskËní povrchů Mg slitin před procesem ņËrového stříkËní 

se uplatņují kratńí časy. Literatura uvËdí, ņe pro aplikaci ņËrových nËstřiků na bËzi kovů [78–

82], kovokeramiky [49, 83–85], ale i keramiky [86–88] na Mg slitinËch se nejvíce vyuņívË 

předúpravy tryskËním pomocí bílého nebo hnědého korundu různých zrnitostí. 

Pro ņËrově stříkané povlaky na bËzi korozivzdorné oceli 316L (Diamalloy 1003) na Mg slitině 

ZE41 vyuņili García-Rodríguez a kol. v pracích [78–80] v rËmci předúpravy povrchu 

tryskËním čËstice korundu o velikost ~1 000 µm. Pro odstranění ulpělých čËstic korundu 

na povrchu Mg slitiny byly vzorky dËle dočińtěny v etanolu pomocí ultrazvuku. Nakonec byly 

vzorky osuńeny proudem vzduchu. Ve vńech případech autoři uvËdí, ņe povlaky měli velmi 

dobrou adhezi k Mg substrËtu, a to v rozsahu 35-42 MPa. Autoři popisují, ņe výslednË drsnost 

Ra Mg substrËtu po tryskËní byla stanovena na 23,85 ± 0,39 µm. Pro mnohé autory 

je výslednË hodnota drsnosti příliń vysokË. Například, Kubatík a kol., [89], kteří pro depozici 

povlaků na bËzi Al na Mg slitině AZ91 vyuņili v rËmci předúpravy rovněņ čËstic Al2O3. 
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VýslednË drsnost substrËtu Ra byla 9,5 µm. Obdobných hodnot drsnosti, Ra ≈ 9,58 ± 0,96 µm 

bylo dosaņeno v prËci [85], kde Aulakh a Kaushal vyuņili pro tryskËní slitiny AZ91 

korundové čËstice o velikosti 851-1 001 µm a pracovní tlak byl 5 barů. NËsledně deponovaný 

WC-12Co kovokeramický povlak dosahoval pevnosti spoje 43,09 MPa. Po otryskËní 

současně zaznamenali nËrůst tvrdosti slitiny AZ91 na povrchu. Tvrdost na povrchu vzrostla 

z původních 80 HV0,2 na 125 HV 0,2 a plasticky ovlivněnË oblast zasahovala do hloubky aņ 

300 µm od povrchu. Srovnatelného tryskacího tlaku, 4 bary, vyuņili ve své studii také Parco 

a kol. [49]. Pro tryskËní bylo vyuņito čËstic korundu o velikosti 595-841 µm. VýslednË 

drsnost povrchu slitiny AZ91 vńak byla 4 µm. 

Jak je tedy patrné, výslednou drsnost Mg slitiny po tryskËní ovlivņují nejen velikost 

tryskacích čËstic (abrazivum), ale i tlak při tryskËní, sloņení a mechanicko-tepelné zpracovËní 

Mg substrËtu a jiné. 

 

3.2 Vysokorychlostní nástřik plamenem – HVOF 

Vysokorychlostní nËstřik plamenem je v průmyslu velmi perspektivní metoda pro depozici 

povlaků nejen na ocelích. Umoņņuje nanËńení tlustých vrstev (řËdově stovky µm), aniņ 

by dońlo k jejich degradaci nebo degradaci substrËtu. Oproti plasmatickým nËstřikům se zde 

vyuņívË niņńích teplot [6, 65]. 

Metoda mË vysokou produktivitu a vyuņívË ńiroké ńkËly nanËńených materiËlů. Nevýhodou 

je vysokË hlučnost při procesu depozice, kterË mnohdy překračuje hodnotu 120 dB při 

frekvenci 8 kHz [6, 90, 91]. 

 

Charakteristika procesu HVOF: [6] 

 Teplota plamene aņ 5 200 °C 

 Teplota čËstic  aņ 3 300 °C 

 Rychlost plynu 500-1 200 ms
-1

 

 Rychlost čËstic 200-1 000 ms
-1

 

 Průtok plynu  400-1 000 slm (standardní litr za minutu) 

 Porozita povlaků < 2 % 

 

Popis procesu nástřiku metodou HVOF 

V procesu HVOF se koaxiËlně do prostoru spalovací komory (obr. 9) nastřikuje palivo 

a kyslík. K zapËlení směsi dochËzí jiskrou ze svíčky. Vzniklé spaliny prochËzí Lavalovou 

dýzou, kde dochËzí k jejich urychlení na nadzvukové rychlosti. Do proudu urychlených spalin 

se zavËdí axiËlně nebo radiËlně prËńek v proudu nosného plynu (argon nebo dusík), kde dojde 

k jeho natavení, urychlení a nËsledně depozici na substrËt. V některých případech lze 

do proudu spalin zavËdět i suspenze, které jsou tvořeny směsí jemného prËńku o velikosti  

0,5-5 µm a kapaliny (voda, ethanol) [6, 92–94]. 

VysokË rychlost čËstic mË za nËsledek velmi krËtký interakční čas s horkým plamenem. 

ČËstice vystupující z plamene nejsou mnohdy zcela nataveny, coņ sniņuje moņnost jejich 

oxidace. ZËleņí vńak na typu materiËlu. VysokË rychlost nËstřiku vede ke vzniku povlaků 

s vysokou adhezí, kohezí a nízkou porozitou. Metodu HVOF lze předevńím pouņít pro 
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depozici povlaků na bËzi kovů, slitin kovů a cermetů. ČËsticemi jsou vńak nejčastěji 

kompozity s karbidickým plnivem a kovovou matricí (např. WC-CoCr, Cr2C3-NiCr) [95–97]. 

 

obr. 9: Schéma procesu vytváření nástřiku metodou HVOF [6, 65] 

Vzhledem ke geometrii Lavalovy dýzy (trysky), tlaku v komoře a teplotě plamene, dosahují 

natavené čËstice i spaliny vysokých rychlostí (více neņ 500 m·s
-1

). Tlak ve spalovací komoře 

se pohybuje okolo 0,3-1 MPa a teplota plamene dosahuje aņ cca 3800 °C. Proto je nutné celý 

systém chladit a odvËdět přebytečné teplo. Jako palivo lze pouņít ethylen, propylen, propan, 

zemní plyn, acetylen, petrolej, ethanol nebo kerosin. Palivo je atomizovËno a smíseno 

s kyslíkem. Často jsou vńak palivo a kyslík smíseny uņ před nËstřikem do spalovací komory – 

v předspalovací komoře (obr. 9) [6, 94, 97, 98]. 

ChemickË reakce probíhající ve spalovací komoře (Rovnice 1), kterË je velmi komplexním 

problémem, se obecně uvËdí jako přibliņnË a jednostupņovË. Bere vńak v úvahu účinky 

disociace [6, 99]. 

 

  gOHfOOeHdHcHbCOaCOzOHC yx 2222
 (1) 

 

Pokud je palivem kapalný kerosin, uvËdí se, ņe na litr kerosinu je zapotřebí 2057 litrů kyslíku 

[99, 100] a tuto reakci lze poté zapsat Rovnicí 2 jako: 

 

 OHCOOHC 2224,2513 7,121335,19   (2) 

 

3.3 Plazmatický nástřik – PS 

JednË se o metodu (PS – Plasma Spraying), kterË je vhodnË pro depozici homogenních, 

ochranných i funkčních povlaků zaloņených na kovové, kovokeramické, ale i keramické bËzi 

s tlouńťkou alespoņ 50 µm [6, 62]. Díky vhodným podmínkËm depozice lze v některých 

případech téměř zcela eliminovat póry v povlacích. Jako zdroj tepla pro natavení přídavného 

materiËlu v podobě prËńku se vyuņívË plazmy, kterË „hoří― mezi katodou a anodou (obr. 10). 

Ionizovaný plyn (plazma) se navenek jeví jako elektricky neutrËlní – jednË se o směs molekul, 

atomů, iontů v zËkladním i excitovaném stavu, elektronů a fotonů. V praxi se vyuņívË plynů: 

Ar, Ar-H2, Ar-He, Ar-He-H2, N2, N2-H2-Ar. Vodík a helium jsou přidËvËny do směsi plynů 
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z důvodu zlepńení přenosu tepla a zvyńují entalpii plazmatu [6, 101, 102]. Hoření oblouku 

probíhË mezi chlazenou wolframovou katodou (příp. wolfram dopovaný 2 hm. % ThO2) 

a anodou. Anoda se sklËdË z měděného vodou chlazeného kanËlu přivËdějícího plyn. KanËl je 

často lemovËn W nebo W-Cu pouzdrem. Teplota plazmy na výstupu bývË zpravidla mezi 

8 000-14 000 °C, ovńem lze dosËhnout i teploty 20 000 °C. Rychlost plynu v trysce dosahuje 

500-2 600 m·s
-1

. PrËńky se do plazmy zavËdí radiËlně (obr. 10) [6, 7, 101]. 

Na katodu je přivËděn stejnosměrný proud v rozsahu 300-700 A. Plyn je zde disociovËn 

a ionizovËn. V určité oblasti mezi katodou a anodou vznikË tzv. procesní zóna plazmatu 

s vysokou hodnotou entalpie. Zde dochËzí k zavËdění přídavného materiËlu ve formě prËńku 

v proudu nosného plynu, kde dojde k jeho ohřevu, natavení a urychlení k substrËtu [103]. 

Výhodou procesu je vysokË hustota povlaků s malým mnoņstvím pórů. Díky vysokým 

teplotËm je moņné vyuņít přídavných materiËlů na bËzi keramiky. Plazmaticky deponované 

povlaky nachËzí své uplatnění předevńím jako materiËly tvořící tepelnou bariéru (TBC, 

z angl. Thermal Barrier Coatings), antikorozní povlaky a povlaky odolné proti opotřebení.  

Nevýhodou metody je, ņe v případě nËstřiku kovů a slitin je pozorovËn zvýńený obsah oxidů 

v povlacích. Díky vysokým teplotËm můņe zpravidla u keramických materiËlů dojít k fËzové 

transformaci, kterË je spojena se změnou objemu, případně aņ změnou chemického sloņení. 

Proces tvorby plasmatických nËstřiků je nËročný jak z technologického tak ekonomického 

hlediska [6, 101, 102]. 

 

Charakteristika procesu PS: [6]: 

 Teplota  aņ 20 000 °C 

 Proud čËstic  3-6  kgh
-1

 

 Rychlost plynu 500-2 600 ms
-1

 

 Rychlost čËstic  aņ 2 000 ms
-1

 

 Spotřeba energie 40-120 kW 

 Hlučnost  aņ 150 dB 

 

obr. 10: Schéma procesu vytváření nástřiku metodou plasmatického stříkání [65] 
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V praxi lze nanËńet plasmatické nËstřiky za různých podmínek, zejména v odlińných 

prostředích a atmosférËch. Nejjednoduńńí způsob nanËńení plasmatických nËstřiků probíhË 

na vzduchu - APS (Atmospheric/Air Plasma Spraying), kdy se jednË o neřízenou atmosféru. 

Nevýhodou metody je vysoký obsah oxidů ve struktuře povlaku [102]. 

Pro sníņení obsahu oxidů ve struktuře lze vńak nanËńet povlaky v řízené atmosféře nebo 

ve vakuu [6]: 

 Řízená atmosféra – SPS (Shield Plasma Spraying). NËstřik probíhË v atmosféře 

obsahující inertní plyny (převËņně Ar a N2). Často lze kombinovat se sníņeným 

tlakem. Omezení přístupu kyslíku a jeho nahrazení Ar vede k vyńńí teplotě plazmatu 

a prodlouņení proudu plazmatu, coņ mË za nËsledek větńí protavení čËstic [6]. 

 Nástřik ve vakuu – VPS (Vacuum Plasma Spraying). Touto metodou lze dosËhnout 

povlaků nejvyńńí kvality, trvanlivosti a přítomnosti nejmenńího mnoņství oxidů 

ve struktuře povlaku. Výhodou metody je moņnost dosËhnout vysoké energie a tím 

i natavení vńech čËstic stříkaného materiËlu, nízký obsah oxidů a vměstků v povlacích. 

Proces VPS probíhË ve vakuové komoře s tlakem cca 0,08 mbar [6]. 

 Plasmatický nástřik pod vodou – UPS (Underwater Plasma Spraying). VyuņívË 

se zejména u nËstřiků toxických nebo drahých materiËlů, případně u materiËlů kdy by 

dochËzelo ke vzniku toxických plynů v průběhu procesu nËstřiku. Výhodou metody 

je nízkË depoziční vzdËlenost (< 30 mm). Tím je omezen vznik oxidů ve struktuře 

povlaku. Navíc, obsah kyslíku je omezen „obalem― bublin inertního plynu, které 

se vytvËří pod vodou. KrËtkË depoziční vzdËlenost mË za nËsledek vysokou rychlost 

dopadu čËstic na substrËt, coņ mË za nËsledek vysokou kvalitu povlaku. Dalńí výhodou 

metody je intenzivní chlazení systému v průběhu depozice, kdy nedochËzí k tak velkému 

tepelnému ovlivnění substrËtu i čËstic. Metodou lze nanËńet i polymerní materiËly [6]. 

 

3.4 Prášky pro ţárové nástřiky 

Při ņËrovém stříkËní se v ideËlním případě předpoklËdË, ņe deponovaný povlak mË stejné 

chemické sloņení jako výchozí prËńek [47]. Tato skutečnost znamenË, ņe během nËstřiku 

nedochËzí k oxidaci materiËlu a selektivnímu odpařovËní. Na druhou stranu musí dojít 

k natavení prËńku nebo dostatečnému změknutí, aby byla zajińtěna jednotnË mikrostruktura 

povlaku [6]. Toho lze nejlépe dosËhnout u sférických čËstic s úzkou distribucí velikosti čËstic. 

 

Typy materiálů pro žárové nástřiky 

Ve své podstatě, kaņdý materiËl lze pouņít ve formě prËńku [47]. Jeho pouņití zËvisí vņdy na 

aplikaci, ať uņ se jednË o povlaky zvyńující ochranu proti opotřebení, ochranu proti korozi 

nebo ochranu proti vysokoteplotní oxidaci a vysoké teplotě. Dle prvkového sloņení lze dělit 

prËńky pro ņËrové nËstřiky do nËsledujících skupin: 

 čisté kovy – Ti, Nb, Ta, Al, Cr, Mo, Ni, Cu…, 

 kovové slitiny – NiCr, NiAl, MCrAlY, CoCrW, NiTi, CuAl, slitiny Ni, legované oceli, 

 samo-natavitelné slitiny
3
 – NiBSi, NiCrBSi, CoCrNiWBSi, 

 karbidy, boridy, nitridy – TiC, WC, Cr2C3, WCrC, BC, WB, CrB, MoB, TiN, SiN, 

 oxidy – Al2O3, Al2O3-TiO2, Cr2O3-TiO2, ZrO2-Y2O3/-CaO/-MgO, HAP, 

                                                 
3
 z angl. Self-fluxing alloys 
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 polymery – PEEK, PE, PTFE, 

 směsi pseudoslitin – Mo+NiCrBSi, NiCrBSi+WC, Cu+W, Al+Mo, Cu+Cr, 

kovy+keramika, kovy+polymery, keramika+polymery. 

 

Výroba prášků pro žárové nástřiky 

PřevËņnË větńina prËńků jsou v dneńní době komerčně vyrËběné. Podle zavedené technologie 

odběratel zpravidla vyņaduje definované sloņení, morfologii a distribuci velikosti čËstic 

prËńků. Často odběratel vyņaduje smíchËní prËńků. Některé prËńky jsou jiņ z výroby ve směsi, 

jindy je nutné přizpůsobit sloņení prËńku nebo směsi specifickým poņadavkům odběratele [47, 

104, 105]. V praxi existuje mnoho způsobů výroby prËńků nebo směsí pro ņËrové nËstřiky: 

 Drcení a mletí – Technika primËrně pouņívanË pro keramické materiËly, křehké kovy 

a slitiny (např. oxidovË keramika, Ti-18Si-6B) [6, 47, 105]. 

 Atomizace – Metoda výroby prËńků předevńím na kovové bËzi. Atomizace se provËdí 

buď vodou nebo inertním plynem (Ar, N2, He). Atomizace vodou se pouņívË pro 

prËńky typu NiCr, Al a NiAl. Atomizace plynem se pouņívË pro prËńky typu NiCr, 

NiAl, MCrAlY, Inconely, Stellity, aj. [47, 104, 105]. 

 Aglomerace – Tato metoda se pouņívË na výrobu prËńků jak na kovové, tak oxidické 

i kovokeramické bËzi (zirkoničitË keramika, WC-CoCr) [6, 47, 104]. 

 Míchání prášků – Metoda přípravy vícesloņkových prËńků. Často se můņe jednat 

o prËńky typu Mo-NiCrFeBSiC nebo Cr3C2-NiCr/CoCrAlY, ale i keramika + kov [47, 

104, 105]. 

 Slinování – Působením vysoké teploty a tlaku dochËzí ke spojení čËstic pomocí difúze. 

Slinované prËńky mají vņdy určitou míru porozity. Typickými zËstupci jsou materiËly 

typu WC-Co, WC-CoCr, Cr2C3-NiCr, Mo, Al2O3-TiO2, ZrO2-Y2O3 [6, 47, 105]. 

 Zhutňování plazmou – Aglomerovaný nebo slinutý prËńek se zavËdí do plazmatu 

a dochËzí k jeho roztavení. Lze takto připravovat vńechny typy prËńků [6, 47]. 

 Sol-gel proces a vymrazování – Sol anebo suspenze prËńku se rozmíchË v kapalném 

hexanu při teplotě -30 °C. Rychle zmrazené čËstice se poté odfiltrují z kapalného 

hexanu, při nízkých tlacích se sublimací odstraní zbylé rozpouńtědlo a materiËl se dËle 

vhodně zpracuje např.: aglomerací nebo slinovËním [6, 47]. 

 

Prášky vhodné pro nástřik na Mg slitinách 

Podle dostupné literatury existuje celË ńkËla prËńkových materiËlů vhodných pro depozici 

povlaků na Mg slitinËch, zËleņí vńak vņdy na vhodně zvolené předúpravě a metodě nËstřiku. 

V zËsadě se můņe jednat o prËńky na kovové bËzi, jakými jsou např. Al a jeho slitiny [53, 81, 

106], korozivzdorné oceli [78–80], materiËly na bËzi Ti [107], NiAl [108, 109], NiCrAlY [86] 

a případně amorfní materiËl na bËzi Fe [110]. V drtivé větńině se jednË o prËńky slouņící pro 

přípravu korozně odolných povlaků. DËle lze na Mg slitiny deponovat ńirokou ńkËlu 

kompozitních povlaků chrËnících Mg substrËt proti korozi a opotřebení. Často se pro tyto 

účely vyuņívË prËńků typu Al-SiC [50, 58, 111], Al-Al2O3 [82] anebo se jednË o prËńky typu 

WC-CoCr [49, 83–85]. Případně se můņe jednat o kombinaci kovové mezivrstvy – prËńek 

NiCrAl(Y) nebo NiCoCrAlYTa s nËsledně deponovanou vrstvou keramiky – prËńek typu 

YSZ (Yttria Stabilized Zirconia), Al2O3·13TiO2 [86–88, 112, 113] nebo Al2O3 [114]. 
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V posledních letech se začínË vyuņívat ņËrově stříkaných bioaktivních povlaků na Mg 

slitinËch. Takové materiËly nachËzí uplatnění zejména v biomedicínských aplikacích jako 

součËsti ortopedických implantËtů a kostních ńroubů. Pro depozici těchto povlaků se vyuņívË 

prËńků na bËzi hydroxyapatitu (HAP) [115], případně směsi prËńků Zn a HAP (duplexní 

povlak ZnHAP/Zn) [116]. 

 

3.5 Materiály na bázi Ni 

Obecně se jednË se o materiËly s vysokou pevností, odolností proti korozi a oxidaci 

za zvýńených teplot [117]. Tyto materiËly lze pouņívat pro vysokoteplotní aplikace 

v agresivních prostředích, na součËstech leteckých motorů, spalovacích motorů a systémů, 

turbín, pecí a reaktorů, čerpadel pro jadernou energetiku, kontejnery pro chemický průmysl, 

tlakové nËdoby a jiné [117–120]. 

 

Mikrostruktura materiálů na bázi Ni 

Hlavními legujícími prvky těchto slitin jsou Fe, Cr, Co, Ru, Mo a W. Tyto prvky napomËhají 

stabilizovat a zpevņovat přítomný tuhý roztok γ (legující prvky v Ni) [117–120]. Dalńími 

legujícími prvky mohou být Al, Ti, Nb a Ta. Tyto prvky mají odlińné atomové poloměry 

a podporují vznik a stabilitu intermetalických fËzí typu Ni3M, znËmé jako γ fËze [119–122]. 

Poslední skupinou legujících prvků jsou C a B. Tyto prvky mají tendenci segregovat na 

hranicích zrn. Mají menńí atomové poloměry v porovnËní s niklem a tvoří karbidy a boridy 

[119, 120, 122]. 

Obecně je mikrostruktura materiËlů na bËzi Ni tvořena matricí tuhého roztoku γ, u které aņ 

do teploty tËní, Tm, nedochËzí k ņËdné fËzové transformaci, dËle fËzí γ (Ni3M, kde M = Al 

a/nebo Ti), fËzí γ (Ni3Nb) a karbidy. V mikrostruktuře mohou být vńak přítomny fËze η – 

Ni3Ti, δ fËze (Ni3Nb s orthorombickou mříņkou), křehké  fËze (FeCr, FeCrMo, CrFeMoNi, 

CrCo nebo CrNiMo), Lavesovy fËze, aj. [119, 120, 123]. S rostoucím obsahem Al (Ti, Ta 

nebo Nb) ve slitině roste podíl fËze γ ve struktuře. Vyńńí obsah Al ve slitině zabraņuje navíc 

oxidaci díky vzniku Al2O3 na povrchu [119, 120, 124]. 

FËze γ vznikË precipitací z přesyceného tuhého roztoku γ. Růst γ je citlivý na rychlost 

ochlazovËní. Při ochlazovËní rychlostí 40 °C·min
-1

 mají precipitËty velikost 300-500 nm 

a s pomalejńím ochlazovËním velikost precipitËtů roste [117, 119, 120]. FËze γ můņe 

zaujímat aņ 60 obj. % slitiny. Obecně je znËmo, ņe precipitËty γ' a γ'' významně přispívají 

ke zpevnění slitin na bËzi Ni, jelikoņ slouņí jako bariéra pro pohyb dislokací. Mají velmi 

malou dezorientaci mříņky vůči tuhému roztoku γ. Jelikoņ jsou podobné i parametry mříņky 

γ a γ, tvoří γ koherentní překËņku pro pohyb dislokací [120, 125]. 

Mikrostrukturu Ni slitin dËle mohou tvořit karbidy. NachËzí se buď uvnitř fËze γ nebo 

na hranicích zrn. Karbidy zastËvají dvě funkce - zpevnění materiËlu hlavně za vyńńích teplot 

precipitačním vytvrzením a stabilizaci hranic zrn proti skluzu při tvËření. PrecipitËty 

na hranicích zrn přispívají ke zlepńení creepových vlastností a brËní pohybu hranic zrn. 

Na druhou stranu zvyńují křehkost materiËlu [16, 119, 120, 124]. 
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3.5.1 MCrAlY povlaky 

MCrAlY povlaky, kde M = Ni a/nebo Co se řadí mezi slitiny na bËzi Ni [120, 126]. Pro 

aplikace ņËrového stříkËní jsou pouņívané díky své vynikající odolnosti proti oxidaci a korozi 

za vyńńích teplot předevńím díky vzniku Al2O3 a Cr2O3 na povrchu povlaku [127–129]. Vznik 

Al2O3 je podmíněn dostatečným mnoņstvím Al ve slitině (6-12 hm. %). Proto mají např. 

NiCrAlY povlaky lepńí korozní vlastnosti za vyńńích teplot neņ NiCr povlaky. Oxid chromitý 

dobře odolËvË korozi za vyńńích teplot. V případě ņËrových nËstřiků se jednË o povlak, který 

slouņí jako vaznË mezivrstva pro keramické povlaky nebo jej lze pouņít samostatně jako 

funkční povlak. Samotný odolËvË korozi aņ do teplot cca 1 000 °C [130, 131]. 

Přítomnost chromu a hliníku v těchto povlacích zajińťuje dostatečnou ochranu substrËtu díky 

vzniku oxidických vrstev. Chrom navíc substitučně zpevņuje primËrní tuhý roztok γ. Yttrium 

napomËhË ke zlepńení korozních vlastností. Jeho hlavní funkcí je vńak zlepńení adheze 

stříkaného (YSZ) keramického povlaku na povrchu NiCrAlY povlaku [130–132]. 

 

Mikrostruktura MCrAlY povlaků 

Mikrostruktura NiCrAlY povlaku, zaloņeného na ternËrních systémech Ni-Cr-Al, je nejčastěji 

tvořena primËrním tuhým roztokem γ, precipitËty γ (Ni3Al) a na povrchu vzniklou vrstvou 

Al2O3. Vznik vrstvy Al2O3 na povrchu je do jisté míry ņËdoucí z důvodu nízké rychlosti 

difúze kyslíku a iontů přes vrstvu Al2O3 ke kovovému povlaku a nËsledně substrËtu. Al2O3 mË 

navíc dobrou chemickou a tepelnou stabilitu při vyńńích teplotËch. Dlouhodobým působením 

vysokých teplot se vńak tvoří méně ochranný spinel bohatý na Cr [133]. 

FËzové sloņení povlaku je silně zËvislé na pouņité technologii stříkËní (HVOF nebo APS) 

a rychlosti chlazení [6]. Díky velmi rychlému ochlazení natavených čËstic NiCrAlY nemusí 

dochËzet k výrazné krystalizaci γ (Ni3Al) a povlak je tvořen fËzí γ a v ní rozptýlených velmi 

jemných precipitËtů γ. Díky nËstřiku na vzduchu vznikË na povrchu a na hranicích splatů 

Al2O3, jehoņ mnoņství zËvisí převËņně na teplotě nËstřiku [120, 126, 129]. 

NiCrAl povlaky jsou vhodnějńí pro dlouhodobé vystavení vysokým teplotËm neņ povlaky 

typu CoCrAl srovnatelného sloņení, a to z důvodu lepńích oxidačních a korozních vlastností. 

Literatura [128, 134] uvËdí, ņe oproti konvenčním slitinËm na bËzi Ni jsou v mikrostruktuře 

povlaků přítomné oblasti BCC fËze -NiAl, resp. -Ni0,58Al0,42 (obr. 11). Přítomnost této fËze 

v povrchové vrstvě povlaku se povaņuje za „zËsobník Al― pro potřebné dodËní Al na tvorbu 

stabilní vrstvy Al2O3 na povrchu. Zhang ve své studii, [134], popisuje reakci, při které 

se spotřebovËval Al z fËze -NiAl na vznik Al2O3 a dochËzelo k čËstečné transformaci na 

γ nebo γ (Rovnice 3). 

   )()( ,,

32OAl  (3) 

Stabilita vzniklé fËze γ zËvisí na sloņení povlaku. Pokud není za daných podmínek fËze γ 

stabilní, přechËzí -NiAl pouze na γ. 

Autoři Ma, [128], a Pace, [135], připouńtí také existenci  Cr fËze v původním prËńku 

i v deponovaných povlacích, kterou bylo moņno pozorovat pomocí TEM. Při natavení prËńku 

nebo při dlouhodobé expozici za vysokých teplot dochËzí k reakci -Cr s fËzí γ (Rovnice 4). 

 

   NiAlCr ,
 (4) 
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Navíc bylo pomocí EDS a XRD zjińtěno, [127], ņe se ve výchozím prËńku a deponovaném 

povlaku nachËzí fËze na bËzi NixYy. Sacré, [136], a Iņdinský, [137], ve svých studiích uvËdí, 

ņe se jednË o intermetalické fËze M5Y a M3Y, kde M = Ni a/nebo Co. Tyto yttridy jsou 

lokalizované předevńím na hranicích zrn. Během nËstřiku povlaku dojde k zËniku této fËze, 

jelikoņ Ni5Y je stabilní do ~ 1 000 °C. Poté dochËzí k jejímu rozpuńtění a případně 

i k nËsledným reakcím, jakými je například oxidace na Y2O3 [136]. 

Jak uvËdí Hauffe a Jänsch-Kaiser, [138], přídavek 1 hm. % Y nebo Hf v NiCrAl povlacích 

můņe zlepńit odolnost proti oxidaci aņ do teplot 1200 °C na vzduchu. To stejné platí pro 

slitiny CoCr10Al11 a CoCr15Al8. Yanchesmeh, [139], ve své studii uvËdí, ņe přídavek uņ 

0,4 hm. % Hf výrazně zlepńí odolnost proti oxidaci za zvýńené teploty (100 h při 1 000 °C), 

převËņně díky vzniku a stabilizaci vrstvy Al2O3. 

 

 

obr. 11: Mikrostruktura povlaku NiCrAlY (APS) na Mg slitině AZ31 

3.5.2 Ţárově stříkané povlaky na bázi Ni a Mg slitinách 

Jak popisují mnohé studie, ņËrově stříkané povlaky typu NiCrAl nebývají zpravidla na Mg 

slitiny deponovËny samostatně, ale jsou pouņívËny v kombinaci s funkčními keramickými 

povlaky na bËzi ZrO2 a Al2O3. Častěji jsou samostatně na Mg slitinËch pouņívËny povlaky 

typu NiAl nebo AlNi. Tyto povlaky sloņí jako potenciËlní ochrana Mg substrËtů proti korozi. 

Co se týče NiCrAlY povlaků, Daroonparvar a kol., [112], vyuņili tohoto materiËlu jako vazné 

mezivrstvy pro nËslednou depozici nanoAl2O3·13TiO2/nanoTiO2 triplexních povlaků na Mg 

slitině na bËzi Mg–Zn–Ce–La–Nd. Tlouńťka samotného NiCrAlY povlaku byla 100 µm. 

Analýza povlaku prokËzala, ņe na povrchu jsou viditelné nenatavené, čËstečně natavené 

oblasti a póry. Kromě toho je na povrchu povlaku velké mnoņství trhlin, které vznikly 

v důsledku rychlého ochlazení během nËstřiku a v důsledku rozdílných koeficientů teplotních 

roztaņností Mg substrËtu povlaku. XRD analýza prokËzala, ņe jak výchozí prËńek, tak 

i deponovaný povlak jsou tvořeny fËzí γ, fËzí γ (Ni3Al) a fËzí -NiAl. Po nËstřiku byl 

evidentní výrazný pokles intenzity píků vńech fËzí v důsledku plastické deformace během 
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nËstřiku, rozpouńtěním fËzí γ a -NiAl v matrici γ a v důsledku oxidace. Vystavením 

povlakované Mg slitiny 3,5% NaCl bylo zjińtěno, ņe přítomný NiCrAlY povlak můņe 

krËtkodobě chrËnit Mg substrËt proti korozi i přes přítomné póry. Hodnota korozního 

potenciËlu, Ecorr, samotné slitiny byla -1331 mV a hodnota korozní proudové hustoty, icorr, 

byla stanovena na 200,7 µA·cm
-2

. NËstřikem NiCrAlY povlaku dońlo k nËrůstu Ecorr na  

-790 mV a poklesu icorr na 120 µA·cm
-2

. Jak autoři uvËdí, dalńího nËrůstu Ecorr a poklesu icorr 

lze dosËhnout nËstřikem dalńích keramických vrstev nanoAl2O3·13TiO2/nanoTiO2. 

Obdobných výsledků bylo dosaņeno v prËci [86], kde se Bakhsheshi-Rad a kol. zabývali 

charakterizací NiCrAlY/8-YSZ duplexního povlaku na Mg slitině Mg-2,5Ca. Kromě fËzí γ, γ 

a fËze -NiAl, které uvËdí i Daroonparvar [112], detekoval Bakhsheshi-Rad v NiCrAlY 

povlaku také malé mnoņství fËze AlCr3. Jak autoři uvËdí, nËstřikem 60-70 µm tlustého 

NiCrAlY povlaku dońlo k nËrůstu tvrdosti povrchu z původních 49,2 HV na 210,4 HV. 

NËstřikem NiCrAlY povlaku dońlo k nËrůstu Ecorr z -1 631,4 mV na -911,1 mV a poklesu icorr 

z 285,3 µA·cm
-2

 na 124,7 µA·cm
-2

. Dalńího nËrůstu povrchové tvrdosti a nËrůstu korozní 

odolnosti lze dosËhnout nËsledným keramickým nËstřikem na bËzi čËstečně stabilizované 

zirkoničité keramiky. 

Fan a kol., [88], věnovali ve své studii pozornost charakterizaci CoNiCrAlY, NiAl a AlNi 

povlakům na Mg slitině MB26. Autoři uvËdí, ņe kterýkoliv z výńe uvedených povlaků zvyńuje 

povrchovou tvrdost Mg substrËtu. Samotný Mg substrËt měl tvrdost 75 HV 0,15. Depozicí 

CoNiCrAlY povlaku dońlo k nËrůstu tvrdosti na povrchu na 200 HV 0,15, depozicí NiAl 

povlaku na 250 HV 0,15 a AlNi povlaku na 400 HV 0,15. XRD analýzou bylo stanoveno, ņe 

CoNiCrAlY povlak byl tvořen fËzemi -NiAl, AlCr3, AlCo, Al5Co2, Co2CrO4, YAlO3 

a Al9Co3Y2. NiAl povlak byl tvořený fËzemi γ, NiO, -NiAl a Al2O3. AlNi povlak byl tvořený 

pouze fËzí γ. Vńechny zmíněné povlaky měly vyńńí hodnoty Ecorr v porovnËní s Mg 

substrËtem. Nicméně, po vystavení vzorků 3,5% NaCl dońlo ke koroznímu napadení AlNi 

a NiAl povlaků. Co se týče CoNiCrAlY povlaku, ten vykazoval výbornou odolnost proti 

korozi a z krËtkodobého hlediska můņe chrËnit Mg substrËt proti korozi. 

V dalńí studii se Parco a kol., [108], zabývali chovËním natavených čËstic NiAl5 při dopadu na 

Mg slitinu AZ91. ČËstice NiAl5 byly deponovËny metodou APS. Mg substrËt byl pro 

charakterizaci mechanismu vzniku vazby a chovËní dopadených čËstic v rËmci předúpravy 

brouńen na výslednou drsnost Ra ≈ 0,1 µm a pro stanovení adheze povlaku k substrËtu byl 

povrch slitiny AZ91 tryskËn korundem F24 při tlaku 4 bary. Těsně před provedením nËstřiku 

byl Mg substrËt předehřËtý na teplotu RT, 160 °C nebo 250 °C. Analýzou bylo stanoveno, ņe 

mezi vzorky, které nebyly předehřívËny nebo byly přehřËté na 160 °C, není výrazný rozdíl 

a dońlo k přilnutí méně čËstic (obr. 12a). 

Analýza v okolí dopadené čËstice prokËzala, ņe obsah kyslíku je vyńńí (12,07 %) v těsné 

blízkosti dopadené čËstice neņ v neovlivněné oblasti (6,96 %). Vlivem dopadu natavených 

čËstic dońlo k deformaci substrËtu AZ91, kdy dońlo k vytvoření krËteru (obr. 12b). Natavené 

čËstice vlivem dopadu a vysoké teploty natavovaly zËroveņ substrËt, čímņ dońlo ke vzniku 

metalurgického spoje zlepńujícího adhezi povlaku k substrËtu. Z metalurgického výbrusu bylo 

stanoveno, ņe ovlivněnË oblast vlivem dopadu čËstic zasahovala do hloubky aņ 12 µm. 

Měřením adheze povlaku k substrËtu bylo stanoveno, ņe nejlepńích výsledků je dosaņeno 

v případě předehřËtých (250 °C) a tryskaných vzorků, a to při pracovním tlaku 25 MPa. 
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obr. 12: a) Povrch Mg slitiny s deponovanými částicemi NiAl5,b) morfologie splatu NiAl5 

 

3.6 Materiály na bázi Fe-Cr-Ni 

MateriËly a povlaky na bËzi korozivzdorné oceli obsahující Cr, Ni a dalńí legující prvky 

vykazují obecně vysoké hodnoty odolnosti proti korozi. Anjos, [140], popisuje, ņe mnohdy 

povlaky obdobného chemického sloņení jako konvenční austenitické korozivzdorné oceli 

vykazují lepńí odolnost proti bodové korozi neņ jejich protějńky vyrobené konvenčními 

technikami, a to i navzdory vyńńímu obsahu uhlíku. Wieczerzak, [141], a jiní autoři, [142], 

navíc uvËdí, ņe slitiny na bËzi Fe s vysokým obsahem uhlíku (Fe-Cr-Ni-C) jsou vyuņívËny pro 

aplikace nejen v automobilovém (výfukové ventily spalovacích motorů, vloņky do vËlců, 

součËsti čerpadel a pístů, plunņrů, apod.), ale také i těņařském, cementËřském a papírenském 

průmyslu, a to díky vysoké tvrdosti, odolnosti proti abrazi a proti erozi. 

 

Mikrostruktura materiálů na bázi Fe-Cr-Ni 

ZËkladem pro studium a pochopení mikrostruktury austenitických korozivzdorných, CrNi 

ocelí a slitin na bËzi Fe slouņí ternËrní Fe-Cr-Ni diagram od Schürmanna a Brauckmanna 

(obr. 13) [143]. Pro lepńí orientaci v ternËrním systému se zavËdí tzv. kvazibinËrní diagramy. 

JednË se o řezy ternËrním diagramem při konstantním obsahu jedné sloņky [144]. Pro Fe-Cr-

Ni korozivzdorné oceli se pouņívË nejvíce řezů se 60 nebo 70 % Fe (obr. 14) [144, 145]. 

Mikrostruktura materiËlu je mnohdy klíčovým faktorem pro posouzení jeho vlastností. Jelikoņ 

je ve slitinËch mnoņství legujících prvků, tak pro hodnocení mikrostruktury s přídavkem 

dalńích prvků slouņí kromě ternËrního diagramu také Schaefflerův diagram a TTT diagramy 

[15, 144, 146]. 

U konvenčních materiËlů na bËzi Fe-Cr-Ni dochËzí ke vzniku dalńích fËzí. V teplotním 

rozsahu 550-1 000 °C dochËzí ke vzniku karbidů M7C3 a M23C6 a můņe dochËzet ke vzniku 

nitridů chromu. Při ~ 860 °C dochËzí ke vzniku  fËze. Přítomnost této fËze ve struktuře 

zhorńuje houņevnatost materiËlu a zhorńuje korozní vlastnosti materiËlu [144, 147]. DËle 

se v tomto teplotním rozsahu mohou tvořit -Fe2Mo (Lavesovy fËze),  a R fËze [148]. 

 fËze (Fe36Cr12Mo10 a Fe36Cr12Mo3Ti7) se vyskytují ve Fe-Cr-Ni-Mo i Fe-Cr-Mo ocelích. 

Pomalým chlazením a stËrnutím ocelí se v teplotním rozmezí 280-650 °C tvoří  fËze,  fËze, 

´ fËze a G fËze [144, 149]. Legující prvky Cr, Mo, Cu a W posunují vznik těchto fËzí ke 
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kratńím časům a niņńím teplotËm. Přítomnost těchto fËzí ve slitinËch vede k nËrůstu pevnosti 

a tvrdosti, na druhou stranou výrazně zvyńují její křehkost. 

 

obr. 13: Ternární systém Fe-Cr-Ni s vyznačeným kvazibinárním diagramem se 70 % Fe [144] 

 

obr. 14:Kvazibinární diagramy pro obsah Fe a) 60 %, b) 70 % [144] 

 

Mikrostruktura povlaků na bázi Fe-Cr-Ni 

Pro hodnocení mikrostruktury ņËrových nËstřiků se rovnovËņným diagramům neklade tak 

velký důraz. ŅËrově stříkané povlaky mají díky rychlému tuhnutí mnohdy odlińné struktury, 

které se nemusí během běņného tuhnutí vyvinout. Díky rychlému ochlazovËní povlaku 

dochËzí k potlačení některých transformačních procesů a dochËzí ke vzniku nerovnovËņných 

a metastabilních fËzí nebo přesycených tuhých roztoků, které jsou pro rychlË tuhnutí 

charakteristické [144, 150]. Například, jak uvËdí literatura, [151], je-li obsah Cr v povlaku 

vyńńí jak 25 hm. %, obsah niklu je taktéņ vysoký a obsah uhlíku alespoņ 0,4 hm. %, dochËzí 

ke vzniku nerovnovËņných fËzí. Předevńím se jednË o silně přesycený tuhý roztok γ-Fe 

(austenit), karbidy typu M23C6 a předevńím M7C3, který je stabilní v rozsahu cca 600-1 000 °C 

[144]. 
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Milanti a kol., [60], popisují, ņe v případě ņËrově stříkaných povlaků na bËzi Fe a Fe-Mo 

(Fe52.8Cr31Ni12B3.6C0.6 a Fe50.8Cr31Ni12Mo2B3.6C0.6) byla mikrostruktura tvořena tmavými 

jehlicovitými útvary bohatými na Cr a karbidy obklopenými matricí bohatou na Fe a Ni. XRD 

analýza prokËzala, ņe 300 µm tlusté povlaky jsou tvořeny fËzemi -Fe (austenitem), 

metastabilními karbidy (Fe,Cr)23C6 a (Fe,Cr)7C3 a boridy (Fe,Cr)2B. Autoři popisují, 

ņe obrovský vliv na mikrostrukturu povlaku mË teplota nËstřiku HVOF. Při teplotě nËstřiku 

~ 1 800 °C dońlo k rozpuńtění fËzí bohatých na Cr, karbidů a boridů v austenitu. Tím dońlo 

k vytvoření přesyceného metastabilního tuhého roztoku -Fe. Rychlým ochlazením během 

dopadu čËstic na substrËt nedońlo ke zpětné precipitaci těchto fËzí. 

Z výsledků XRD analýzy bylo zřejmé, ņe dońlo k poklesu intenzity píků odpovídajícím 

karbidům a boridům, které se rozpustili v austenitu. Současně bylo pozorovËno rozńíření píku 

odpovídající fËzi -Fe. Tento jev nastal pravděpodobně díky vzniku mříņkových defektů 

v důsledku plastické deformace při dopadu čËstice prËńku na povrch substrËtu. Rychlým 

zchlazením a silnou deformací dońlo ke vzniku určitého podílu amorfní fËze, kterË byla 

charakterizovËna teplotou skelného přechodu 730 °C. U vńech povlaků dochËzelo navíc při 

~ 600 °C ke zpětné precipitaci karbidů a boridů, kterË byla spojena s existencí 2 exotermních 

píků na DSC křivce. Při teplotě nad 1 200 °C dochËzelo k silné oxidaci povlaků. 

Přítomnost metastabilních karbidů Fe2C, M23C6 a boridu Cr2B zaznamenal také Liu, [152], 

který se ve své studii zaměřil na charakterizaci kompletně amorfního 

Fe54.2Cr18.3Mo13.7Mn2.0W6.0B3.3C1.1Si1.4 povlaku. Přítomné karbidy a boridy rozptýleny 

v amorfní matrici. Fan, [153], který studoval mikrostrukturní vlastnosti austenitického 

povlaku o sloņení Fe66.2Cr16.8Ni11.5Mo2.6Mn1.5C0.2Si1.2 zjistil, ņe i přes velké mnoņství 

legujících prvků byl povlak tvořen pouze dendrity přesyceného austenitu a sítí karbidů typu 

M23C6. Obecně platí, ņe vyńńí obsah Ni v materiËlu sniņuje rozpustnost C v austenitu [154, 

155]. V důsledku toho dochËzí prËvě k precipitaci karbidů M23C6 (M=Fe,Cr,Mo,Ni) 

na hranicích dendritů [156]. Přítomnost Mo v tuhém roztoku můņe způsobit precipitaci M6C 

(M = Fe, Cr, Mo, Ni). Při vyńńím obsahu C vznikË eutektický (primËrní) karbid M7C3. Karbid 

M7C3 vznikË v systému Fe-Cr-C nebo Fe-Cr-Ni-C a u ocelí s vysokým poměrem C:Cr [144, 

150, 151, 157, 158]. 

Jak uvËdí Wang a kol., [159], velký vliv na mikrostrukturu, mechanické a tribologické 

vlastnosti laserem přetavených FeCrNiBSiCoC povlaků mË přídavek Mo. Pomocí XRD 

analýzy bylo zjińtěno, ņe s rostoucím obsahem molybdenu v povlaku se mění nejen fËzové 

sloņení, ale navíc dochËzí k poklesu intenzity hlavního píku odpovídající matrici -Fe (ferit). 

Bez přídavku Mo byly detekovËny fËze -Fe, borid M2B (M = Fe, Ni), dËle karbidoboridy 

M23(C,B)6 a M7(C,B)3. Přídavkem 4 hm. % Mo se v povlaku objeví dalńí fËze - Mo2C. 

S rostoucím obsahem Mo navíc postupně klesË mnoņství M7(C,B)3 a postupně se zvyńuje 

mnoņství M2B, M23(C,B)6 a Mo2C. Z obr. 15 je patrné, ņe povlak je ve vńech případech tvořen 

dendritickou matricí přesyceného tuhého roztoku -Fe a karbidickou sítí. Autoři popisují, 

ņe během procesu tuhnutí nataveného prËńku a přetaveného povlaku nejprve z taveniny 

krystalizuje -Fe. NËsledně se eutektickou reakcí ve zbývající tavenině vytvoří eutektickË 

struktura mezi dendrity. Přídavkem Mo dochËzí k poklesu velikosti ramen dendritů 

z původních 7,9 μm aņ na 3,9 μm (při obsahu Mo 6 hm. %), který ovlivņuje nukleaci a můņe 

brËnit růstu dendritů. Kombinací SEM analýzy a výsledků XRD lze usoudit, ņe eutektickË síť 

se sklËdË hlavně z M2B a M7(C, B)3. Kawakita, [160], současně popisuje, ņe přídavkem Mo 



33 

 

ve Fe60-XCr18Ni22MoX austenitických povlacích lze dosËhnout velmi efektivního zlepńení 

korozní odolnosti povlakovaného substrËtu v koncentrovaných roztocích NaCl. Navíc bylo 

pomocí XRD prokËzËno, ņe přídavkem 8 hm. % Mo v těchto povlacích dochËzí ke vzniku 

čËstic feritu uvnitř austenitické matrice. 

 

 

obr. 15: Mikrostruktura povlaků s různým obsahem Mo, a) bez Mo, b) 2 hm. % Mo, c) 

4 hm. % Mo, d) 6 hm. % Mo; Netlike eutectic = Eutektikum tvořící síť, Dendrite matrix = 

Dendritická matrice, Granular eutectic = Granulární eutektikum, Ferrite = Ferit, Martensite 

= Martenzit  

Koga, [161], uvËdí, ņe austeniticko-martenzitické struktury povlaku lze dosËhnout 

nahrazením niklu v povlaku Fe61Cr17Mn10Co9Si3C0.2N0.2 manganem. Jak autor uvËdí, 

mikrostruktura byla tvořena přesyceným austenitem a martenzitem. I přes relativně vyńńí 

mnoņství uhlíku (0,2 hm. %) nedońlo k precipitaci ņËdného karbidu. Tento jev pravděpodobně 

nastal v důsledku absence Ni, rychlého ochlazení spojeného se vznikem přesyceného tuhého 

roztoku a martenzitu přesyceného uhlíkem. Současně autoři v povlaku detekovali jisté 

mnoņství oxidů Fe, Cr a Ni vzniklých během nËstřiku. 

 

3.6.1 Ţárově stříkané povlaky na bázi Fe-Cr-Ni na Mg slitinách 

García-Rodrigués a kol., [78], se ve své studii zabývali charakterizací a studiem 

mechanických vlastností ņËrově stříkaného povlaku Diamalloy 1003 na Mg slitině ZE41. 

Povlaky svým sloņením (17 % Cr, 12 % Ni, 2,5% Mo, 2,3% Si, 0,03 % C a zbytek Fe) 

odpovídaly austenitické korozivzdorné oceli. Tlouńťka vńech povlaků byla ~ 300 µm. Autoři 

uvËdí, ņe nastříkaný povlak byl bez defektů a trhlin, pouze v poslední vrstvě nËstřiku byly 

patrné strukturní defekty a zvýńené mnoņství pórů. Je to díky tomu, ņe předchozí vrstvy byly 

vņdy zhutněny a stlačeny dalńí nastříkanou vrstvou. V povlaku byly pozorovËny tmavé pËsy 

odpovídající jednotlivým rozhraním vrstev s vyńńím obsahem oxidů (obr. 16). Ramanovou 

spektroskopií bylo stanoveno, ņe se jednË o -Fe2O3, NiO a Cr2O5. Tyto oxidy zvyńují tvrdost 
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povlaku, zËroveņ ale sniņují jeho houņevnatost. K oxidaci povrchu substrËtu vńak během 

nËstřiku nedońlo. Tvrdost vńech povlaků se pohybovala okolo ~ 400 HV 0,1, největńí hodnoty 

tvrdosti vńak bylo dosaņeno u čtyřvrstvého nËstřiku, a to hodnotou 433 ± 35 HV 0,1. Tvrdost 

slitiny ZE41 byla 64,9 ± 1,3 HV 0,1, avńak těsně pod povlakem byl v důsledku tryskËní a 

nËstřiku pozorovËn nËrůst tvrdosti o 19 %. EDS analýza odhalila určité mnoņství oxidů, 

nejvíce na hranicích splatů a na hranici jednotlivých vrstev, díky interakci natavených čËstic 

s kyslíkem během nËstřiku (obr. 16). 

 
 

obr. 16: Prvkový mapping odhalující přítomnost oxidů mezi vrstvami a na hranicích splatů; 

Semi-melted particle = Částečně natavená částice 

Pomocí XRD bylo stanoveno, ņe kromě samotného austenitu a oxidů se v povlaku vyskytoval 

také ferit, coņ souvisí s tepelnou historií materiËlu. Podíl této fËze tvořil ve slitině 2,5-3 %. 

Adheze povlaku k substrËtu byla ve vńech případech poměrně vysokË, a to 35 MPa. 

Na zËkladě ohybových testů, bylo stanoveno, ņe díky přítomnosti nenatavených a čËstečně 

natavených čËstic v povlaku dojde při namËhËní k preferovanému vertikËlnímu ńíření trhliny 

prËvě po hranicích těchto čËstic a nikoliv po hranicích zoxidovaných vrstev (obr. 17). 

 

 

obr. 17: SEM-BSE snímek zobrazující upřednostňovaný směr šíření trhliny při ohybu 

García-Rodrigués a kol., [54], se ve svém člËnku zabývali studiem vlastností 316L 

korozivzdorného povlaku na hořčíkové slitině ZE41. Na očińtěné a tryskané substrËty slitiny 

ZE41 byly pomocí metody HVOF deponovËny povlaky austenitické oceli 316L. Podmínky 

stříkËní se lińily vzdËleností nËstřiku, rychlostí posuvu pistole a počtem nastříkaných vrstev 

(tlouńťkou povlaku). Tlouńťka povlaků byla v rozmezí 42,5 - 339,3 µm. Tvrdost povlaku 

s tlouńťkou 339,3 µm byla stanovena na ~ 370 HV 0,1. Tento povlak byl z 6 % tvořen 

kyslíkem. Ten byl v povlacích zastoupen ve formě oxidů (Fe2O3, NiO a Cr2O3), převËņně na 
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hranicích splatů. I přes to dosahoval povlak nejvyńńí adhezi k substrËtu, a to 41,6 MPa. 

Na zËkladě výsledků elektrochemické impedanční spektroskopie (EIS) v 3,5 % NaCl bylo 

stanoveno, ņe povlak s nejvyńńí tlouńťkou dosahoval nejvyńńí hodnoty polarizačního odporu 

Rp. Po 5 minutËch expozice byla hodnota Rp stanovena na ~ 3·10
4
·cm

2
 a po 168 h 

na ~ 7,5·10
3
 ·cm

2
. 

SamotnË slitina ZE41 dosahovala pouze Rp 39 ·cm
2 

po 5 min a 45,6 ·cm
2
 

po 168 hodinËch. Z výsledků polarizačních testů je patrné, ņe depozicí povlaku s tlouńťkou 

339,3 µm dońlo k nËrůstu korozního potenciËlu Ecorr z -1,6 V (ZE41) na -0,3 V a k poklesu 

korozní proudové hustoty icorr z 17,9 µA·cm
2
 (ZE41) na 4,62 µA·cm

2
. Povlaky s niņńí 

tlouńťkou vykazovaly velmi ńpatnou korozní odolnost. V okamņiku, kdy dońlo ke styku NaCl 

roztoku s rozhraním povlak/ZE41 dońlo k vytvoření galvanického člËnku, který vedl 

k urychlení koroze. To se poté projevilo nËrůstem hodnoty korozní proudové hustoty. 

Guo a kol., [110], se zabývali zvýńením korozní odolnosti a tvrdosti povrchu Mg slitiny AZ61 

pomocí ņËrově stříkaných NiCrAl/Fe48Cr15Mo14C15B6Y2 duplexních povlaků. Tlouńťka vazné 

NiCrAl mezivrstvy byla stanovena na 40-50 µm a tlouńťka svrchního amorfního 

Fe48Cr15Mo14C15B6Y2 povlaku byla stanovena na 200-240 µm. Díky tomu, ņe na rozhraní 

jednotlivých vrstev a rozhraní povlak/Mg substrËt nebyly ņËdné viditelné defekty, vykazoval 

duplexní povlak vysokou míru adheze – 40 MPa. SamotnË Mg slitina AZ61 měla tvrdost 

71 ± 5 HV 0,1. OtryskËním dońlo k nËrůstu povrchu tvrdosti substrËtu na 119 ± 10 HV 0,1. 

Nicméně nËstřikem amorfního Fe48Cr15Mo14C15B6Y2 povlaku dońlo k nËrůstu tvrdosti 

na ~ 870 HV 0,1. Autoři tedy předpoklËdají, ņe materiËl bude vykazovat i dobrou odolnost 

proti opotřebení. Co se týče elektrochemického chovËní vzorků v 3,5% NaCl, 

u nepovlakované slitiny AZ61 byla získËna hodnota korozního potenciËlu Ecorr -1 566 mV 

a korozní proudové hustoty icorr 81,1 µA·cm
-2

. NËstřikem NiCrAl/Fe48Cr15Mo14C15B6Y2 

duplexních povlaků dońlo k nËrůstu Ecorr na -559 mV a poklesu icorr na 4,12 µA·cm
-2

. 

Z potenciodynamických křivek odpovídajících povlakovaným vzorkům bylo moņné 

pozorovat, ņe u povlaků dochËzelo při hodnotě potenciËlu 1 109 mV k pittingu. 

Chen a kol., [162], se ve své prËci zabývali charakterizací WC-17Co/SS420 (<0,15 % C;13 % 

Cr; 1% Mn; 1 % Si; zbytek Fe) kompozitních povlaků na Mg slitině AZ80. Zastoupení WC-

17Co a oceli bylo v povlacích v poměrech: 2/8; 4/6; 6/4; 8/2. XRD analýza prokËzala 

přítomnost WC a martenzitu. Měřením tvrdosti bylo pozorovËno, ņe s rostoucím podílem 

WC-17Co v povlacích narůstË i tvrdost. Povlak tvořený pouze korozivzdornou ocelí měl 

tvrdost 475 HV 0,5, zatímco povlak s 80% podílem WC-17Co a 20% podílem oceli měl 

tvrdost 702 HV 0,5. S rostoucím obsahem WC-17Co klesË porozita povlaku, a to z původních 

2,1 % (0 % WC-17Co) na cca 1,48 % (80 % WC-17Co) a současně klesË i rychlost 

opotřebení, a to z původních 1,5·10
-5

 mm
3
·N·m

-1
 (0 % WC-17Co) na  

2,2·10
-6

 mm
3
·N·m

-1
 (80 % WC-17Co). Co se týče korozního chovËní, aplikací těchto 

kompozitních povlaků dońlo ke zlepńení korozních vlastností v porovnËní se samotnou 

slitinou AZ80. Nejlepńí korozní chovËní vykazoval ocelový povlak bez přítomnosti WC-17Co 

a s rostoucím podílem WC-17Co v povlaku dochËzelo k poklesu korozní odolnosti. 

 

3.7 Materiály na bázi WC 

Pro metodu ņËrového nËstřiku mnohdy nedochËzí k depozici samotného karbidu wolframu 

WC, ale je pouņívËn v kombinaci s kovovou matricí jako cermet. Cermet je kompozitní 
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materiËl sloņený z kovové a keramické sloņky. Běņně jsou cermety navrņeny tak, aby měly 

optimËlní vlastnosti keramiky i vlastnosti (převËņně plastické) kovu. Kov je zde pouņívËn 

jako matrice nebo pojivo keramické sloņky [6, 15, 16]. 

Během nËstřiku WC-M povlaků můņe dojít k oxidaci kovové sloņky a v případě neoxidové 

keramiky můņe dojít k jejímu čËstečnému rozloņení, případně rozpuńtění v tavenině kovu. 

Jako nejčastěji pouņívaný materiËl se vyuņívË WC-Co a WC-CoCr [6]. Jako nevýhodu WC-

Co a WC-CoCr povlaků lze povaņovat jejich nízkou stabilitu a odolnost proti oxidaci za 

vyńńích teplot. Pro takové aplikace se lépe hodí povlaky Cr3C2-NiCr, nicméně k jejich 

rozkladu a oxidaci dochËzí v menńí míře také. ČËstečně lze tyto jevy eliminovat například 

nËstřikem ve vakuu (VPS) [6, 163]. Kovo-keramické povlaky na bËzi WC jsou navíc 

odolnějńí proti opotřebení, neņ je tomu v případě povlaků Cr3C2-NiCr nebo povlaků 

s obsahem TiC čËstic (NiCrFeAlTi-TiC) [55]. 

 

3.7.1 Karbid wolframu WC 

JednË se o nestechiometrickou intersticiËlní sloučeninu se stejným mnoņstvím atomů W a C 

v krystalické mříņce [56, 164]. Charakteristickým rysem nestechiometrických intersticiËlních 

sloučenin je existence kvazi-nezËvislé podmříņky, kterË slouņí jako matrice pro vńechny typy 

atomů vstupujících do intersticiËlních poloh a vytvËří tak nekovovou podmříņku. 

Nestechiometrickou sloučeninou je z toho důvodu, ņe atomové poměry poloměrů kovu RM 

a nekovu Rx leņí v rozmezí 0,41-0,59. Je-li tato podmínka splněna, atomy nekovu leņí 

v největńích intersticiËlních polohËch mříņky kovu, které jsou menńí neņ atomy nekovu [56, 

164, 165]. V případě WC platí podle Haagova pravidla, ņe RC/RW = 0,553. MalË změna 

symetrie a mírné rozńíření kovové mříņky ve struktuře karbidu zajińťuje stabilitu této 

struktury. WC je komerčně dostupný pro řezné nËstroje a mË ze vńech intersticiËlních karbidů 

nejmenńí elektrický odpor. WC není vhodné dlouhodobě vystavovat vysokým teplotËm, 

jelikoņ při teplotě 1 523 K (1 250 °C) dochËzí k eutektoidnímu rozpadu (obr. 18a) [11, 164, 

166]. ČËstečně rozloņený karbid wolframu je do jisté míry pro praxi uņitečný, jelikoņ během 

rozkladu vznikne volný uhlík, který mË kluzné vlastnosti a přispívË tak ke sníņení koeficientu 

tření [56, 126]. 

Jak je patrné z diagramu (obr. 18), kromě W a C obsahuje systém W-C dvě stabilní fËze – 

W2C a WC, z nichņ kaņdË mË několik strukturních modifikací. Tyto fËze lze nalézt jak 

u konvenčních materiËlů, tak i v ņËrově stříkaných povlacích. 

Pro karbid W2C je popsËno několik modifikací. Tři z nich jsou nízkoteplotní β‘‘-W2C a jedna 

středoteplotní β‘-W2C. Vysokoteplotní modifikace β-W2C vznikË chladnutím taveniny. Na 

rozdíl od karbidu W2C mË WC dvě formy – nízkoteplotní hexagonËlní α-WC 

a vysokoteplotní kubickou β-WC, kterË je stabilní nad 2 525 °C. HexagonËlní mříņka můņe 

být znËzorněna jako jednoduchË HCP mříņka kovových atomových vrstev leņících přímo nad 

sebou a atomy uhlíku leņící mezi těmito vrstvami [11, 56, 164]. 
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obr. 18: a) Binární fázový diagram W-C, b) pseudobinární fázový diagram WC-Co [164, 167] 

3.7.2 Karbid wolframu v kovové matrici 

MateriËly typu WC-M, kde M = Co, Ni, Cr, se řadí do skupiny kompozitních materiËlů typu 

tvrdË karbidickË fËze (WC) v kovové matrici. Cermetové WC-Co povlaky nachËzí svË 

uplatnění tam, kde je potřeba zvýńit odolnost proti opotřebení a erozi. Povlaky se současně 

vyznačují vysokou tvrdostí a niņńí houņevnatostí. Pro depozici WC-Co povlaků 

je nejvhodnějńí metoda HVOF, kdy díky niņńí teplotě nedochËzí k přílińné oxidaci vstupního 

materiËlu, jako u metody APS [6, 11]. 

Deponované povlaky mají nízkou porozitu a dobré mechanické vlastnosti. PorovnËním se 

slinutým WC-Co materiËlem, který byl vyroben za řízených podmínek, mají WC-Co povlaky 

horńí vlastnosti v důsledku přítomnosti pórů (obr. 19) a čËstečnému rozkladu za vyńńích teplot 

(dekarburizace WC), kdy vznikají fËze typu W2C, W, C a amorfní, případně nanokrystalické 

Co-W-C fËze (obr. 18b) [165, 168]. 

FËze W2C je velmi křehkË a spolu s W přispívË k výraznému sníņení koheze povlaku a vzniku 

trhlin, coņ vede ke zhorńení jeho mechanických vlastností [169, 170]. Současně můņe 

dochËzet k čËstečné oxidaci prËńku v plamenu. Při pouņití metody WS (warm spray) během 

nËstřiku se očekËvË, ņe dojde k čËstečnému potlačení dekarburizace a vzniku povlaků 

s podobnými vlastnostmi a mikrostrukturou, jako je tomu v případě slinovaného 

materiËlu. Vzhledem k tomu, ņe v případě metody HVOF jsou karbidy čËstečně rozpuńtěny 

v Co matrici, tak i ve struktuře jsou patrné menńí čËstice WC na rozdíl od metody WS [11]. 
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obr. 19: Mikrostruktura povlaku WC-CoCr stříkaného metodou HVOF (světlé oblasti jsou 

WC, šedé oblasti tvoří CoCr matrice a černé oblasti jsou póry) 

Jak je zmíněno výńe, běņně dostupnými pojícími kovy jsou Co a Ni, často ve směsi s Cr 

z důvodu zlepńení korozních vlastností. V případě WC se často jednË o směs Co a Cr (prËńky 

WC-12Co, WC-17Co, WC-10Co-4Cr, WC-6Co-8Cr, WC-20’CrC‘-7Ni apod.) [6, 168, 170, 

171]. Dříve se prËńkové materiËly vyrËběly slinovËním s nËsledným mletím. Dnes se jiņ 

vyrËbí aglomerací a slinovËním. Vzhledem k niņńím teplotËm slinovËní je moņno připravit 

jemnějńí čËstice karbidu. Povlaky se často nanËńejí metodou HVOF, a to do teplot okolo 

900 °C [172]. V nËročných podmínkËch během stříkËní dochËzí ke změně v chemickém 

a fËzovém sloņení povlakovaného materiËlu. Povlak je v silně nerovnovËņném stavu [169, 

170]. 

 

Mikrostruktura WC-Co/ WC-CoCr povlaků 

WC-Co a WC-CoCr je materiËl, který svým sloņením odpovídË tzv. „tvrdokovu― [173]. Díky 

svým výborným otěrovým vlastnostem nachËzí svË uplatnění pro aplikace, kde dochËzí 

k přílińnému tření [173–175]. MateriËl mË velmi dobrou odolnost proti opotřebení, abrazi 

a mË vysokou hodnotu tvrdosti (aņ 1 600 HV). Pro mnoho aplikací mË ale nedostatečnou 

odolnost proti korozi [167]. Jak uņ bylo zmíněno, WC se nehodí pro aplikace za vysokých 

teplot, konkrétně nad teplotu ~ 1 250 °C, kde dochËzí k čËstečnému rozkladu karbidu na W2C 

a uhlík (obr. 18a) [11, 56, 164]. Pro vyńńí teploty je vhodné pouņít materiËly typu Cr3C2·NiCr 

nebo WC·Cr3C2·NiCr. Navíc, přítomnost Co nebo CoCr matrice výrazně sniņuje teplotu tËní 

materiËlu (obr. 18b). 

Mikrostruktura a vlastnosti WC-CoCr povlaků zËvisí nejen na sloņení prËńku, ale i fËzových 

přeměnËch, ke kterým dochËzí v průběhu procesu stříkËní [169, 170, 172]. Tyto povlaky 

mohou být tvořeny velkým mnoņství fËzí. Kromě původních fËzí, CoCr matrice a WC, mohou 

být v povlaku přítomny směsné karbidy, jakými jsou -fËze M6C (Co3W3C) a M12C 

(Co6W6C), které vznikají v důsledku oxidace a dekarburizace stříkaného materiËlu v plamenu 

a tepelně aktivovaných reakcí mezi WC a Co resp. CoCr matricí [169, 172, 176]. Navíc rychlé 

zatuhnutí matrice přesycené karbidem WC, W nebo C můņe vést ke vzniku amorfních nebo 

nanokrystalických fËzí. Současně se díky probíhající dekarburizaci a vysoké teplotě stříkËní 

tvoří W2C, C a elementËrní W (Rovnice 5-8). 
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 2 WC → W2C + C (5) 

 

 2C + O2 → 2CO (6) 

 

 2CO + O2 → 2CO2 (7) 

Vzniklý W2C obklopuje zrno WC na povrchu a vrstva W2C můņe být navíc jeńtě pokryta 

tenkou vrstvou W, kterË je detekovatelnË pouze pomocí XRD nebo TEM (obr. 20). 

ElementËrní W vznikË reakcí: 

 W2C → 2W + C (8) 

 

 

obr. 20: Mikrostruktura WC-17Co povlaku, zrna WC obklopena vzniklým W2C [169] 

Pro zlepńení mechanických vlastností povlaku se často při výrobě do WC-CoCr přidËvË Cr3C2 

[168, 172]. Karbid Cr3C2 inhibuje růst zrn WC v procesu slinovËní. Efektivní mnoņství 

přídavku Cr3C2 je menńí neņ 1 hm. %. Přídavek více neņ 0,3 hm. % Cr3C2 vede ke vzniku 

nových fËzí: Cr3C2 (orthorombickË), Cr7C3 (orthorombickË), Cr23C6 (kubickË) [57, 168, 177]. 

Přítomnost těchto fËzí není vņdy ņËdoucí, jelikoņ v okolí těchto fËzí vznikË pnutí, které vede 

ke vzniku mikrotrhlin v povlaku. Při zahřËtí systému WC·Cr3C2·CoCr můņe čËstečně ve 

struktuře chrom nahradit wolfram. Hinnüber a Rüdiger, [178], a později dalńí autoři [57, 176, 

179, 180] zjistili, ņe v systému WC·Cr3C2·M (M = Co,CoCr,NiCr…) obsahujícím 5-

75 mol. % Cr3C2 byla detekovËna kromě fËze W2C zËroveņ fËze (W,Cr)2C spolu s volným 

uhlíkem. Volný uhlík vznikË rozkladem karbidu WC a (W1-xCrx)C fËzí (Rovnice 5-8). 

Samotný WC vńak s Cr3C2 netvoří tuhé roztoky. Nicméně, kubický WC1-x tvoří tuhé roztoky 

s CrC1-x. Výsledné fËze ale nejsou stabilní za nízkých teplot [169, 172]. 

 

Interakce WC s kobaltovou matricí 

Jednoduchý pseudobinËrní systém WC-Co (obr. 18b) popisuje rovnovËhu mezi WC a Co 

matricí [167, 168]. Během nËstřiku se čËst WC rozpustí v Co (resp. CoCr) matrici, kde tvoří 

amorfní nebo nanokrystalické přesycené tuhé roztoky (W, C, Co)x [167, 169, 172]. Pokud 

dojde během nËstřiku k deficitu uhlíku dekarburizací, začínají vznikat ternËrní karbidy znËmé 

jako -fËze M6C (Co2-3W4-3C) a M12C (Co6W6C) a dle Hollecka, [181], navíc i-fËze 

(W3CoC) [168, 176]. Upadhyaya, [167], ve své studii popisuje, ņe někteří autoři připouńtí 

i existenci metastabilní  fËze Co3W6C2 a-fËze Co3W10C4. 
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Po vystavení povlaku teplotËm 600 – 800 °C se křehkË -fËze Co3W3C spolu s amorfním 

nebo nanokrystalickým přesyceným tuhým roztokem (W, C, Co)x transformuje na stabilnějńí 

Co6W6C fËzi [169, 176]. Při nËsledném ochlazovËní povlaku můņe čËst WC nebo 

W precipitovat z přesycené Co matrice, coņ vede ke zvýńení tvrdosti v důsledku 

precipitačního vytvrzení [57, 182]. 

Co2-3W4-3C vznikË při nízké míře dekarburizace. Köster a Sperner, [183], zjistili, 

ņe rozpuńtění C (např. vzniklého rozpadem WC) v CoCr matrici vede ke vzniku Cr3C2, Cr7C3 

a Cr23C6 fËzí. Při překročení rozpustnosti uhlíku v matrici dochËzí k precipitaci fËze M7C3 

jakou je např. (Cr,Co,W)7C3. FËze (Cr,Co,W)7C3 vznikË, jestliņe je obsah uhlíku blízký 

stechiometrickému mnoņství WC (nedońlo během nËstřiku k přílińné dekarburizaci) a poměr 

(W+Cr)/C  1. V ne příliń oduhličených cermetech tohoto typu stabilizuje Cr přítomné -fËze 

o sloņení (Co,Cr)3W3C [165, 167, 169, 172]. 

Knotek, [184], zkoumal kvaternËrní systémy Co-Cr-W-C s vyńńím obsahem Co při 

konstantním obsahu uhlíku. Z XRD pozoroval přítomnost (CoCrW) tuhého roztoku, -fËze 

o přibliņném sloņení Co2Cr3, karbidů WC, M7C3, M23C6, M6C, M12C, M28C (tzv. -fËze) 

a volného uhlíku. Rychlým ochlazením WC-10Co-4Cr povlaků po nËstřiku nebo po vystavení 

povlaku vysokým teplotËm dochËzí ke vzniku velkého mnoņství křehké-fËze, coņ vede 

ve výsledku k tvorbě trhlin a praskËní povlaku. Nicméně bylo pozorovËno, ņe praskËní 

nastËvË častěji a ve větńí míře u WC-Co povlaků neņ je to mu u WC-CoCr povlaků [168]. 

 

3.7.3 Ţárově stříkané povlaky na bázi WC-Co na Mg slitinách 

Jak uvËdí Picas, [185], automobilový a letecký průmysl mË za účelem sníņení hmotnosti 

a emisí snahu nahradit konvenční ocelové slitiny a litiny lehkými kovy a jejich slitinami. 

Nicméně, největńí překËņkou pro jejich ńirńí pouņití jsou jejich ńpatné povrchové vlastnosti. 

Často se pro tyto účely vyuņívË depozice tenkých povlaků z tvrdých, často keramických 

materiËlů odolných proti opotřebení a korozi. V současné době hraje důleņitou roli při 

zlepńovËní těchto vlastností metoda PVD [186–188]. Některé studie vńak uvËdí, ņe u těchto 

tenkých PVD povlaků nastËvají problémy s odolností při vysokých napětích, kdy dochËzí 

k plastické deformaci substrËtu, coņ způsobuje i problémy související se vznikem 

lokalizovaných trhlin v povlacích, ztrËtou přilnavosti a delaminací tvrdého PVD povlaku 

[185]. NedËvné studie prokËzaly vysoký potenciËl v oblasti aplikace ņËrových nËstřiků 

metodami HVOF a APS na hořčíkových slitinËch za účelem ochrany proti opotřebení 

a ochrany proti korozi [96, 161, 185]. Nejvíce odolnými povlaky se jeví prËvě ty na bËzi WC 

v kovové matrici. 

Parco a kol., [49], se ve své studii zabývali zËkladní charakterizací WC-Co povlaků na Mg 

slitinËch AZ91 a AE42. Povlaky o tlouńťce ~ 200 µm byly deponovËny substrËty o tlouńťce 

5 mm. Jak je patrné z obr. 21a, během nËstřiku dochËzelo k deformaci povrchu Mg substrËtu 

díky vysoké kinetické energii dopadajících čËstic. V důsledku toho dońlo k deformačnímu 

zpevnění povrchové vrstvy substrËtu. Měřením tvrdosti substrËtu (AZ91) z kolmého výbrusu 

bylo stanoveno, ņe maximËlní tvrdosti 88 ± 2 HV 0,3 bylo dosaņeno od povrchu do hloubky 

cca 240 µm. DËle tvrdost klesala aņ na konstantní hodnotu 71 ± 4 HV 0,3 vzdËlenou 

~ 740 µm od povrchu, kde jiņ nebyl substrËt ovlivněn nËstřikem. Z výsledků měření adheze 

bylo stanoveno, ņe u vńech vzorků dońlo k překročení maximËlní pevnosti lepidla, a to 

40 MPa. 
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Co se týče korozního chovËní, během ponorových testů v 5% NaCl a během testů v solné 

mlze (NSS) mË deponovaný WC-Co povlak na korozní chovËní díky přítomným pórům (obr. 

21b) negativní vliv. Přítomnými póry se dostËvË elektrolyt na rozhraní Mg slitiny a Co 

matrice, kde se vytvoří galvanický člËnek. Během ponorových zkouńek dońlo uņ po 

3 hodinËch k selhËní povlaků. Zlepńení korozní odolnosti bylo dosaņeno aņ depozicí vazné Al 

mezivrstvy o tlouńťce 150 µm (obr. 21c) anebo ponořením povlakovaného dílu do roztoku 

těsnícího přípravku, kterým se vyplní přítomné póry. Díky tomu bylo v případě duplexního 

Al/WC-Co povlaku dosaņeno aņ 6 denních cyklů v NSS a v případě utěsněného povlaku aņ 14 

cyklů. 

 

 

obr. 21: Charakterizace WC-Co povlaků, a) Povrch Mg slitiny s deponovanými splaty, b) 

Mikrostruktura WC-Co povlaku, c) Mikrostruktura WC-Co povlaku s Al vaznou mezivrstvou 

Yildiz se ve své prËci, [83], zaměřil na stanovení strukturních, mechanických a tribologických 

vlastností WC-12Co povlaku na tryskané slitině AZ91. U deponovaných povlaků bylo 

pomocí XRD stanoveno, ņe kromě fËze WC jsou ve struktuře přítomny také fËze W2C 

a Co6W6C vzniklé rozkladem WC a reakcí WC s Co matricí během nËstřiku. Přítomnost 

těchto fËzí potvrzují také dalńí autoři, [177, 189, 190], kteří se zabývali depozicí těchto 

povlaků na ocelových a Al substrËtech. 

Lze tedy konstatovat, ņe fËzové sloņení povlaku není ovlivněno substrËtem a zËleņí spíńe na 

metodě nËstřiku. Yildiz dËle uvËdí, ņe deponovaný WC-Co povlak dosahuje tvrdosti 

1 250 HV 0,3, coņ je přibliņně 20× více neņ u slitiny AZ91 (60 HV 0,3). Stanovení 

tribologických vlastností WC-Co povlaku bylo provedeno metodou pin-on-disc při zatíņení 

20 a 30 N s rychlostí posunu 0,078 m·s
-1

 po dobu 1 200 s. U samotné brouńené slitiny AZ91 

bylo stanoveno, ņe hodnota frikčního koeficientu (COF) kolísala v rozmezí 0,75-0,9 při obou 

zatíņeních. 

Při stanovení COF pro WC-Co povlaky bylo pozorovËno, ņe hodnota COF je přibliņně stejnË 

jako u AZ91, ale mË větńí výkyvy díky přítomným pórům a zvýńené drsnosti. Nicméně, 

rychlost opotřebení WC-Co povlaku byla podstatně niņńí neņ v případě AZ91. Míra 

opotřebení WC-Co povlaku byla stanovena na 2,5 mm
3
·m pro zatíņení 20 N a 4 mm

3
·m

-1
 pro 

zatíņení 30 N. U samotné AZ91 byla rychlost opotřebení stanovena na 19 mm
3
·m

-1
 pro 

zatíņení 20 N a 24,5 mm
3
·m

-1
 pro zatíņení 30 N. 

Pro zlepńení otěrových vlastností deponovaného WC-12Co povlaku na Mg slitině AZ91 

vyuņili Mehrjou a kol., [84], povrchové úpravy laserem. V rËmci přípravy vzorků byla na 

povrch tryskané Mg slitiny AZ91 nanesena 100 µm tlustË vrstva WC-12Co. Poté byl povlak 

přetaven pomocí Nd:YAG laserového paprsku. Pomocí XRD bylo stanoveno, ņe deponovaný 

povlak je tvořen pouze WC a Co fËzí, nicméně v přetaveném povlaku byly zastoupeny také 

W2C a volný C vzniklé rozkladem WC. Z kolmého výbrusu bylo pozorovËno, ņe působením 
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laseru dońlo k ovlivnění substrËtu pod povlakem, coņ se projevilo změnou mikrostruktury 

a změnou tvrdosti. Konkrétně, z původních 70 HV dońlo k nËrůstu na cca 250 HV, a to aņ do 

hloubky ~ 800 µm díky přítomnosti WC čËstic v přetavené oblasti a zjemněním zrna Mg 

slitiny. Tvrdost samotného WC-Co povlaku byla 1000 HV. ZËroveņ díky působení laseru na 

WC-Co povlak dońlo ke zlepńení tribologických vlastností, kdy dońlo k poklesu rychlosti 

opotřebení (obr. 22). 

 

 

obr. 22: a) Měření objemového úbytku a b) míry opotřebení deponovaného a laserem 

upraveného povlaku v závislosti na aplikovaném zatížení 

Picas, [185], uvËdí, ņe výrazného zlepńení mechanických a tribologických vlastností WC-

CoCr a Cr3C2·NiCr povlaků na slitině AZ91 můņe být dosaņeno nËslednou depozicí tenkých 

vrstev typu TiN, TiAlN a CrC/DLC (Diamond-Like Carbon) pomocí metod PVD a PE-CVD 

(Plasma-Enhanced Chemical Vapor Deposition). Depozicí 100 µm tlustého Cr3C2·NiCr 

povlaku metodou HVOF dońlo k nËrůstu povrchové tvrdosti aņ na hodnotu 7,9 GPa (806 HV) 

anebo 100 µm tlustého povlaku WC-CoCr aņ na hodnotu 8,7 GPa (887 HV). 

V případě nËsledné depozice 2 µm tlusté CrC/DLC vrstvy dońlo k nËrůstu tvrdosti aņ na 

hodnotu 10,3 GPa (1 020 HV), v případě nËsledné depozice 4,5 µm tlusté vrstvy TiN aņ na 

hodnotu 12,3 GPa (1 254 HV) a v případě TiAlN vrstvy se hodnota tvrdosti povrchu zvýńila 

aņ na 14,4 GPa (1 468 HV). Co se týče tribologických vlastností, v případě depozice 

Cr3C2·NiCr a WC-CoCr povlaků dońlo k poklesu míry opotřebení a hodnoty frikčního 

koeficientu aņ na ~ 0,26. NËslednou depozicí PVD a PE-CVD vrstev dońlo k dalńímu poklesu 

míry opotřebení a poklesu frikčního koeficientu na hodnotu ~ 0,10. 

Depozicí duplexního DLC/WC-12Co povlaku na Mg slitině se zabýval také Okada a kol., 

[59]. Ti se zabývali studiem mikrostruktury a únavovým chovËním duplexního DLC/WC-

12Co povlaku na Mg slitině AZ80A. Pomocí HVOF byly na povrch Mg slitiny naneseny 

povlaky WC-Co o tlouńťkËch 15, 50 a 80 µm. Na tyto povlaky byla nanesena vrstva DLC 

o tlouńťce 3 nebo 15 µm pomocí PE-CVD. Únavové zkouńky byly provËděny na vzorcích 

(obr. 23a) pomocí zařízení pro střídavý ohyb s frekvencí 19 Hz za laboratorní teploty. 

PozorovËním morfologie DLC povlaků na WC-Co povlacích byla zjińtěna přítomnost trhlin 

v důsledku rozdílných koeficientů teplotních roztaņností, jelikoņ depozice DLC probíhala při 

150 °C. Tyto trhliny vńak byly při pozorovËní kolmého výbrusu vyplněny DLC povlakem. 

Z výsledků je patrné, ņe nejvyńńích hodnot odolnosti proti únavě (po 10
7
 cyklech) bylo 

dosaņeno v případě Mg slitiny s DLC povlakem a Mg slitiny s 15µm DLC + 80 µm WC-Co 

povlakem, a to 190 MPa. 
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SamotnË slitina AZ80 dosahovala meze únavy 125 MPa. Tenké duplexní povlaky vykazovaly 

niņńí hodnoty. Povlak tvořený 3 µm DLC + 15 µm WC-Co dosahoval hodnot niņńích neņ 

samotný substrËt (120 MPa), a to z důvodu nekompaktnosti WC-Co povlaku a neschopnosti 

potlačení vzniku trhliny. V případě vńech DLC/WC-Co povlaků dońlo k iniciaci trhliny pod 

povrchem na strukturních defektech WC-Co povlaku (obr. 23b,c). Bylo vńak pozorovËno, ņe 

během únavového pońkození nedońlo k delaminaci povlaků, coņ lze přisoudit jejich dobré 

adhezi. 

 

 

obr. 23: Vzorky pro stanovení únavového chování, a) Geometrie vzorku, b) Lomová plocha 

Mg slitiny s 15µm DLC + 80 µm WC-Co, c) Detail oblasti iniciace únavových trhlin 

 

3.8 Materiály na bázi ZrO2 

ŅËrové nËstřiky na bËzi oxidu zirkoničitého ZrO2 se řadí mezi oxidové keramické povlaky. 

Stejně jako je tomu u běņných ZrO2 materiËlů, i v případě ņËrových nËstřiků na bËzi ZrO2 

se jednË o lËtku, který se vyznačuje svým polymorfizmem (obr. 24) [191–193]. Pod teplotou 

tËní 2 700 °C dochËzí ke krystalizaci vysokoteplotní kubické fËze c-ZrO2. Dalńím 

ochlazovËním dochËzí při 2 370 °C k transformaci z kubické c-ZrO2 na středoteplotní 

tetragonËlní t-ZrO2 modifikaci [194]. S transformací kubické modifikace na tetragonËlní je 

spojena malË hystereze vůči teplotě a to přibliņně 30 °C [195]. V rozsahu teplot 950-1 175 °C 

dochËzí k atermËlní bezdifúzní (martenzitické) a vratné přeměně mezi tetragonËlní 

a monoklinickou modifikací m-ZrO2. Tato přeměna je ovńem spojena se značnou změnou 

objemu (3-5 %). MonoklinickË modifikace m-ZrO2 je termodynamicky stabilní do přibliņně 

950 °C. ŅËdoucí metastabilní modifikace c-ZrO2 nebo t-ZrO2, případně jejich směs nelze 

přechladit. Pro aplikace ņËrových nËstřiků je lze vhodně stabilizovat pomocí oxidů CaO, 

MgO, Y2O3, CeO2 [192, 194–196]. 

Keramiku na bËzi ZrO2 lze obecně rozdělit podle čistoty výchozího prËńku, velikosti zrn, 

zvolené stabilizace a konečného obsahu tetragonËlní fËze. Častěji se vńak dělí 

na transformačně zpevněnou (ZTC – Zirconia Toughened Ceramics) a stabilizovanou 

zirkoničitou keramiku (PSZ – Partial Stabilized Zirconia nebo FSZ – Fully Stabilized 

Zirconia) [192, 193, 195]. Pro ņËrové nËstřiky se v drtivé větńině vyuņívË čËstečně 

stabilizovanË zirkoničitË keramika pomocí oxidů CaO, MgO a zejména Y2O3. 
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obr. 24: Fázové transformace ZrO2 včetně uvedených krystalických mřížek [197] 

 

3.8.1 Povlaky na bázi částečně stabilizované zirkoničité keramiky 

Jamali, [194], uvËdí, ņe ZrO2 povlaky čËstečně stabilizované pomocí Y2O3 (Y PSZ) jsou zcela 

tvořeny z netransformovatelné tetragonËlní t' fËze Zr0,87Y0,13O1,95 (obr. 25), kterË je pro ně 

typickË. FËze t' vznikË v důsledku prudkého ochlazení roztavených splatů během nËstřiku. 

Dlouhodobým tepelným cyklickým zatěņovËním lze tuto metastabilní netransformovatelnou 

t' fËzi rozloņit na transformovatelnou t-ZrO2 a samotný stabilizËtor (Y2O3), jak popisuje 

Rovnice 9. 

 t'-ZrO2 → t-ZrO2 + Y2O3 (9) 

 

Ghasemi a Vakilifard v prËci [198] vńak uvËdí, ņe konvenční YSZ povlak byl tvořen dvěma 

fËzemi – netransformovatelnou t fËzí a malým mnoņstvím monoklinické m-ZrO2 fËze. Vznik 

monoklinické fËze si autoři vysvětlují rozpadem t fËze uņ během nËstřiku. Autoři současně 

uvËdí, ņe nanostrukturovaný YSZ byl tvořen pouze netransformovatelnou t fËzí, a to díky 

rychlému zatuhnutí nanočËstic a pravděpodobně díky vyńńímu obsahu Y2O3 (10 hm. %). Tím 

mohlo dojít ke zvýńení stability středoteplotní fËze. 

Literatura, [199–201], uvËdí, ņe t'-ZrO2 lze od t-ZrO2 odlińit tím, ņe v případě t'-ZrO2 

nedochËzí přímo k martenzitické přeměně na m-ZrO2. Modifikace t'-ZrO2 je za laboratorních 

teplot přesycenË stabilizËtorem Y2O3. V případě rozkladu vznikË o stabilizËtor chudńí t-ZrO2, 

kterË můņe dËlepodléhat transformaci na m-ZrO2. Změna objemu při trasnformaci vede 

ke vzniku trhlin v povlacích, delaminaci jednotlivých splatů, případně k celkovému selhËní 

povlaku [202, 203]. 

Jak ukazuje obr. 25, je-li mnoņství stabilizËtoru dostatečně vysoké (FSZ), vznikË namísto 

metastabilní netransformovatelné modifikace pouze stabilní kubickË c-ZrO2 modifikace 

KubickË modifikace Zr0,74Y0,26O1,87 a Zr0,78Y0,22O1,89 (dle prvkového sloņení) mË strukturu 

podobnou fluoritu a obě tetragonËlní modifikace mají deformovanou strukturu fluoritu [204]. 
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obr. 25: Binární fázový diagram ZrO2 - Y2O3 [192] 

3.8.2 Aplikace plazmaticky stříkaných povlaků na bázi ZrO2 

Je znËmo, ņe termomechanickË odolnost stříkaných povlaků systému ZrO2-Y2O3 silně zËvisí 

na mnoņství Y2O3. Obecně bylo zjińtěno, ņe ņivotnost povlaku při vysokoteplotních 

cyklických podmínkËch vykazuje ostré maximum, a to při obsahu Y2O3 okolo 7-8 hm. % 

(obr. 26)   [205]. Tento obsah odpovídË čËstečně stabilizovanému ZrO2, který je spojený 

s přítomností nerovnovËņné tetragonËlní t' fËze [206, 207]. Při vyńńím obsahu Y2O3 výrazně 

klesË termomechanickË odolnost povlaků. Tento jev mË několik vysvětlení. Zaprvé, t' fËze 

utvořenË během plazmatického nËstřiku PSZ je metastabilní a dle Ferguse, [208], ji nelze 

pomalým chlazením rozloņit na rovnovËņné fËze t-ZrO2 a c-ZrO2. Tudíņ nedochËzí k tak 

výrazné martenzitické transformaci na m-ZrO2. K transformaci metastabilní t‘ fËze můņe dojít 

při silném cyklickém zahřívËní a chlazení [204]. Za druhé se předpoklËdË, ņe houņevnatost 

t' fËze je vyńńí neņ je tomu v případě plně stabilizované ZrO2 [204]. 

 

 

obr. 26: Životnost YSZ povlaků (čas do první trhliny) při 1100 °C, hodinové cykly, vazná 

mezivrstva Ni-16Cr-6Al-0.2Y [205] 
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Díky velmi nízké tepelné vodivosti (2,3 W·m
-1

·K
-1

) a koeficientu tepelné roztaņnosti  

(11·10
-6

 K
-1

) se povlaky čËstečně stabilizovaného ZrO2 oxidem yttritým (Y PSZ) v současné 

době v drtivé větńině pouņívají jako tepelnË izolace plynových turbínových komponent, kdy 

povlaky tvoří tepelnou bariéru (TBC-Thermal Barier Coatings), jako povlaky odolné proti 

tepelným rËzům [69, 209–211], tepelnË izolace (nejčastěji součËsti výfukových potrubí, kryty 

turbodmychadel, stěny vËlců motorů, plochy ventilů, plynových turbín, apod.) [6]. Jejich 

tlouńťka se často pohybuje v rozmezí od 100 µm do 2 mm. TBC povlaky umoņņují vyńńí 

provozní teploty v porovnËní s nepovlakovaným substrËtem, kdy je dosaņeno vyńńí účinnosti 

při současném omezení tepelné expozice konstrukčních prvků. Prodluņuje se jejich ņivotnost 

sníņením oxidové vrstvy a tepelné únavy [61, 212]. U TBC povlaků je ņËdoucí jejich vyńńí 

pórovitost, kterË slouņí jako čËstečné řeńení teplotní roztaņnosti [210]. 

TBC povlaky nejsou často deponovËny přímo na kovový substrËt, ale celý systém se sklËdË 

ze 3-4 vrstev; substrËt, bond coat, TGO – tepelně narostený oxid (Thermally Grown Oxide), 

který je neņËdoucí a YSZ top coat) [210]. Jako bond coaty, neboli vazné mezivrstvy se 

pouņívají materiËly na bËzi MCrAlY anebo materiËly na bËzi TiAl a TiCrAl. Hlavním účelem 

vazných mezivrstev je chrËnit substrËt před oxidací a korozí, resp. korozními činidly prońlými 

přes TBC povlak a přemosťují vlastnosti, zejména tepelné roztaņnosti mezi substrËtem a TBC 

povlakem [11, 101, 210]. Dle Olikera, [213], je vńak vhodnějńí pouņití MCrAlY mezivrstev, 

jelikoņ u TiCrAl dochËzí díky přítomnosti Cr ke křehnutí v důsledku vzniku Lavesovy fËze 

Ti(Cr,Al)2. 

V případě MCrAlY dochËzí během nËstřiku k jeho čËstečné oxidaci za vzniku vrstvy Al2O3 

na povrchu, kterË neporuńenË při 1050 °C odolËvË dalńí oxidaci více neņ 300 h [130]. 

V důsledku dlouhodobého působení vysoké teploty za přítomnosti kyslíku, se na rozhraní 

vaznË mezivrstva/TBC vytvËří tenkË vrstva oxidů (obr. 27). Při dlouhodobém působení 

vysoké teploty se povrch vazné mezivrstvy na rozhraní zahřívË. Díky vyńńí porozitě TBC 

povlaků se k povrchu mezivrstvy dostËvË kyslík. Vlivem těchto faktorů dochËzí ke vzniku 

TGO vrstvy [6, 209, 210]. Vznik TGO je v praxi nevyhnutelný. 

V případě MCrAlY mezivrstvy je TGO tvořen zejména fËzí Al2O3, kterË je velmi tenkË, 

řËdově do 10 µm. Bylo zjińtěno, ņe k nejčastějńím příčinËm selhËní TBC obvykle dochËzí na 

rozhraní mezi horním keramickým povlakem a vaznou mezivrstvou prËvě díky vzniku TGO. 

V prostředí s vysokou teplotou na povrchu vazné mezivrstvy nejprve selektivně oxiduje Al. 

Na rozhraní TBC a vazné mezivrstvy se vytvoří vrstva oxidu hlinitého (prvotní TGO). Při 

spotřebovËní Al v povrchové vrstvě vazného povlaku se tvoří směsné oxidy, jako Cr2O3, NiO 

a spinely Ni(Cr,Al)2O4. Růst oxidů je doprovËzen velkými objemovými změnami a výsledné 

napětí ve vzniklé TGO vrstvě vede ke vzniku a ńíření mikrotrhlin, coņ způsobuje 

zrychlené pońkození TBC povlaku [69, 209, 210, 214]. 

https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/aluminum-oxide
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/microcracks
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obr. 27: Přítomnost TGO mezi vazným povlakem a keramickým TBC, a) schéma povlaku 

s TGO, b) kolmý výbrus TBC povlaku po tepelné zkoušce při 1100 °C po dobu 300 h [69] 

Růst těchto oxidů je vńak velmi pomalý. Alperine a Lelait, [214], uvËdí, ņe dlouhodobým 

vystavením povlaku vysokým teplotËm (při 1 200 °C po dobu 100 h) dońlo k nËrůstu tlouńťky 

TGO vrstvy na 6 ± 0,5 µm. Analýzou rozhraní NiCrAlY/TGO/YSZ pomocí XRD bylo 

zjińtěno, kromě původně vzniklého Al2O3 se vytvËří dalńí fËze. Hu uvËdí, [209], ņe při teplotě 

nad 1 000 °C se jiņ po 24 hodinËch nerovnoměrně vytvËří Y2O3 v horní vrstvě vazného 

NiCrAlY povlaku (obr. 28a). Spodní čËst TGO je tvořena pouze Al2O3. Dlouhodobým 

působením vysokých teplot dochËzí reakcí mezi Al2O3 a Y2O3 ke vzniku fËze Y3Al5O12 (obr. 

28b). 

Selektivní oxidace Al a Y ve vazném povlaku vede k obohacovËní a nasycovËní vazného 

povlaku Cr a Ni. Při dosaņení maximËlní rozpustnosti, precipituje Cr po hranicích splatů a zrn 

ve vazném povlaku. Hu i Alperine, [209, 214], uvËdí, ņe k tomuto jevu dochËzí 

u NiCrAlY/YSZ povlaků při teplotËch nad 1 000 °C asi po 96 h. Současně se po 96 h uņ TGO 

sestËvË ze tří vrstev (obr. 28c). Je tvořena spodní vrstvou Al2O3, prostřední vrstvou Y3Al5O12 

a horní vrstvou tvořenou Cr2O3 a spinelem NiCr2O4 resp. Ni(Cr, Al)2O4, kdy Ni a Cr 

se z vnitřní čËsti přesyceného vazného povlaku dostËvají přes vrstvy TGO na rozhraní 

TGO/YSZ difúzí. Vystavením povlaku teplotËm nad 1100 °C nejméně po dobu 192 h se na 

vrstvě spinelu vytvËří vrstva NiO a vznikË tak celkem čtyřvrstvý TGO systém (obr. 28d) [69, 

209, 211, 214]. 

Z termodynamického hlediska platí, ņe slučovací Gibbsova energie různých oxidů vzniklých 

na rozhraní vazný povlak/YSZ roste v pořadí: Y2O3 < Al2O3 < Cr2O3 < NiO < NiCr2O4 < 0 

[209, 215]. Platí tedy, ņe v počËtečním stupni oxidace mË Y vyńńí afinitu ke kyslíku neņ Al. 

I přes tuto skutečnost bylo pozorovËno, ņe Al se přednostně oxiduje za vzniku Al2O3 neņ Y. 

To lze přisoudit mnohem vyńńímu obsahu Al v mezivrstvě a rychlejńí difúzi Al neņ Y. 

V případě aplikace těchto povlaků na Mg slitinËch není moņné vystavovat povlak tak 

vysokých teplotËm, jako je tomu v případě substrËtů na bËzi Fe a Ni z důvodu nízké teploty 

tËní Mg slitin a vysoké reaktivity s kyslíkem za zvýńené teploty. Fan, [88], uvËdí, ņe povlak na 

Mg slitinËch je moņné vystavovat teplotËm do 300 °C, v zËvislosti na jejich sloņení. Díky tomu 

nedochËzí ke vzniku TGO a reakcím na rozhraní mezivrstva/YSZ povlak. Při dlouhodobém 

tepelném zatíņení na vzduchu dochËzí spíńe k degradaci na rozhraní Mg substrËt/mezivrstva 

díky vzniku MgO. Dle literatury, [106], dochËzí během nËstřiku TBC povlaků na povrchu Mg 

substrËtu ke vzniku tepelně ovlivněné zóny v povrchové vrstvě Mg slitiny a vrstvy oxidů na 

jejím povrchu. PřítomnË oxidickË vrstva je porézní, křehkË a mË nepříznivý vliv na adhezi 
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povlaku. Kromě toho mají svrchní 8-YSZ povlak, MCrAlY mezivrstva a Mg substrËt různé 

termomechanické vlastnosti. Během tepelného namËhËní můņe na rozhraní jednotlivých vrstev 

dochËzet ke vzniku napětí, kterË mohou vést k iniciaci trhlin a můņe tak nËsledně dochËzet 

aņ k jeho delaminaci. 

 

 

obr. 28: Schematické znázornění procesu vzniku TGO na rozhraní NiCrAlY/YSZ  [209, 214] 

3.8.3 Ţárově stříkané povlaky na bázi ZrO2 na Mg slitinách 

Před samotnou depozicí funkčních keramických povlaků na bËzi ZrO2 (příp. YSZ) na Mg 

slitinËch je nutné pokrýt povrch Mg slitiny vaznou mezivrstvou, nejčastěji typu NiCrAlY, který 

v případě keramických nËstřiků zabraņuje oxidaci Mg substrËtu. Mnoho současných výzkumů 

týkajících se keramických YSZ TBC povlaků je zaměřeno na depozici těchto vrstev na 

substrËty z oceli nebo Ni superslitin (Inconel, Hastelloy) [61, 216, 217]. JednË se totiņ 

o kombinaci povlaku a materiËlů, které mohou odolËvat dlouhodobě vysokým teplotËm např. 

součËsti plynových turbín a spalovacích motorů. Fan, [88], uvËdí, ņe se aplikaci YSZ povlaků 

na Mg slitinËch věnuje relativně mËlo autorů. Nicméně, současnË literatura uvËdí, ņe depozicí 

YSZ povlaků na Mg slitinËch lze zlepńit jak tepelně-izolační a otěrové, tak korozní vlastnosti 

Mg slitin. 

Jak uvËdí ve své studii Bakhsheshi-Rad a kol., [87], zlepńení výńe zmíněných vlastností Mg 

slitiny Mg-1,2Ca-3Zn lze dosËhnout prËvě plazmatickým nËstřikem čËstečně stabilizovaného 

8-YSZ povlaku o tlouńťce 270-300 µm. Keramický povlak byl nastříkËn na vaznou 

mezivrstvu NiCrAlY o tlouńťce 80-90 µm. Z výsledků potenciodynamických měření v 3,5% 

NaCl vyplývË, ņe depozicí povlaku dońlo k nËrůstu korozního potenciËlu Ecorr z původní 

hodnoty (samotnË Mg slitina) -1 638,7 mV na hodnotu -829,6 mV a poklesu korozní 

proudové hustoty icorr z hodnoty 217,1 µA·cm
-2

 na 82,4 µA·cm
-2

 i přesto, ņe porozita povlaku 

byla 11-13 %. Současně byl pozorovËn nËrůst polarizačního odporu Rp. Díky aplikaci 

keramického povlaku dońlo k nËrůstu povrchové tvrdosti z hodnoty 65,2 HV 0,5 (Mg slitina) 
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na hodnotu 760,8 HV 0,5. V dalńí prËci, [86], autoři Bakhsheshi-Rad a kol. uvËdí, 

ņe výrazného zlepńení korozních vlastností lze dosËhnout nËsledným vyplněním pórů 

v povlaku vhodnou utěsņovací lËtkou. Jednou z takových lËtek je např. polykaprolakton 

(PCL). Přítomností tohoto polymeru v povlaku dońlo k nËrůstu polarizačního odporu 

z hodnoty 5,62 k·cm
-2

 (NiCrAlY/YSZ na Mg slitině) na hodnotu 687,8 k·cm
-2

. Současně 

dońlo k poklesu icorr aņ téměř o 3 řËdy v porovnËní s povlakovanou Mg slitinou Mg-2,5Ca 

a aņ o 5 řËdů v porovnËní se samotnou Mg slitinou. Fan a kol., [88], se zabývali ve své obsËhlé 

studii charakterizací YSZ povlaků na Mg substrËtu (MB26). Z metalografického hodnocení 

povlaků na Mg slitině bylo patrné, ņe na rozhraní Mg/vaznË vrstva nebyly přítomné trhliny ani 

větńí defekty, nicméně díky tomu, ņe Mg slitiny jsou nËchylné k oxidaci, na rozhraní Mg/vaznË 

vrstva byly patrné oblasti tvořené MgO vzniklé vlivem dopadu natavených čËstic na substrËt. 

Vlivem nËstřiku vznikla na povrchu Mg substrËtu metamorfní tepelně ovlivněnË vrstva 

o tlouńťce 0-50 µm. Podobně jako v předeńlých studiích [86, 87], po depozici keramického 

povlaku pozorovali autoři nËrůst tvrdosti na povrchu z původních 122 HV na 1 020 HV. Díky 

depozici YSZ povlaku dońlo zËroveņ k výraznému nËrůstu polarizačního odporu z 25,457 

k·cm
-2 

na 659 300 k·cm
-2 

a nËrůstu Ecorr z -1 439 mV na -318 mV. Co se týče otěrových 

vlastností, díky depozici YSZ povlaku dońlo ve vńech případech k poklesu otěrové rychlosti 

z 0,35 mm
3
·m

-1
 na 0,05 mm

3
·m

 -1
. Z hlediska tepelně-izolačních vlastností bylo zjińtěno, ņe uņ 

108 µm tlustý povlak dokËņe sníņit teplotu povrchu Mg slitiny pod povlakem o 84 °C 

v porovnËní s teplotou na povrchu povlaku (obr. 29). 

 

 

obr. 29: Teplota povrchu povlaku a teplota Mg slitiny pod povlakem 

Fan, [106], uvËdí, ņe jako vhodný kandidËt mezivrstvy pro depozici keramiky se jeví čistý Al, 

protoņe mË dobrou odolnost proti korozi, nízkou hustotu a vysokoutaņnost. Autor uvËdí, ņe po 

nËstřiku Al metodou APS dońlo na rozhraní Mg substrËt/Al mezivrstva ke vzniku difúzní zóny 

tvořené intermetalickou fËzí Mg17Al12. NËslednou depozicí NiCrAlY mezivrstvy a YSZ 

povlaku dońlo v povrchové vrstvě Mg substrËtu ke vzniku tepelně ovlivněné oblasti zlepńující 

přilnavost povlaku k substrËtu. Zařazení dalńí mezivrstvy Al pod NiCrAlY/YSZ duplexní 

povlak pak vede k nËrůstu adheze z původních 8 MPa na 13 MPa. Navíc přítomnost Al 

mezivrstvy a vytvořené difúzní vrstvy vedlo ke zlepńení korozních vlastností systému. 

Výrazného zlepńení korozních vlastností YSZ povlaků na Mg slitinËch lze dosËhnout také 

aplikací NiAl a AlNi mezivrstev, [218], případně bezproudově vyloučených Ni-P povlaků, 

[219].  
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4 CÍLE PRÁCE 

Dizertační prËce je zaměřenË na charakterizaci připravených ņËrově (APS, HVOF) stříkaných 

povlaků na hořčíkových slitinËch AZ31 a AZ91. Jako povlaky budou pouņity kovové 

NiCrAlY (APS) a Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 (HVOF) materiËly, dËle kovokeramický WC-

10Co4Cr (HVOF) a keramický 8-YSZ. Povlaky deponované na hořčíkových slitinËch budou 

hodnoceny z hlediska morfologie, mikrostruktury, chemického a fËzového sloņení, 

mechanických, tribologických, elektrochemických a korozních vlastností. Získané výsledky 

budou porovnËny s odbornou literaturou. 

U samotných Mg slitin a nËsledně deponovaných povlaků bude hodnocena jejich morfologie 

povrchu. Z hlediska struktury bude pozorovËna tlouńťka povlaku, jejich porozita a případně 

budou u povlaků studovËny strukturní anomËlie. Mikrostrukturní analýza Mg slitin 

a jednotlivých povlaků bude zahrnovat chemické a fËzové sloņení a u jednotlivých povlaků 

budou popisovËny děje a reakce probíhající během nËstřiku. 

Z hlediska mechanických vlastností bude u Mg slitin a deponovaných povlaků hodnocena 

jejich tvrdost a mikrotvrdost při různých zatíņeních. Z provedených vtisků v povlacích bude 

hodnocen charakter vnitřního pnutí. DËle bude v rËmci charakterizace hodnocena 

mikrotvrdost Mg slitin po tryskËní a po depozici jednotlivých povlaků a bude stanoven 

mikrotvrdostní profil Mg slitin pod povlaky. Tyto výsledky budou porovnËny se samotnými 

neovlivněnými Mg slitinami. 

V rËmci hodnocení tribologických vlastností budou u Mg slitin a povlakovaných Mg slitin 

stanoveny hodnoty frikčních koeficientů během suchého tření a tření pod olejem. Po zkouńce 

opotřebení za sucha bude u vzorků stanoven i hmotnostní úbytek (míra opotřebení). 

Z nËsledného pozorovËní povrchů bude studovËno chovËní při opotřebení a mechanismus 

opotřebení/poruńení povlaků. 

Hořčíkové slitiny a povlakované hořčíkové slitiny budou dËle hodnoceny z pohledu 

elektrochemického korozního chovËní v 3,5% roztoku NaCl. Během těchto 

potenciodynamických měření budou u jednotlivých vzorků stanoveny hodnoty korozních 

potenciËlů, Ecorr, a korozních proudových hustot, icorr. Po expozici vzorků koroznímu 

prostředí bude studovËno korozní chovËní jednotlivých vzorků a bude stanovený 

mechanismus korozního napadení. 
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5 EXPERIMENTÁLNÍ ČÁST 

5.1 Charakterizace pouţitých substrátů 

SubstrËtem pro nanËńení ņËrově stříkaných povlaků byla zvolenË tvËřenË hořčíkovË slitina 

AZ31 (vzorky o rozměrech 100 × 100 × 5 mm) a litË hořčíkovË slitina AZ91 (vzorky 

o rozměrech 100 × 100 × 7 mm).  

 

5.1.1 Slitina AZ31 

 

Prvkové sloņení slitiny AZ31 měřené pomocí metody Glow-Discharge Optical Emission 

Spectroscopy (GDOES, Spectrumat  GDS 750) je uvedeno v tab. 5. Sloņení odpovídË normě 

ASTM B90M. Mikrostruktura tvËřené slitiny AZ31 je tvořena polyedrickými zrny substitučního 

tuhého roztoku hliníku v hořčíku  (1) a čËstic na bËzi AlxMny (2), (obr. 30). Zeng, [220], uvËdí, 

ņe se v případě slitiny AZ31 nejčastěji jednË o fËzi Al8Mn5, resp. Al8(Mn,Fe)5. 

 

tab. 5: Prvkové složení hořčíkové slitiny AZ31, [hm. %] 

Označení  Al Zn Cu Mn Si Fe Ni Mg 

GDOES  3,45 1,30 0,00 0,28 0,03 0,00 0,00 94,94 

norma  2,5-3,5 0,7-1,3 
max. 

0,05 
0,2-1,0 

max. 

0,1 

max. 

0,005 

max. 

0,005 
Zbytek 

 

  

obr. 30: Mikrostruktura tvářené Mg slitiny AZ31, (1) substituční tuhý roztok , (2) fáze 

Al8Mn5, a) z povrchu, b) v podélném směru, LM 

 

5.1.2 Slitina AZ91 

 

Prvkové sloņení slitiny AZ91 měřené pomocí metody GDOES (Spectrumat  GDS 750) 

shrnuje tab. 6. Sloņení odpovídË normě ASTM B93/B93M. Na obr. 31 je uvedena 

mikrostruktura lité hořčíkové slitiny AZ91 tvořena zrny substitučního tuhého roztoku hliníku 

v hořčíku  (1) a fËzí β odpovídající sloņení Mg17(Al,Zn)12 [221]. V mikrostruktuře je přítomnost 

fËze β omezena na oblasti eutektika (2) tvořeného fËzemi  + β a oblasti přítomného 

diskontinuËlního precipitËtu βD (3). V mikrostruktuře jsou zastoupeny i čËstice na bËzi AlxMny (4). 
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V okolí eutektika lze kromě diskontinuËlního precipitËtu moņné pozorovat světlejńí oblasti s vyńńí 

koncentrací Al (5). Nakaura [222] ve své prËci uvËdí, ņe mikrostruktura litých Mg slitin 

obsahující 6 aņ 9 hm. % Al zahrnuje oblasti přesyceného tuhého roztoku s vyńńím obsahem Al 

neņ je ve zbylé fËzi . Kaplan, [223], uvËdí, ņe tyto oblasti obklopují nerovnovËņné 

intergranulËrní Mg17(Al,Zn)12 fËze (tj. eutektikum) a fËzi β. 

Vyńńí obsah Al v oblasti (5) je moņné pozorovat i z provedené prvkové mapy na obr. 32c. 

Z prvkové mapy je současně patrnË přítomnost čËstic obsahující Mg2Si (obr. 32f). Z obr. 32c a d 

je zjevnË přítomnost fËze Al8Mn5[19]. 

 

tab. 6: Prvkové složení hořčíkové slitiny AZ91, [hm. %] 

Označení Al Zn Cu Mn Si Fe Ni Mg 

GDOES 8,80 0,84 0,00 0,32 0,01 0,00 0,00 90,03 

norma 8,7–9,3 0,8–1,2 
max. 

0,05 
0,0–1,5 

max. 

0,02 

max. 

0,02 

max. 

0,005 
Zbytek 

 

  

obr. 31: Mikrostruktura lité Mg slitiny AZ91, (1) substituční tuhý roztok , (2) eutektikum  + 

β, (3) diskontinuální precipitát βD, (4) fáze Al8Mn5, (5) oblast vyšší koncentrace Al, LM 

   

   

obr. 32: Prvková mapa slitiny AZ91, a) Metalografický výbrus – povrch, b) Mg, c) Al, d) Mn, 

e) Zn, f) Si, EDS SEM 
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5.1.3 Příprava metalografického výbrusu hořčíkových slitin 

 

Pro charakterizaci mikrostruktury hořčíkových slitin AZ31 a AZ91 byly z původních vzorků 

o rozměrech 100 × 100 mm vyřezËny menńí vzorky pomocí metalografické pily Discotom-6 

(Struers). Tyto výřezy byly zalisovËny do směsi pryskyřic Izofast a Clarofast (Struers) 

na automatickém lisu Citopress-10 (Struers). Po zalisovËní byly vzorky vybrouńeny 

a vyleńtěny pomocí automatické brusky Tegramin-25 (Struers). V případě lité hořčíkové 

slitiny AZ91 byl připraven metalografický výbrus z povrchu vzorku, v případě tvËřené slitiny 

AZ31 byl připraven metalografický výbrus z povrchu i z podélného směru vzorku. 

Pro odhalení mikrostruktury hořčíkových slitin byly vyleńtěné vzorky leptËny pomocí leptadla 

acetic picral (4,2 g kyselina pikrovË, 10 ml voda, 10 ml kyselina octovË a 70 ml ethanol) po 

dobu několika sekund. NaleptanË mikrostruktura obou hořčíkových slitin byla 

charakterizovËna pomocí invertovaného světelného mikroskopu (LM) Zeiss Axio Observer 

Z1m (Zeiss). Mikrostruktura slitin, včetně provedených prvkových map, byla pozorovËna 

pomocí rastrovacího elektronového mikroskopu (SEM) Zeiss Evo LS-10 (Zeiss) 

s EDS detektorem Oxford Instruments X-max 80 mm
2
. 

 

5.1.4 Tryskání Mg slitin 

Před samotnou depozicí ņËrově stříkaných povlaků byly povrchy vzorků hořčíkových slitin 

tryskËny korundem. Konkrétním abrazivem byl umělý hnědý korund (elektrotavený korund) 

tříděný podle velikosti zrna dle FEPA nejčastěji v rozmezí F12-F1000 nebo F4-F220 [224, 

225]. Prvkové sloņení pouņitého hnědého korundu dané výrobcem a prvkové sloņení 

stanovené metodou EDS je uvedeno v tab. 7. Ze snímků pouņitého abraziva pořízených na SEM 

je moņné pozorovat, ņe čËstice vykazují polygonËlní aņ nepravidelnou ostrohrannou morfologii. 

Je patrné, ņe čËstice abraziva jsou hutné bez s malým mnoņstvím viditelných pórů (obr. 33).  

 

  

obr. 33: Částice abraziva, a) umělý hnědý korund F36, b) Detail, SEM 

 

tab. 7: Složení tryskacího materiálu 

Oxid Al2O3 SiO2 TiO2 CaO MgO Fe2O3 Volné Fe 

Výrobce 95,5 <1,4 1,5-3,0 <0,4 <0,5 <0,3 max. 0,01 

EDS 92,05 4,16 2,79 0,54 0,14 0,31 - 
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Z výsledků granulometrické analýzy provedené pomocí granulometrického laserového 

analyzËtoru Sympatec HELOS (H2568) & RODOR je patrné, ņe pouņité abrazivo mË 

poměrně ńirokou distribuci velikosti čËstic. Velikost čËstic se pohybovala v rozmezí ~ 150-

1 100 µm. TypickË čËstice souboru mË velikost 573 m (aritmentický průměr i mediËn), 

nejčastěji se vńak vyskytují čËstice s velikostí 667 m, coņ ukazuje, ņe distribuční funkce 

je asymetrickË (obr. 34). 

 

 

obr. 34: Výsledky granulometrické analýzy – hnědý korund 

Samotný proces tryskËní povrchu hořčíkových slitin byl proveden pomocí tryskací jednotky 

Hunziker ST 1403 (Hunziker) ve společnosti Plasmametal s.r.o. TryskËní probíhalo 

na vzduchu při pokojové teplotě a aplikovaném tlaku 3 bary. Morfologie povrchů vzorků 

tryskaných slitin byly charakterizovËny pomocí SEM. 

Na obr. 35a,b je uvedena morfologie povrchu tryskané slitiny AZ31 a AZ91. Na povrchu jsou 

jasně patrné ostré hrany a vrcholky vytvořené dopadem a skluzem abraziva. V důsledku nízké 

tvrdosti Mg slitin a vysoké tvrdosti abraziva s velkou kinetickou energií dońlo během tryskËní 

lokËlně k fyzickému znečińtění povrchu, kdy se čËstice abraziva „zasekly― do povrchu Mg 

slitiny (obr. 55 níņe). V důsledku vysokého pnutí vneseného do materiËlu během tryskËní 

dochËzelo nejen v okolí abraziva ke vzniku mikrotrhlin. Z kolmého výbrusu tryskaných 

vzorků – AZ31 (obr. 35c) a AZ91 (obr. 35d) je evidentní, ņe dońlo k výraznému zvýńení 

povrchové drsnosti. V některých oblastech dochËzelo k únavovému poruńení povrchové 

vrstvy, které se navenek projevilo vznikem trhlin a odlupovËním jemných ńupinek tryskaného 

kovu. 

Hodnocení drsnosti povrchu tryskaných Mg slitin bylo provedeno pomocí konfokËlního 

mikroskopu Olympus Lext OLS 3000 (Olympus) s protivibračním stolem ENVIST 

OLYMEXT a polovodičovým laserem o vlnové délce  = 408 ± 5 nm. Ze získaných dat 

na konfokËlním mikroskopu byla stanovena průměrnË drsnost povrchu (kotvícího profilu). 

Jednotlivé hodnoty pro slitiny AZ31 a AZ91 uvËdí tab. 8. 
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obr. 35: Morfologie povrchu tryskané Mg slitiny a) AZ31 b) AZ91, c) kolmý výbrus AZ31, d) 

kolmý výbrus AZ91 

tab. 8: Hodnoty drsností tryskaných Mg slitin získaných pomocí konfokálního mikroskopu 

Slitina  AZ31  AZ91 

Max. výńka profilu Rmax[µm]  42,77  39,65 

Výńka nerovnosti Rz[µm]  38,08  34,77 

Střední aritm. odchylka profilu Ra[µm]  5,7  5,2 

 

5.2 Charakterizace pouţitých prášků 

Morfologie a prvkovË analýza abraziva a výchozích prËńků pouņitých pro ņËrové stříkËní byla 

provedena pomocí SEM s EDS. Mikrostrukturní analýza pouņitých prËńků byla provedena 

pomocí SEM z kolmého výbrusu, kdy jednotlivé prËńky byly za studena zality do pomalu 

tuhnoucí pryskyřice Aka-Resin. Vzduchové bubliny přítomné v pryskyřici byly před 

zatuhnutím odstraněny pomocí vakuové impregnační jednotky CitoVac (Struers). 

Metalografické brouńení a leńtění prËńků bylo provedeno stejným postupem jako v případě 

Mg slitin. 

Vyhodnocení jednotlivých spekter prvkové analýzy bylo provedeno pomocí softwaru AZtec 

verze 2.0. Analýza distribuce velikosti čËstic byla provedena pomocí granulometrického 

laserového analyzËtoru Sympatec HELOS (H2568) & RODOR metodou laserové difrakční 

analýzy. 

 

5.2.1 Prášek pro vaznou mezivrstvu – NiCrAlY 

Výrobce uvËdí, ņe čËstice prËńku NiCrAlY (obr. 36) s obchodním označením Amdry 9621 

(Oerlikon) byly připraveny plynovou atomizací. Na obr. 36 je zdokumentovanË morfologie 

komerčně dostupného prËńku NiCrAlY se sféroidním tvarem čËstic. Tento tvar čËstic 

je typický pro proces plynové atomizace. Při detailnějńím pohledu je na povrchu viditelnË 

přítomnost dendritické mikrostruktury. Prvkové sloņení tohoto materiËlu dané výrobcem 
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a sloņení stanovené metodou EDS shrnuje tab. 9. Z obr. 37 je patrné, ņe dendrity tvoří 

i vnitřní mikrostrukturu čËstic prËńku. Moskal a Jasik [127] uvËdí, ņe dendritickË struktura 

je výsledkem prudkého ochlazení materiËlu během výroby. 

Po naleptËní (konc. HNO3 + HCl 1:4, po dobu 3 s) je zjevné, ņe oblasti mezi jednotlivými 

dendrity jsou tvořeny póry, případně fËzemi odlińného sloņení neņ je sloņení dendritů. Dle 

literatury [128] jsou jednotlivé dendrity tvořeny tuhým roztokem -Ni, resp. -(Ni,Cr) + 

‘ Ni3Al. V mezidendritickém prostoru je pozorovËn vyńńí obsah hliníku a poměrově niņńí 

obsah niklu a chromu (obr. 37). Doleker, [211], a Pace, [135], uvËdí, ņe se jednË o fËzi β-

NiAl. Co se týče Y, to bylo v NiCrAlY prËńku zastoupeno zcela nerovnoměrně. Moskal 

a Jasik, [127], uvËdí, ņe Y je v NiCrAlY prËńcích zastoupeno převËņně ve formě jemných 

precipitËtů NiY, Ni7Y a pravděpodobně i ternËrní sloučeniny Ni-Y-Al. 

 

  

obr. 36: NiCrAlY prášek včetně uvedené morfologie povrchu 

tab. 9: Prvkové složení prášku NiCrAlY (Amdry 9621), [hm. %] 

Prvek Al C Cr Fe Ni Si Y ostatní 

Výrobce 10,01 0,01 22,15 0,06 66,43 0,01 1,13 0,2 

EDS 9,50 - 22,90 0,09 66,28 - 1,23 - 
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obr. 37: Vnitřní mikrostruktura částice NiCrAlY prášku, kolmý výbrus a prvková analýza, a) 

analyzovaná oblast, b) detail, c) Ni, d) Cr, e) Al, f) Y 

NominËlní rozdělení velikosti čËstic je stanoveno dodavatelem na -90 ± 45 µm. Dle normy 

ASTM B214-16, [226], tvoří nejvyńńí podíl čËstice o rozměrech 75-63 µm. 

Z výsledků granulometrické analýzy bylo patrné, ņe velikost NiCrAlY čËstic se pohybovala 

v rozmezí ~ 38-130 µm, stejně jak uvËdí výrobce (tj. sítné -120/+140 aņ -400). Největńí 

zastoupení vńak tvořily čËstice o velikosti ~ 82 µm (obr. 38). PrůměrnË velikost čËstic byla 

stanovena na 76 µm (dle normy ASTM B214 se stËle jednË o označení -140/+200). 

 

 

obr. 38: Výsledky granulometrické analýzy – prášek NiCrAlY 
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5.2.2 Prášek na kovové bázi - Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 

Výrobce uvËdí, ņe prËńek s obchodním označením Diamalloy 1010 můņe být pouņitý pro 

nËstřiky pouņitelné při vysokoteplotních aplikacích, zahrnující jistou míru opotřebení, jakými 

jsou např. součËsti spalovacích motorů, povrchy loņisek, čepů, plundņrů, hydraulických 

součËstí a lisů. Stejně jako v případě NiCrAlY prËńku byl Diamalloy 1010 připraven 

plynovou atomizací. Díky tomu mají čËstice sferoidní tvar. Z obr. 39 je evidentní přítomnost 

dendritů, které tvoří vnitřní mikrostrukturu prËńku. Stejně jako u NiCrAlY je tato dendritickË 

mikrostruktura důsledkem prudkého ochlazení během procesu výroby. Výrobce (Oerlikon) 

uvËdí, ņe prËńek dosahuje porozity 1,5-2,0 obj. %. Prvkové sloņení tohoto materiËlu dodané 

výrobcem a měřené pomocí EDS je uvedeno v tab. 10. 

 

  

obr. 39: Diamalloy 1010 včetně uvedené morfologie částic 

tab. 10: Prvkové složení prášku Diamalloy 1010, [hm. %] 

Prvek  Cr Mo Ni Si C Fe 

Výrobce  28 4,5 16 1,5 1,75 Zbytek 

EDS  28,04 4,61 16,17 1,66 - Zbytek 

 

Z metalografického výbrusu čËstice prËńku Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 (obr. 40) bylo moņné 

pozorovat, ņe mikrostruktura je tvořena převËņně jemnou strukturou (dendrity tuhého roztoku) 

a karbidickou sítí. DendritickË struktura je velmi jemnË v důsledku vysoké rychlosti tuhnutí. 

V případě materiËlu na bËzi austenitické oceli se s rostoucím obsahem Mo ve slitině 

dendritickË mikrostruktura stËvË jeńtě jemnějńí, jelikoņ Mo zabraņuje růstu austenitu [159]. 

Podle Schaefflerova diagramu (obr. 41) je pro dané sloņení prËńku hlavní sloņkou prËvě 

přesycený austenit -Fe. Jak uvËdí Fischmeister, [227], a Wieczerzak, [228], prËńky pro 

ņËrové nËstřiky na bËzi ocelí obsahující více uhlíku jsou tvořeny dendrity tuhého roztoku a sítí 

karbidů nebo karbidů tvořících eutektikum s tuhým roztokem. V zËvislosti na sloņení se jednË 

o směsné karbidy M7C3, M6C, M2C a MC. 
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obr. 40: Mikrostruktura prášku Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75(Diamalloy 1010), a) kolmý výbrus, 

b) kolmý výbrus-detail 

Provedením prvkového mappingu (obr. 42) bylo moņné rozlińit distribuci jednotlivých prvků. 

Je evidentní, ņe struktura je nehomogenní díky segregaci prvků během procesu tuhnutí 

prËńku. Jak je moņné pozorovat na obr. 42a-c, jednotlivé dendrity byly bohatńí na ņelezo 

a austenitotvorný nikl, zatímco feritotvorné prvky jako Cr a Mo se spíńe hromadily v oblasti 

karbidické sítě a místech s vyńńím obsahem C (obr. 42d-f). Z obr. 42f je moņné pozorovat, 

ņe se uhlík, stejně jako Cr a Mo vyskytoval v mezidendritickém prostoru. Během procesu 

tuhnutí čËstice vznikË z taveniny nejprve dendritickË matrice -Fe. NËsledně se vytvËří 

na hranicích dendritů eutektickË struktura a dochËzí k precipitaci karbidů. 

 

obr. 41: Schaefflerův diagram s vyznačenou oblastí prášku Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 

 

 



60 

 

   

   

obr. 42: Vnitřní mikrostruktura částice Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 prášku, a) Analyzovaná 

oblast, b) Fe, c) Ni, d) Cr, e) Mo, f) C 

Dle výrobce je nominËlní rozdělení velikosti čËstic prËńku - 45 ± 16 µm. Na zËkladě 

získaných výsledků granulometrické analýzy bylo stanoveno, ņe velikost čËstic prËńku 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 se pohybuje v rozmezí ~ 16 – 55 µm. Nicméně, 90 % vńech čËstic 

prËńku mË velikost do 44 µm. Největńí zastoupení tvořily čËstice o velikosti ~ 33 µm (obr. 

43). PrůměrnË velikost čËstic byla stanovena na 31 µm. 

 

 

obr. 43: Výsledky granulometrické analýzy – prášek Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 

 

5.2.3 Prášek na kovokeramické bázi – WC-10Co4Cr 

V případě pouņitého materiËlu na kovokeramické bËzi se jednalo o sferoidní WC-10Co4Cr 

prËńek (obr. 44) připravený aglomerací s nËsledným slinovËním.  

PrËńek WC-CoCr obsahuje 86 hm. % karbidu wolframu, jakoņto tvrdé sloņky a 14 hm. % 

CoCr matrice, kterË plní funkci pojiva pro čËstice karbidu WC. Povlaky z tohoto materiËlu 

stříkané metodou HVOF mají dle dodavatele vysokou hustotu, nízkou porozitu a dobrou 
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adhezi k podkladovému substrËtu. Prvkové sloņení tohoto materiËlu dané výrobcem a měřené 

pomocí EDS je uvedeno v tab. 11. 

Jak je uvedeno na obr. 44, čËstice prËńku WC-CoCr vykazují sférickou morfologii typickou 

pro aglomerované a slinované materiËly s určitým stupněm porozity. Je patrné, ņe u některých 

čËstic jsou výraznějńí otevřené póry v povrchu, které pravděpodobně vznikly během procesu 

výroby. Z obr. 44 je dËle moņné pozorovat, ņe některé čËstice WC-CoCr připodobņují svým 

tvarem tzv. cenosféry. JednË se o duté útvary, které vńak v dutině obsahují dalńí menńí čËstice 

téhoņ materiËlu. Z morfologie povrchu WC-CoCr čËstice je moņné při větńím zvětńení 

pozorovat kromě pórů také oblasti bohaté na pojivo CoCr (hladké tmavńí oblasti) a oblasti 

bohaté na karbidy WC (drsnějńí světlé oblasti). 

 

  

obr. 44: Prášek WC-CoCr včetně uvedené morfologie povrchu částic 

 

tab. 11: Prvkové složení prášku WC-CoCr (WOKA 3652 FC), [hm. %] 

Prvek  W Co Cr C Fe 

Výrobce  Zbytek 8,5-11,5 3,4-4,6 4,8-5,6 max. 0,2 

EDS  85,1 10,8 4,1 - - 

 

Z kolmého výbrusu WC-CoCr čËstice prËńku (obr. 45) je patrnË porézní mikrostruktura 

s malými čËsticemi WC, které se na pořízeném SEM snímku jeví jako světlé plochy. Tyto 

čËstice WC mají přibliņnou velikost 0,5 – 3 µm. Distribuce čËstic WC ve WC-CoCr prËńku 

není zcela homogenní. Mezi čËsticemi WC jsou nerovnoměrně rozptýlené světle ńedé plochy 

tvořené Co a tmavě ńedé plochy tvořené Cr (resp. CoCr) [229]. Obě tyto ńedé fËze CoCr tvoří 

matrici s určitým mnoņstvím rozpuńtěného W, černé oblasti představují póry. Dle Bolellia 

kol., [177], je W v CoCr matrici vyloučen ve formě jemných precipitËtů WC nebo ve formě 

směsných karbidů. Frisk a Markström, [230], uvËdí, ņe se jednË o karbidy (Co,Cr,W)7C3 

a (Co,Cr,W)6C, které se utvËří nad limitem rozpustnosti Cr v CoCr matrici při vysokém 

obsahu C. 

MateriËl s obchodním označením WOKA 3652 FC mË dle výrobce nominËlní rozdělení 

velikosti čËstic - 45 ± 15 µm. Výsledky granulometrické analýzy prokËzaly, ņe velikost čËstic 

WC-CoCr se pohybuje v rozmezí ~ 16-66 µm. Nicméně, 90 % vńech čËstic mË velikost do 

52 µm. Největńí zastoupení tvořily čËstice o velikosti 39 µm (obr. 46). PrůměrnË velikost 

čËstic byla stanovena na 38 µm. 
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obr. 45: Prvkový mapping částice WC-CoCr, a) analyzovaná oblast, b) W, c) Co, d) Cr 

 

 

obr. 46: Výsledky granulometrické analýzy – prášek WC-10Co4Cr 

 

5.2.4 Prášek na keramické bázi – 8-YSZ 

Komerčně dostupný ZrO2/Y2O3 92/8 (čËstečně stabilizovaný oxid zirkoničitý oxidem 

yttritým) od společnosti GTV (obr. 47) byl připraven společným utavením oxidů a nËsledným 

drcením. Chemické sloņení 8-YSZ dané výrobcem a sloņení měřené pomocí EDS uvadí tab. 

12. Obsah ZrO2+HfO2 byl pomocí EDS stanoven na 91,97 hm. %, kdy 90,08 hm. % 

zastupoval ZrO2 a 1,89 hm. % zastupoval HfO2. Konvenční prËńky na bËzi YSZ vyrobené 

společným utavením oxidů ZrO2 a Y2O3 s nËsledným drcením vykazují angulËrní 
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a nepravidelnou morfologii s velmi nízkou porozitou (obr. 47). Při detailnějńím pohledu jsou 

lépe viditelné jednotlivé ńtěpné plochy vzniklé během drcení. 

 

  

obr. 47: Prášek YSZ včetně uvedené morfologie povrchu částic 

 

tab. 12: Složení 8-YSZ prášku [hm. %] 

Oxid  Al2O3 SiO2 TiO2 Fe2O3 CaO MgO ZrO2+HfO2 Y2O3 

Výrobce  0,06 < 0,03 < 0,06 < 0,05 < 0,02 < 0,08 Zbytek 8,35 

EDS 0,14 - - - - - 91,97 7,89 

 

Z provedené prvkové mapy (obr. 48) bylo patrné, ņe obsahy jednotlivých prvků – Zr, Y a Hf, 

respektive jejich oxidů ZrO2, Y2O3 a HfO2 byly rovnoměrně zastoupeny v celém průřezu 

analyzovaných čËstic. Jak uvËdí i dostupnË literatura [231], na zËkladě homogenní distribuce 

prvků v analyzovaném prËńku je přítomnË krystalickË netransformovatelnË tetragonËlní fËze 

t‘-ZrO2, respektive Zr0,87Y0,13O1,95 fËze, kterË vznikla v důsledku substituce atomů zirkonia 

yttriem a rychlého ochlazení. 

Hadjicharalambous a kol., [231], rovněņ pomocí EDS analýzy zaznamenaly v YSZ prËńcích 

s 8 hm. % Y2O3 přítomnost Hf. Oxid hafnia HfO2 je přítomen v prËńcích jako nečistota. 

 

Dle výrobce je nominËlní distribuce velikosti čËstic prËńku - 60 ± 10 µm. Z dostupných 

granulometrických dat od výrobce je mediËn velikosti čËstic 28,92 µm. DËle výrobce uvËdí, 

ņe 90 % veńkerých čËstic mË průměr do 43 µm a 10 % veńkerých čËstic mË průměr pod 

16,25 µm. Největńí zastoupení tvoří čËstice o velikosti 30-35 µm. 

Ze získaných granulometrických výsledků (obr. 49) bylo stanoveno, ņe mediËn velikosti 

čËstic je 38 µm, 90 % veńkerých čËstic mË velikost do 63 µm. Největńí zastoupení tvoří 

čËstice o velikosti 47 µm. 
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obr. 48: Prvkový mapping částic 8-YSZ, a) analyzovaná oblast, b) Zr, c) Y, d) Hf 

 

 

obr. 49: Výsledky granulometrické analýzy 8-YSZ 

 

5.2.5 Postup přípravy ţárových nástřiků 

Pomocí jednotky AP-50 (Plasma technik AG Switzerland) s robotem ABB (APS) nebo 

jednotky HVOF JP5000 (HVOF) byl ve společnosti Plasmametal s.r.o. na povrch tryskaných 

hořčíkových slitin AZ31 a AZ91 nanesen vņdy přísluńný povlak. Zvolenou metodu pro 

depozici jednotlivých povlaků, počet vrstev a výslednou tlouńťku povlaků shrnuje tab. 13. 

Přesné podmínky přípravy, tj. teplota tlak, rychlost posuvu, pracovní vzdËlenosti, průtoky 

plynů a prËńků aj. nelze uvËdět z důvodu know-how společnosti Plasmametal. NËstřik vazné 

mezivrstvy NiCrAlY byl proveden pouze v případě nËsledné depozice keramického povlaku 

na bËzi 8-YSZ. 
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tab. 13: Podmínky depozice povlaků 

Typ povlaku Metoda Tloušťka povlaku [µm]  Počet vrstev 

NiCrAlY APS 70  1 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 HVOF 500  4 

WC-10Co4Cr HVOF 400  8 

8-YSZ APS 300  12 

 

5.3 Charakterizace vlastností povlaků 

5.3.1 Hodnocení morfologie a mikrostruktury povlaků 

V rËmci charakterizace vńech ņËrově stříkaných povlaků byl proveden systematický postup, 

kdy byl u povlakovaných vzorků nejprve hodnocen jejich povrch (morfologie) pomocí SEM. 

V případě NiCrAlY povlaků byla pro lepńí vizualizaci 2D snímků ze SEM provedena 3D 

analýza povrchu pomocí konfokËlního mikroskopu Olympus Lext OLS 3000. Pomocí 

konfokËlního mikroskopu a z provedeného metalografického výbrusu byla stanovena 

průměrnË drsnost povrchu vzorků s NiCrAlY vaznou mezivrstvou. 

Z hlediska metalografického hodnocení byly povlakované Mg slitiny AZ31 a AZ91 

za studena zality do pomalu tuhnoucí epoxidové pryskyřice Aka-Resin. Po zatvrdnutí 

pryskyřice byly vzorky vybrouńeny a vyleńtěny pomocí automatické brusky Tegramin-25 

(Struers). Oproti samotným Mg slitinËm bylo nutné zvolit jiný postup přípravy 

metalografického výbrusu, jelikoņ se vedle sebe nachËzely dva zcela odlińné materiËly lińící 

se svou tvrdostí a na rozhraní Mg substrËt/povlak by dochËzelo k přílińnému odbrouńení Mg 

substrËtu. Současně bylo nutné zvolit ve vńech krocích vyńńí přítlačné síly. Během leńtění byla 

zvolena plËtna s nízkou pruņností a byly zkrËceny časy leńtění oproti samotným Mg slitinËm 

bez povlaků. 

U naleptaných top coatů, tj. Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75, WC-10Co4Cr a 8-YSZ, byla 

stanovena průměrnË hodnota pórovitosti (resp. strukturních defektů, tj. póry, hranice splatů, 

trhliny, aj.). Ta byla stanovena obrazovou analýzou pomocí softwaru ImageJ (obr. 50). 

Hodnota porozity byla stanovena vņdy z 10 měření. 

 

  

obr. 50: Ukázka stanovení porozity WC-CoCr povlaků pomocí softwaru ImageJ 
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U 8-YSZ povlaků byla navíc pozorovËna mikrostruktura povlaku na lomové plońe, kdy 

vzorky byly ohnuty do úhlu 45 ° pomocí vËlcového ohybového trnu BYK-Gardner Mandrel 

Tester při laboratorní teplotě. 

Pro naleptËní Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků byl zvolen 10% Nital (HNO3 v ethanolu) po 

dobu 120 sekund. Pro zvýraznění mikrostruktury WC-10Co4Cr povlaků bylo vyuņito 

Murakamiho činidla (10 g K3Fe[CN]6, 10 g KOH a 100 ml destilované vody) s dobou leptËní 

3 sekundy [232]. PrvkovË analýza povlaků, příp. prvkové sloņení jednotlivých fËzí v povlaku, 

bylo provedeno pomocí energiově disperzní spektroskopie EDS. Analýza přítomných fËzí 

v povlacích byla stanovena pomocí rentgenového difrakčního analyzËtoru XRD Empyrean 

(Panalytical) s Cu anodou (K1 = 0,15406 nm, K2 = 0,15444 nm) při laboratorní teplotě. 

Scan step byl nastaven na 0,013 °. Data byla vyhodnocena pomocí softwaru HighScore Plus. 

 

5.3.2 Hodnocení mechanických vlastností povlaků 

SoučËstí charakterizace ņËrově stříkaných povlaků bylo stanovení jejich tvrdosti a hodnocení 

tvrdosti hořčíkových substrËtů. Tvrdost, resp. mikrostvrdost, byla stanovena metodou dle 

Vickerse s vyuņitím mikrotvrdoměru LECO AMH55 (LECO, Saint Joseph, MO, USA). 

Měření bylo provedeno dle normy ASTM E384 s výdrņí 10 sekund. V rËmci charakterizace 

vńech povlaků (top coatů) bylo provedeno měření tvrdostí při zatíņeních 10, 50, 300 a 1000 g. 

V případě měření tvrdosti NiCrAlY vazného povlaku bylo aplikované zatíņení stanoveno 

pouze na 10 g z důvodu vysoké porozity, malé tlouńťky a strukturní nehomogenity povlaku. 

Pro charakterizaci tvrdosti hořčíkových substrËtů bylo voleno stejné zatíņení (tj. 10, 50, 300 

a 1000 g), pouze v případě stanovení tvrdostního profilu a stanovení tvrdosti hořčíkových 

slitin v povrchové vrstvě bylo voleno zatíņení rovněņ 10 g. Hodnocení rozměrů vtisků bylo 

provedeno pomocí softwaru Cornerstone a SEM. Hodnoty tvrdosti dle Vickerse byly získËny 

podle Rovnice 10: 

 
,1891,02

136
sin2

22
d

F

d

F

HV 




  
(10) 

kde F je aplikované zatíņení v N, d je úhlopříčka vtisku v mm. Pro výpočet hodnoty tvrdosti 

dle Vickerse pomocí jednotek SI je třeba přepočítat aplikované zatíņení z N na kg vydělením 

gravitační konstantou g = 9,806 65 m·s
-2

. Hodnota 
2

136
sin


  souvisí s geometrií Vickersova 

diamantového indentoru (obr. 51). 

 

obr. 51: Vickersův indentor včetně geometrie vtisku 
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5.3.3 Hodnocení tribologických vlastností povlaků 

Pro studium tribologických vlastností ņËrově stříkaných povlaků (top coatů) na hořčíkových 

slitinËch AZ31 a AZ91 byl z původních vzorků o rozměrech 100 × 100 × 7 mm odříznutý 

vzorek o rozměrech 30 × 30 mm. Zkouńka tribologických vlastností byla provedena pomocí 

univerzËlního testovacího zařízení UMT Tribolab od společnosti Bruker metodou Ball on 

plate (obr. 52) při aplikovaném normËlovém zatíņení 30 N. CelkovË doba měření byla 

stanovena na 1 800 s, kdy celkovË vzdËlenost byla stanovena na 450 m při frekvenci 5 Hz 

a pracovní drËze 25 mm. Měření probíhalo za laboratorní teploty za sucha anebo pod olejem 

(polosyntetický olej 10W-40). Kulička neboli protikus
4
, byla vņdy volena tak, aby buď svým 

sloņením nejvíce odpovídala měřenému materiËlu povlaku, nebo aby měla vyńńí tvrdost neņ 

samotný povlak a nedochËzelo k jejímu opotřebení. 

V případě povlaku Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 byl protikus slinutý Si3N4, v případě WC-

10Co4Cr povlaků byl protikus ze slinutého karbidu WC-12Co a v případě keramických 8-

YSZ povlaků byla protikusem kulička ze slinutého ZrO2. Průměr kuličky byl vņdy 7,5 mm. 

Stejné měření bylo vņdy pro porovnËní provedeno i na Mg substrËtech AZ31 a AZ91. Povrch 

výřezu byl vybrouńen a vyleńtěn pomocí diamantové pasty 1 µm pro dosaņení drsnosti 

povrchu (Střední aritm. odchylka profilu) Ra  0,05 µm. 

 

obr. 52: Metoda ball on plate 

Hodnocení povrchů povlaků a Mg substrËtů po tribologických zkouńkËch bylo provedeno 

pomocí SEM s EDS. U vzorků, kde bylo provedeno měření za sucha, byl pomocí 

analytických vah A&D HR120 měřen hmotnostní úbytek s přesností na 0,1 mg. 

 

5.3.4 Hodnocení korozních a elektrochemických vlastností vzorků 

Pomocí automatické pily Discotom-6 (Struers) byly provedeny výřezy jednotlivých vzorků 

o rozměrech 20 × 20 × 7 mm. Vzorky Mg slitin AZ31 a AZ91 byly navíc vybrouńeny pomocí 

brusného SiC papíru no. 1 200 a poté oplËchnuty v izopropanolu a osuńeny proudem vzduchu. 

Na korozní testy byly pouņity série vzorků brouńené Mg slitiny (AZ31 a AZ91), tryskané Mg 

slitiny, Mg slitiny s NiCrAlY povlakem, Mg slitiny s povlakem Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75, 

Mg slitiny s WC-10Co4Cr a 8-YSZ povlakem. Kaņdé měření bylo provedeno celkem 3×. Pro 

charakterizaci vzorků byla zvolena metoda lineËrní polarizace v prostředí 3,5% NaCl. 

K měření byl vyuņitý potenciostat/galvanostat BioLogic VSP-300 s tříelektrodovým 

                                                 
4
 Counter-ball 
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systémem zapojení, kdy pracovní elektrodou byl měřený vzorek, referenční elektrodou byla 

SCE (nasycenË kalomelovË elektroda) o znËmé hodnotě potenciËlu a jako pomocnË elektroda 

slouņila Pt síťka. Měření probíhalo v rozsahu od -100 mV do +200 mV od potenciËlu 

nezatíņeného obvodu OCP (Open Circuit Potential), tedy 100 mV do katodické oblasti 

a 200 mV do anodické oblasti. Doba ustalovËní potenciËlu při kontaktu vzorku s elektrolytem 

(roztokem NaCl) byla stanovena na 5 min. Výsledky byly vyhodnoceny pomocí softwaru EC-

Lab®V10.21 extrapolací Tafelových oblastí polarizační křivky (obr. 53). 

Vloņením vzorku do korozního prostředí (elektrolytu) se hodnota potenciËlu ustËlí na hodnotě 

Ecorr (korozní potenciËl), kdy se systém nachËzí v rovnovËze. Pomocí externího zdroje 

se systém dostËvË ze stavu rovnovËņného do katodické nebo anodické oblasti. Na zËkladě 

vloņeného potenciËlu E se zaznamenËvË hodnota proudové hustoty i. Tento proces se nazývË 

polarizace. ZískanË data lze zobrazit v polarizačním diagramu jako zËvislost log |i| = f(E) 

(obr. 53). 

 

obr. 53: Polarizační křivky s vyznačenými Tafelovými oblastmi [4] 

 

Extrapolací Tafelových oblastí byla stanovena hodnota korozní proudové hustoty icorr, kterË 

je mírou korozní rychlosti. 

Po provedení korozních testů bylo u vńech vzorků provedeno pozorovËní povrchu pomocí 

stereomikroskopu Stemi 2000-C (Zeiss) a vzorky byly rozřezËny v exponované čËsti pomocí 

laboratorní pily Discotom-6. Připravené výřezy byly zality do pryskyřice a na takto 

připravených vzorcích byl proveden metalografický výbrus standardním metalografickým 

způsobem. Na kolmém výbrusu byla provedena strukturní analýza pomocí LM a SEM s EDS. 
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6 VÝSLEDKY A DISKUZE 

6.1 Morfologie a mikrostruktura tryskaných hořčíkových slitin 

Snímky pořízené na konfokËlním mikroskopu zobrazující povrchovou morfologii tryskané 

hořčíkové slitiny AZ31 s drsností Ra ≈ 5,7 µm a AZ91 s drsností Ra ≈ 5,2 µm jsou uvedeny na 

obr. 54. Z obou snímků je evidentní, ņe tryskËním povrchu dońlo k nËrůstu drsnosti. V místě 

dopadu čËstic abraziva dochËzí k poruńení povrchu materiËlu a vznikË nový tzv. „juvenilní 

povrch materiËlu―, který se vyznačuje vysokou aktivitou materiËlu [75]. Za běņných 

podmínek se tato aktivita velmi rychle sniņuje v důsledku adsorpce plynů nebo reakcí 

na povrchu. V případě Mg slitin dochËzí k oxidaci. Z EDS analýzy povrchu (obr. 55) byl 

patrný vyńńí obsah kyslíku na povrchu, který souvisí s vytvořením vrstvy MgO. Oblasti vyńńí 

koncentrace hliníku odpovídají přítomným čËsticím abraziva Al2O3 anebo odhaleným 

intermetalickým fËzím Al8Mn5. 

 

 

 

obr. 54: Morfologie povrchu tryskané slitiny, konfokální mikroskop, a) AZ31, b) AZ91 

Z obr. 56 je patrné, ņe v případě obou slitin dońlo u povrchu k největńí plastické deformaci 

a utvoření tzv. Beilbyho vrstvy [75]. S rostoucí vzdËleností od povrchu je stËle zjevnË oblast 

s velkou plastickou deformací a dËle i s malou plastickou deformací. Jak je uvedeno na obr. 

56a, v případě tvËřené slitiny AZ31 zasahuje oblast velké plastické deformace do hloubky 

přibliņně 10-15 µm od povrchu. V této oblasti nebylo moņné zcela jasně rozeznat jednotlivË 
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zrna. V případě lité slitiny AZ91 bylo obtíņné rozlińit hranici velké plastické deformace. 

Tlouńťka oblasti velké plastické deformace zËvisela na velikosti a distribuci fËze Mg17Al12 a 

eutektika [42]. Díky tomu byla tlouńťka oblasti velké plastické deformace odhadnuta na 

přibliņně 20 µm (obr. 56c). V plasticky deformovaných oblastech je moņné pozorovat 

přítomnost deformačních dvojčat (obr. 56b a d). 

 

 

   

obr. 55: Prvková analýza tryskaného povrchu slitiny AZ31, a) analyzovaná oblast, b) Mg, c) 

O, d) Al 

  

  

obr. 56: Mikrostruktura povrchové vrstvy tryskaných Mg slitin, a) AZ31, b) AZ31-detail, c) 

AZ91, d) AZ91-detail 
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6.2 Charakterizace vazného NiCrAlY povlaku 

Morfologie plasmaticky stříkaného NiCrAlY povlaku 

Typickou morfologii povrchu APS stříkaných NiCrAlY povlaků na Mg slitinËch dokumentuje 

obr. 57. Povlak je charakteristický dopadnutými natavenými (a čËstečně natavenými) 

čËsticemi rozprostřenými po povrchu - splaty (A), nenatavenými čËsticemi (B) a otevřenými 

póry (C). ČËstečně natavené a nenatavené čËstice se jeví jako výčnělky na povrchu, které 

zvyńují drsnost stříkaného povlaku. Pro lepńí znËzornění morfologie povrchu NiCrAlY 

povlaku byl povrch povlakuanalyzovËn pomocí konfokËlního mikroskopu (obr. 58). Na obr. 

58b je uvedenË 2D projekce deponované vazné NiCrAlY vrstvy na povrchu Mg slitin, kdy 

červenË místa jsou poloņenË nejvýńe a modrË místa zobrazují nejniņńí oblasti nebo otevřené 

póry v povlaku. 

Po celém povrchu nastříkaného NiCrAlY povlaku jsou mikrotrhliny, které vznikly v důsledku 

rychlého zahřËtí prËńku a nËsledného prudkého ochlazení zahřËtých čËstic a splatů při dopadu 

na povrch (obr. 57b). Kuroda, [233], uvËdí, ņe v mikrostruktuře povlaku mohou vznikat pnutí 

vlivem kontrakce jednotlivých splatů během jejich rychlého ochlazení (10
6
-10

8
 °C·s

-1
) 

a zpětného zatuhnutí na chladnějńím substrËtu nebo vrstvě předem zatuhlých splatů povlaku. 

Tato pnutí (Quenching stresses) mají zËsadní vliv na mikrostrukturu a výsledné vlastnosti 

povlaků. Pnutí v ņËrově stříkaných povlacích se uvolņují např. vytvořením trhlin v povlaku. 

 

  

obr. 57: a) Morfologie stříkaného NiCrAlY povlaku, b)detail 

 

Na zËkladě analýzy povlaků pomocí konfokËlního mikroskopu byly stanoveny průměrné 

drsnosti NiCrAlY povlaků nanesených na slitinËch AZ31 a AZ91. Tyto hodnoty jsou uvedeny 

v tab. 14. Střední aritmetickË odchylka profilu Ra byla stanovena na 9,97 µm v případě 

NiCrAlY povlaku na slitině AZ31 a 9,40 µm v případě NiCrAlY povlaku na slitině AZ91. 

PorovnËním drsností NiCrAlY povlaků na Mg slitinËch s tryskanými slitinami bez povlaků 

(tab. 8) je evidentní, ņe po nËstřiku NiCrAlY povlaku dońlo k výraznému nËrůstu drsnosti 

povrchu. ZvýńenË drsnost po nËstřiku povlaku je převËņně způsobena přítomností nenatavených 

a čËstečně natavených čËstic. V případě NiCrAlY vazných povlaků je vńak tato zvýńenË drsnost 

do jisté míry ņËdoucí z důvodu zajińtění co největńí styčné plochy mezi NiCrAlY vazným 

povlakem (bond coatem) a nËsledně stříkaným funkčním povlakem (top coatem) [8, 11, 70]. 
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obr. 58: Morfologie povrchu NiCrAlY povlaku na AZ31, a) 3D projekce, b) 2D projekce 

 

tab. 14: Hodnoty drsností povrchu vzorků s NiCrAlY povlakem 

Slitina AZ31+NiCrAlY AZ91+NiCrAlY 

Max. výńka profilu Rmax[µm] 66,76 71,43 

Výńka nerovnosti Rz[µm] 58,76 56,42 

Střední aritm. odchylka profilu Ra[µm] 9,97 9,40 

 

Mikrostruktura NiCrAlY povlaku 

Mikrostruktura deponovaných NiCrAlY vazných povlaků na hořčíkových slitinËch AZ31 

a AZ91 je zobrazena na obr. 59. PrůměrnË tlouńťka vazných NiCrAlY povlaků byla 

stanovena na ~ 70 µm. Je vńak patrné, ņe v případě slitiny AZ91 je povlak více rovnoměrný 

neņ v případě slitiny AZ31. Oba povlaky vykazovaly typickou lamelËrní strukturu 

charakteristickou pro ņËrově stříkané povlaky zahrnující póry, nenatavené, případně 

zoxidované čËstice vzniklé během APS nËstřiku. Na obr. 59b je moņné pozorovat přítomnost 

nenatavené čËstice prËńku. Na obr. 59e je zase moņno lépe pozorovat hranice jednotlivých 

splatů. Tyto strukturní prvky vńak bylo moņno pozorovat v povlacích na obou slitinËch. 

Ze snímků je moņné pozorovat, ņe na rozhraní Mg slitina/NiCrAlY povlak není přítomnË 

ņËdnË výraznË oxidickË mezivrstva, kterË by mohla negativně ovlivņovat adhezi povlaku 

k substrËtu. 
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V literatuře je uvedeno, [234, 235], ņe při teplotËch vyńńích neņ 450 °C dochËzí na rozhraní 

Ni a Al (resp. fËze Mg17Al12) ke vzniku Ni-Al intermetalických fËzí, které mohou negativně 

ovlivnit adhezi povlaku k substrËtu. JednË se převËņně o fËze Al3Ni a Al3Ni2. U lité slitiny 

AZ91 vńak nebylo pozorovËno, ņe by dochËzelo k ovlivnění depozice povlaků fËzí 

Mg17(Al,Zn)12 přítomnou na povrchu a XRD analýza (obr. 60) neprokËzala přítomnost těchto 

fËzí na rozhraní. Je tomu pravděpodobně z důvodu, ņe během nËstřiku je povrch hořčíkové 

slitiny vystaven vysoké teplotě po velmi krËtkou dobu, během níņ nedojde k ņËdné výrazné 

reakci na rozhraní těchto fËzí. 

 

  

  

  

obr. 59: Mikrostruktura NiCrAlY vazného povlaku, kolmý výbrus, a) AZ31, b) AZ31 detail, c) 

mikrostrukturní analýza povlaku na AZ31 - nenatavená částice, d) AZ91, e) AZ91 detail, f) 

mikrostrukturní analýza povlaku na AZ91 - natavená částice 
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Fázové složení NiCrAlY povlaku 

Jak je patrné z obr. 59c, f, mikrostruktura NiCrAlY povlaku je tvořena směsí fËzí β-NiAl 

a matrice  bohaté na Ni a Cr. Ochlazením natavených čËstic by mělo za běņných podmínek 

dochËzet k precipitaci γ fËze (Ni3Al). Nicméně prudkým ochlazením během nËstřiku dochËzí 

ke vzniku pouze malého mnoņství velmi jemných precipitËtů  rozptýlených v přesycené 

matrici , které jsou pomocí XRD velmi těņko rozlińitelné díky podobným mříņkovým 

parametrům [119, 120, 129]. 

Z provedené XRD analýzy (obr. 60) je zjevné, ņe v případě nastříkaných povlaků dońlo 

k poklesu intenzity píků anebo k zËniku malých píků v porovnËní s původním prËńkem. Tento 

jev lze vysvětlit tím, ņe během nËstřiku dońlo vlivem vysoké teploty k rozpuńtění některých 

fËzí a k nËrůstu mříņkových defektů v důsledku silné plastické deformace při nËrazu 

nenatavených a čËstečně natavených čËstic na povrch substrËtu [60]. 

Jak dËle uvËdí obr. 60, v případě prËńku i povlaku byla detekovËna přítomnost fËze Ni5Y. 

Přítomnost této fËze v MCrAlY povlacích detekovali také Sacré [136] a Iņdinský [137]. 

Přítomné yttrium v MCrAlY prËńku se vyskytuje buď rozpuńtěno v matrici  anebo převËņně 

ve formě intermetalické fËze M5Y a M3Y, kde M = Ni a/nebo Co. M5Y a M3Y jsou 

lokalizované předevńím na fËzovém rozhraní. Během nËstřiku povlaku dojde k zËniku této 

fËze, díky nízké teplotní stabilitě (~ 1 000 °C). Poté dochËzí k jejímu rozpuńtění v matrici, 

případně k nËsledným reakcím, jakými jsou například oxidace na Y2O3 [136]. Případné malé 

mnoņství fËze Ni5Y v povlacích je omezeno na oblasti nenatavených čËstic prËńku NiCrAlY. 

 

 

obr. 60: Výsledky XRD analýzy NiCrAlY prášku a povlaku 

V důsledku provedení nËstřiku NiCrAlY povlaku na vzduchu (APS) bylo v jeho 

mikrostruktuře zastoupeno jisté mnoņství oxidů (obr. 60 a obr. 61). Z provedené prvkové 

mapy bylo moņné pozorovat, ņe jednotlivé prvky nebyly v NiCrAlY povlacích zastoupeny 

zcela rovnoměrně. Nejvíce nerovnoměrně rozloņen v povlaku byl Al. Hliník byl v povlaku 

zastoupen v matrici přesyceného tuhého roztoku  a ve fËzi β-NiAl. Nejvyńńí koncentraci Al 
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bylo vńak moņné pozorovat prËvě v oblastech přítomného Al2O3 (obr. 61d) vzniklého během 

plasmatického stříkËní. 

Yttrium bylo v deponovaném povlaku zastoupeno buď v tuhém roztoku a jako intermetalickË 

fËze Ni5Y nebo ve formě oxidů (obr. 61). Nikl a chrom byly v povlaku zastoupeny spíńe 

rovnoměrně. Z obr. 61b je vńak zjevnË segregace Ni (bílé ńipky), ke které dońlo díky ochuzení 

tuhého roztoku o hliník [236]. FËze β-NiAl, se stejně jako ‘ (Ni3Al) můņe působením vyńńích 

teplot během nËstřiku rozloņit za vzniku Al, který reaguje se vzduńným kyslíkem na Al2O3. 

Samotný povlak po nËstřiku je tvořený hlavně přesycenou matricí  (resp. + ‘-Ni3Al) a β-

NiAl. V oblastech vzniku Al2O3, tj. na povrchu natavených čËstic prËńku, dochËzí za vysoké 

teploty k uvedeným reakcím (Rovnice 11-12) [237]: 

 

 Ni4OAl2O3NiAlβ4 322   (11) 

 Ni12OAl2O3AlNi
,
γ4 3223   (12) 

 

Jsou-li přítomny v povlacích -Cr fËze, při natavení prËńku nebo dlouhodobé expozici při 

vysokých teplotËch dochËzí k rekci -Cr s fËzí γ za vzniku fËze β-NiAl a fËze  obohacené 

o Cr. Tuto reakci popisuje Rovnice 4 [237]. 

 

   

   

obr. 61: Prvkový mapping NiCrAlY povlaku na slitině AZ91, a) analyzovaná oblast, b) Ni, c) 

Cr, d) Al, e) O, f) Y 

Provedením bodové EDS analýzy (tab. 15) byl stanoven obsah prvků v jednotlivých oblastech 

povlaku (obr. 61a). V oblasti 1 (ovlivněnË oblast) byl pozorovËn značný deficit Al a Y 

v porovnËní s oblastí 2 (tj. neovlivněnË oblast). Oblast 3 byla tvořena předevńím Al2O3 a jak 

je evidentní z obr. 61f tak pravděpodobně i Y2O3. 
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tab. 15: Obsah prvků v analyzovaných oblastech - obr. 61a, [hm. %] 

Oblast Ni Cr Al Y O 

1 75,58 20,52 3,17 0,10 0,63 

2 66,45 21,66 10,03 1,53 0,33 

3 1,67 8,37 43,41 2,88 43,67 

 

6.3 Charakterizace povlaku na kovové bázi – Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 

Morfologie Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku 

Morfologii povrchu Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku stříkaného metodou HVOF ukazuje 

obr. 62. Povlak se vyznačuje velkým mnoņstvím čËstečně natavených a nenatavených čËstic 

prËńku, coņ poukazuje na niņńí teplotu plamene během nËstřiku. Zplońtění čËstic nastalo 

v důsledku kombinace vysoké teploty a plastické deformace při dopadu na povrch. 

Na povrchu (obr. 62b) jsou vńak dobře pozorovatelné i zcela natavené oblasti prËńku 

a otevřené póry. Při detailnějńím pohledu na nËstřik (obr. 62b) je zřejmé, ņe povrch větńích 

čËstic je pokrytý velkým mnoņstvím malých kapek vzniklých rozstříknutím nËsledně 

dopadajících natavených čËstic na povrch povlaku. 

 

  

obr. 62: Morfologie povrchu Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na slitině a) AZ31, b) detail 

Mikrostruktura Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku 

Mikrostruktura povlaku deponovaného na hořčíkových slitinËch AZ31 a AZ91 s průměrnou 

tlouńťkou ~ 500 µm je uvedena na obr. 63. Jak uvËdí obr. 63b, mezi deponovaným povlakem 

a Mg substrËtem AZ31, resp. i AZ91, nebyla pozorovËna ņËdnË oxidickË mezivrstva, coņ 

značí dobrou adhezi povlaku k substrËtu. Je evidentní, ņe vlivem vysoké rychlosti dopadu 

natavených čËstic prËńku na povrch Mg substrËtu dońlo k intenzivnějńímu uzamknutí těchto 

dopadnutých čËstic. To vedlo k dalńímu nËrůstu drsnosti rozhraní povlak/Mg substrËt, coņ 

můņe poukazovat na zvýńenou pevnost spoje [87, 108]. 

Díky dostatečně nízké viskozitě a plastické deformaci čËstic dońlo k utěsnění a vyplnění pórů 

nËstřikem dalńí vrstvy (obr. 63a,c). Jak je moņné pozorovat na obr. 63a,c, horní vrstva 

povlaku se jeví méně kompaktní, neņ je tomu u těch předchozích vrstev. Je to kvůli tomu, 
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ņe kaņdË nËsledující vrstva prËvě utěsní tyto póry a díky vysoké dopadové rychlosti čËstice 

dojde ke zhutnění vrstev předeńlých [6, 238]. 

Povlak obsahoval určité mnoņství pórů různé velikosti a tvarů. S vyuņitím obrazové analýzy 

a softwaru ImageJ bylo provedeno kvantitativní stanovení porozity. Povlak 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 nastříkaný na Mg slitině AZ31 měl porozitu 0,69 ± 0,10 % 

a povlak Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 na Mg slitině AZ91 měl porozitu 0,78 ± 0,12 % (tab. 16). 

Barbezat, [239], uvËdí, ņe typickË porozita povlaků vyuņívaných předevńím v automobilovém 

průmyslu (součËsti převodovky, synchronizační krouņky, vidlice řazení, pístní krouņky, stěny 

vËlců, aj.) by se měla pohybovat v rozmezí 1 aņ 3 obj. %, kdy 2 % představují ideËlní hodnotu 

z hlediska tribologických vlastností. Jak Barbezat, [239], uvËdí, při nanËńení povlaku lze 

pomocí mnohých parametrů stříkËní řídit vznik oxidů ņeleza FeO (wustite) a Fe3O4 (magnetit) 

s kluznými vlastnostmi. Autor uvËdí, ņe je třeba se vyhnout vzniku oxidu Fe2O3 (hematit), 

protoņe nemË kluzné vlastnosti a působí abrazivně. 

 

  

  

obr. 63:Mikrostruktura Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na slitině a) AZ31, b) AZ31-detail, 

c) AZ91, d) AZ91-detail 

tab. 16: Hodnota porozity Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75povlaků na AZ31 a AZ91 

 Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ31 Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ91 

Porozita [%] 0,69 ± 0,10 0,78 ± 0,12 
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Analýzou povlaku byly ve struktuře patrné dalńí fËze, které v prËńcích nebylo moņné 

detekovat. Na obr. 63d je patrnË přítomnost ńedé fËze. ProvedenË prvkovË analýza prokËzala 

přítomnost prvků jako W, Cr a Co. Jednalo se pravděpodobně o nečistotu na bËzi tvrdého 

cermetu WC-CoCr. 

NaleptËním povlaku v 10% Nitalu po dobu 120 sekund dońlo k odhalení jeho mikrostruktury 

(obr. 64). Z obrËzku jsou po naleptËní jasně rozeznatelné nenatavené a natavené oblasti a jsou 

zde dobře rozpoznatelné přítomné póry. V oblasti nenatavených a čËstečně natavených 

deformovaných čËstic je viditelnË velmi jemnË dendritickË struktura (obr. 64b). 

 

  

obr. 64: a) Mikrostruktura naleptaného Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75povlaku, b) Detail 

mikrostruktury 

 

Fázové složení Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku 

XRD analýza prokËzala, ņe hlavní fËzí v nastříkaném povlaku je austenit -Fe přesycený 

legujícími prvky Ni a Cr. Druhou detekovanou fËzí byl karbid typu M7C3 (obr. 65). Dle 

literatury [141, 227, 228, 240] se jednË o směsný karbid, kde M = Fe, Cr, Mo. Jurči, [241], 

uvËdí, ņe karbid M7C3, který je solidifikačního původu, je stabilní do cca 520 °C. Pod touto 

teplotou přechËzí na nízkoteplotní karbidy typu M6C, MC nebo M23C6 a za laboratorní teploty 

je metastabilní. V mikrostruktuře bylo pozorovatelné také malé mnoņství oxidů a jiných fËzí. 

Toto mnoņství vńak bylo velmi malé a nebylo je moņné pomocí XRD detekovat. 

Přítomnost přesyceného austenitu a karbidu typu M7C3 detekovali v HVOF nËstřicích na bËzi 

Fe-Cr-C a Fe-Cr-Ni-V-Mo-C také autoři Zhou, [242], a Röttger, [243]. Röttger kromě výńe 

zmíněných fËzí vznikajících při teplotËch 1266 °C detekoval také přítomnost karbidu MC 

a malé mnoņství oxidů na hranicích splatů. Podle Chicco a Thorpe, [244], platí, ņe u těchto 

materiËlů dochËzí při teplotËch pod 1 300 °C k eutektické reakci. OchlazovËním nataveného 

materiËlu vznikË prËvě austenit a karbid M7C3. 

Z difraktogramu (obr. 65) je moņné pozorovat pokles intenzity jednotlivých fËzí v povlaku 

v porovnËní s výchozím prËńkem. Tento jev si lze vysvětlit čËstečným rozpuńtěním karbidu 

v austenitu, kdy během rychlého ochlazení nemuselo dojít k jeho zpětné precipitaci. Dalńí 

důvod poklesu intenzity je způsoben výraznou plastickou deformací dopadených čËstic (obr. 

66, oblast 1) a přítomností natavených oblastí (obr. 67). 
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obr. 65: Výsledky XRD analýzy Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 prášku a povlaku 

 

Na obr. 66a je dobře pozorovatelnË struktura nenatavené čËstice prËńku 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 s viditelnými hranicemi splatu. V dolní čËsti čËstice (oblast 1) 

je pozorovatelnË výraznË plastickË deformace čËstice. Z toho vyplývË, ņe čËstice nebyla zcela 

natavena nebo byla natavenË, avńak během letu k substrËtu dońlo k jejímu zatuhnutí a při 

dopadu byla zcela ztuhlË a dońlo pouze k její deformaci na povrchu povlaku. V horní čËsti 

čËstice (obr. 66a, oblast 2) je pozorovatelnË nedeformovanË (resp. mËlo deformovanË) 

struktura, jejíņ detail je uveden na obr. 66b. 

V souladu s literaturou, [245], je zËkladní mikrostruktura povlaku (přesněji řečeno 

nenatavených čËstic), stejně jako u výchozího prËńku, tvořena předevńím dendrity 

přesyceného tuhého roztoku -Fe a sítí tvořenou směsným karbidem typu M7C3. Z obr. 66b je 

vidět, ņe průměrnË tlouńťka větve karbidu se pohybuje okolo 100 – 200 nm. Tlouńťka 

dendritu austenitu se pohybuje okolo 500 – 1 000 nm. Fischmeister, [227], ve své studii 

uvËdí, ņe velikost dendritů silně zËvisí na rychlosti ochlazovËní taveniny. Například, při 

rychlosti ochlazovËní řËdově 10
3
 °C·s

-1
 se velikost ramen dendritů pohybuje okolo 10-20 µm, 

zatímco při rychlosti ochlazovËní 10
5
 K·s

-1
 se velikost ramen dendritů pohybuje okolo 1 µm. 

Z toho vyplývË, ņe ochlazovací rychlost Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku byla řËdově 

10
5
°C·s

-1
 a vyńńí [227]. 

U některých nenatavených čËstic byla pozorovËna lokËlně odlińnË struktura (obr. 66a, 

oblast 3). Během výroby prËńku (atomizace) byla malË čËstice téhoņ materiËlu zachycena 

velkou kapkou a slouņila jako nukleum pro tuhnutí. Jak postupně od tohoto nuklea dochËzelo 

ke krystalizaci, podchlazení se sniņovalo rekalescencí
5
 a dendritickË struktura byla hrubńí 

[241]. V oblastech, kde byly čËstice při dopadu natavené nebo čËstečně natavené byla 

pozorovËna odlińnË struktura (obr. 66c a obr. 67). Přítomný karbid zde jiņ netvoří síť, ale 

                                                 
5
 Rekalescence je proces, kdy se během krystalizace uvolņuje skupenské teplo, které můņe zahřívat 

podchlazenou taveninu a zpomalovat krystalizaci. Tavenina se můņe ohřËt aņ na Tt a proces krystalizace se 

zastaví. 
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je zde zastoupen spíńe v globulËrní formě v důsledku rychlého ochlazení. Tento jev lze popsat 

tím, ņe během ohřevu dońlo k čËstečnému rozpuńtění karbidu a během rychlého ochlazení 

dońlo k jeho zpětné precipitaci [241]. 

 

 

 

 

obr. 66: Mikrostruktura Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75povlaku, a) dopadená nenatavená částice, 

b) nedeformovaná oblast, c) částečně natavená oblast 

Zcela odlińnË struktura byla pozorovatelnË u natavených oblastí. Jak dokumentuje obr. 67, 

oblasti nenataveného a čËstečně nataveného materiËlu byly od zcela nataveného dobře 

rozeznatelné a mezi těmito oblastmi jsou dobře pozorovatelné hranice splatů. V okolí zcela 

nataveného materiËlu bylo pozorovËno vyńńí mnoņství oxidů, které vznikaly během letu 

natavené kapky materiËlu k povrchu (obr. 67a, tmavé oblasti). V zËvislosti na míře natavení 

a rychlosti odvodu tepla z taveniny při dopadu bylo moņné pozorovat také přítomný karbid 

M7C3.Ve zcela natavených oblastech je struktura bez přítomného karbidu a jeví se homogenně. 

Vzhledem k vysokým rychlostem ochlazovËní při dopadu nestačí dojít k odmíńení prvků. 

Na zËkladě některých studií [60, 241] lze předpoklËdat, ņe tyto oblasti jsou dokonce amorfní. 

Při detailním pohledu je ve zcela natavené oblasti (obr. 67b) moņné pozorovat malé jasně 

ohraničené kulové útvary o velikosti cca 500 nm. EDS analýza prokËzala, ņe tyto oblasti 

obsahují vyńńí koncentraci Fe a Ni neņ okolní zcela natavenË matrice, ale méně Cr, C a Mo 

(obr. 68). U nenatavených čËsticí je nejvyńńí koncentrace Fe a Ni pozorovËna v oblastech 

odpovídajících austenitu. Nejvyńńí koncentrace Cr, C a Mo byly pozorovËny v oblastech 

odpovídající směsnému karbidu M7C3. Z provedené prvkové mapy lze rozeznat koncentrace 

prvků na rozhraní nenatavenË čËstice/natavenË oblast. Prvkové sloņení jednotlivých 
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analyzovaných oblastí (obr. 68a) je uvedeno v tab. 17. Přítomný kyslík v povlaku (obr. 68g) 

se nachËzí převËņně na hranicích splatů ve formě oxidů. 

 

  

obr. 67: Analýza Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku, a) natavená oblast, b) detail natavené 

oblasti 

 

   

   

obr. 68: Prvkový mapping Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku, a) analyzovaná oblast, b) Fe, 

c) Ni, d) Cr, e) C, f) Mo, g) O 
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tab. 17: Prvkové složení jednotlivých oblastí povlaku, [hm. %] 

Oblast 

analýzy 
 Fe Cr Ni Mo Si 

1 (austenit)  50,9 22,6 22,5 2,8 1,2 

2 (karbid)  44,8 35,0 13,1 5,9 1,2 

3  50,2 22,1 23,4 3,4 1,0 

4  52,6 19,8 24,5 2,0 1,1 

 

6.4 Charakterizace povlaků na kovokeramické bázi – WC-10Co4Cr 

Morfologie WC-10Co4Cr povlaku 

Morfologii povrchu WC-10Co4Cr povlaku zobrazuje obr. 69. Na povrchu jsou 

identifikovatelné čËstečně natavené i zcela natavené oblasti. Jak je moņné pozorovat na obr. 

69b, na povrchu povlaku jsou přítomné oblasti CoCr matrice (A), oblasti tvořené WC a WC 

obklopených CoCr matricí (B) i otevřené póry (C). Velikost čËstic WC se pohybovala 

v rozsahu 0,5-2 µm. Je vńak moņné pozorovat i čËstice s velikostí pod touto hodnotou (obr. 69 

a obr. 70). 

Důvodem, ņe jsou v povlaku různě deformované čËstice prËńku, je to, ņe během nËstřiku 

dosËhly čËstice prËńku různého stupně natavení a během letu k substrËtu dosËhly rozdílné 

kinetické energie [246]. 

 

  

obr. 69: Morfologie povrchu WC-10Co4Cr povlaků na slitině a) AZ31, b) AZ31 detail 

 

Mikrostruktura WC-10Co4Cr povlaku 

Mikrostruktura ņËrově stříkaných (HVOF) WC-10Co4Cr povlaků na hořčíkových slitinËch 

AZ31 a AZ91 je uvedenË na obr. 70. PrůměrnË tlouńťka povlaku byla v obou případech 

~ 400 µm. Povlaky byly na obou slitinËch nastříkËny rovnoměrně bez znËmek lokËlně 

zvýńené porozity, makrotrhlin anebo výrazně zoxidovaných pËsů mezi jednotlivými vrstvami 

nËstřiku. Mezi povlakem a Mg substrËtem nebyla viditelnË mezivrstva oxidů (obr. 70). Jak 

dokumentuje obr. 70b a d, v povlacích byly jasně rozeznatelné hranice splatů, WC čËstice 

a CoCr matrice. Matrice vńak nebyla v povlacích zcela homogenně distribuovËna, a tedy bylo 

moņné pozorovat rozlehlejńí oblasti této fËze. Tyto rozsËhlejńí oblasti matrice mají nepříznivý 
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účinek na lokËlní tvrdost a otěruvzdornost povlaku [60, 177]. Případné fËze obsahující Ni a Cr 

tvořily nečistoty povlaku (obr. 70d). 

 

  

  

obr. 70: Mikrostruktura WC-10Co4Cr povlaků, a) AZ31, b) AZ31-detail povlaku, c) AZ91, d) 

AZ91-detail rozhraní povlak/substrát 

Porozita povlaků byla stanovena obrazovou analýzou pomocí softwaru ImageJ a byla 

ve vńech případech poměrně nízkË, coņ poukazuje na vysokou hustotu a hutnost povlaku. 

VýslednË hodnota porozity byla stanovena na 5,62 ± 0,85 % v případě WC-10Co4Cr povlaku 

na slitině AZ31 a 5,34 ± 0,97 % v případě WC-10Co4Cr povlaku na slitině AZ91 (tab. 18). 

 

tab. 18: Hodnota porozity WC-CoCr na Mg slitinách AZ31 a AZ91 

  WC-CoCr/AZ31  WC-CoCr/AZ91 

Porozita [%]  5,62 ± 0,85  5,34 ± 0,97 

 

Fázové složení WC-10Co4Cr povlaku 

Provedením XRD analýzy (obr. 71) prËńku a povlaku WC-10Co4Cr je evidentní, ņe i přes 

čËstečný rozklad WC je stËle intenzita píků odpovídající této fËzi nejvyńńí. Oproti samotným 

prËńkům dońlo k poklesu intenzity v důsledku dekarburizace a rozkladu na W2C a v důsledku 

rozpuńtění v okolní CoCr matrici. Dalńím důsledkem poklesu intenzity píků WC je nËrůst 

mnoņství mříņkových defektů spojených s rozsËhlou plastickou deformací čËstic při dopadu 

na povrch substrËtu během procesu HVOF nËstřiku. Pík odpovídající Co matrici je po 
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nËstřiku nedetekovatelný. Rozklad WC je během HVOF nËstřiku moņné pozorovat na XRD 

difraktogramu (obr. 71), kdy dochËzí ke vzniku W2C a volného uhlíku za současného poklesu 

intenzity fËze Co3W3C, resp. (Co,Cr)3W3C. 

Jak uvËdí Bolelli, [60, 177], a Reddy, [247], vedle čËstic WC jsou v povlacích a prËńcích 

viditelné oblasti tvořené -karbidy M6C, M12C anebo směsnými karbidy typu M7C3. JednË se 

nejčastěji o karbidy typu Co2-3W3-4C, (Co,Cr,W)6C, Co6W6C a (Co,Cr,W)7C3 [177]. V případě 

(Co,Cr,W)7C3 se jednË o karbid, který se utvËří nad limitem rozpustnosti Cr v CoCr matrici 

při vysokém obsahu C. JednË se o situaci, kdy u prËńku WC-10Co4Cr nedońlo během výroby 

(slinovËní) anebo nËstřiku k výrazné dekarburizaci. Tento karbid je vńak pomocí XRD 

metody velmi ńpatně rozlińitelný od f.c.c.-Co, M12C a -M6C, jelikoņ pozice dvou hlavních 

píků této fËze jsou 2  44,2 ° a 42,5 ° a pozice Co je 2  44,2 ° a -M6C je 2  42,4 °[177, 

229]. Navíc substituce chromu kobaltem a wolframem v mříņce M7C3 můņe způsobit posun 

a překryv píků v XRD spektru [57, 177]. 

Rozklad WC podle Rovnic 5-8 probíhË za absence kyslíku nebo uvnitř materiËlu při teplotËch 

okolo 1 250 °C [164, 229]. Guilemany [248] vńak uvËdí, ņe v přítomnosti kyslíku (např. na 

povrchu povlaku) je během nËstřiku pozorovËn současně s Rovnicemi 5-8 odlińný degradační 

mechanismus WC čËstic (Rovnice 13-15). 

 

 
222 COCWO2WC   (13) 

  CO2WOC2W 222   (14) 

   CO2WCOW2   (15) 

  

Podle Verdona, [249], se mohou vytvËřet dva typy W2C a elementËrního W. Prvním typem 

W2C je klasicky vzniklý rozkladem z WC dle Rovnice ( a případně i (-(. Druhý mechanismus 

spočívË v precipitaci z tuhnoucí Co/CoCr matrice na hranicích zrn WC. Vzniklý W2C později 

obklopuje čËstice WC (obr. 20 a obr. 72). V důsledku degradačních reakcí se v matrici 

rozpouńtí i volný uhlík. Ten difunduje roztavenou matricí na povrch, kde dochËzí k jeho 

oxidaci a tvorbě CO a CO2 (Rovnice 13-15), čímņ dochËzí ke ztrËtě uhlíku v povlaku. Po 

zatuhnutí napomËhË zbylý uhlík rozpuńtěný v matrici tvořit amorfní nanokrystalické fËze (W, 

C, Co)x. Velikost těchto nanokrystalických fËzí se dle literatury pohybuje okolo 8 nm. 

Případný výskyt elementËrního W je uvËděn na hranicích vzniklého W2C (a v oblastech, kde 

dońlo k silné dekarburizaci) a na hranicích splatů.Rozpouńtění čËstic WC lokalizovaných 

na okraji natavených čËstic prËńku je intenzivnějńí, neņ je tomu v případě WC uvnitř natavené 

čËstice z důvodu rychlejńího odvodu C na rozhraní s horkými spalinami, kdy je za vyńńí 

teploty urychlena difúze. ElementËrní W rozpuńtěný v matrici můņe za vhodných 

termodynamických podmínek precipitovat na rozhraní W2C/matrice anebo difunduje na 

hranice splatů [249, 250]. 

Literatura, [57, 177, 251], uvËdí, ņe v případě HVOF WC-10Co-4Cr povlaků dońlo navíc 

na XRD difraktogramu k posunu píku W2C z teoretické pozice 2 ≈ 39,57 ° na 39,94 ° 

v důsledku čËstečné substituce Cr v mříņce a vzniku fËze (W,Cr)2C. Z naměřených výsledků 

v této prËci bylo stanoveno, ņe hlavní difrakční pík W2C se nachËzí při 2 ≈ 39,93 ° a při 

41,36 ° (obr. 71). 
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Dle literatury, [57, 177], je ńířka difrakčních píků (W,Cr)2C fËze zËvislË na poměru W/Cr 

v mříņce. Vyuņitím lineËrní zËvislosti parametrů a a c (W,Cr)2C a poměru W/Cr lze 

na zËkladě polohy maxim stanovit průměrné sloņení této fËze za pouņití tzv. pseudo-

Voigtových funkcí [252]. 

Bolleli a kol., [57], např. uvËdí, ņe pokud je pro (W,Cr)2C d002  2,254 Å a d101  2,181 Å 

a a = b = 2,88 Å a c = 4,51 Å, tak pro maxima při 2200 ≈ 39,947 ° a 2101 ≈ 41,361 ° 

je výsledné sloņení fËze (W,Cr)2C nËsledující: 53,4 mol. % Cr, 13,3 mol. % W a 33,3 mol. % 

C, Tomuto sloņení odpovídË stechiometrický vzorec (W0,2Cr0,8)2C. 

 

 

obr. 71: Výsledky XRD analýzy WC-10Co4Cr prášku a povlaku 

 

V nastříkaných povlacích na Mg slitinËch byly zastoupeny jak čËstice WC o velikosti 0,5- 

2 µm, tak i sub-mikronové čËstice (obr. 72). PozorovËním WC čËstic v povlaku a výchozím 

prËńku bylo stanoveno, ņe větńí čËstice vykazují obdobnou úhlovou morfologii. U jemnějńích 

a sub-mikronových čËstic WC vńak dochËzelo k zaoblení jejich hran a případně aņ k rozkladu 

na W2C (obr. 72, oblast 1). Díky vysoké teplotě slinovËní během výroby prËńku a během 

HVOF nËstřiku dochËzelo k určitému stupni natavení CoCr matrice a k metalurgické reakci 

mezi matricí a WC (Rovnice 16-18), kterË vedla ke vzniku směsných karbidů, [248], 

a dochËzelo k oduhličení povlaku. ČËstečné rozpuńtění WC čËstic v Co/CoCr matrici 

je moņné pozorovat ve vyznačené oblasti 1 a 2 na obr. 72. V důsledku toho, ņe se matrice 

obohacuje o těņký W, se poté na snímku (zpětně odraņené elektrony-BSE) jeví světlejńí (obr. 

72, oblast 1 a 2) v porovnËní s oblastmi matrice, v jejímņ okolí nedońlo k tak výraznému 

rozpuńtění WC (obr. 72, oblast 3). 

 

 6COCW2CoO38WCCo 4 422   (16) 

 2COCWCoO3WCCo 3 332   (17) 
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 CO01CW2CoO5WC21Co 12 662   (18) 

 

Jak dokumentuje obr. 72, k rozpouńtění WC dochËzelo v celém objemu materiËlu. Největńí 

intenzita rozpouńtění WC byla pozorovËna na hranicích splatů. Na hranicích splatů (oblast 1 

a 2) bylo pozorovËno prËvě největńí zastoupení i čËstic W2C, resp. (W,Cr)2C 

a intermetalických fËzí  typu Co3W3C (obr. 72b). Při detailním pohledu na větńí čËstice WC 

je vńak moņno pozorovat, ņe k jejich čËstečnému rozkladu na W2C dochËzí také v jejich 

objemu (obr. 72c). TakovË směs WC a W2C se označuje souhrnně jako WC1-x. Přítomné 

mikrotrhliny v povlaku vznikaly v důsledku pnutí způsobeného prudkým ochlazením splatu 

a v důsledku vzniku jiných fËzí s odlińnými mříņkovými parametry. 

Literatura [253, 254] uvËdí, ņe v důsledku rozdílných rozpustností WC čËstic a Co (resp. 

CoCr) matrice se uvnitř WC čËstic a na jejich okrajích mohou tvořit malé póry v důsledku 

Kirkendallova jevu. Tyto póry byly pozorovËny i v případě WC-10Co4Cr povlaků na Mg 

slitinËch (obr. 72b,c). 

 

 

  

obr. 72: Mikrostruktura WC-10Co4Cr povlaku s oblastí výrazné dekarburizace na hranici 

splatu, SEM BSE, b) detail oblasti 1, c) detail oblasti 3 
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Z provedené prvkové mapy bylo pozorovËno, ņe v oblastech odpovídající čËsticím WC, resp. 

WC1-x (obr. 73a, oblast 1) byla pozorovËna nejvyńńí koncentrace W a C (obr. 73a-c). 

V oblastech odpovídajících čËsticím W2C (obr. 73a, oblast 2) a oblastech odpovídajících 

matrici CoCr s rozpuńtěným W a C (obr. 73a, oblast 3) byla koncentrace uhlíku niņńí neņ 

u WC (obr. 73c). Současně bylo pozorovËno, ņe v oblasti 3 (tj. matrice bohatË na W a C) je 

koncentrace Co a Cr niņńí v porovnËní s oblastí 4, kde nedońlo k tak výrazné dekarburizaci 

a výraznému rozpouńtění WC (obr. 73d,e). Jak je zaznamenËno na obr. 73, nejvyńńí 

koncentrace kyslíku byla na hranicích splatů a v oblastech odpovídající trhlinËm a pórům. 

 

   

   

obr. 73: Prvkový mapping WC-10Co4Cr povlaku, a) analyzovaná oblast, b) W, c) C, d) Co, e) 

Cr, f) O 

 

Katranidis a kol., [250], uvËdí, ņe u WC-Co povlaků bohatých na Co dochËzí při teplotËch 

nad 570 K k pomalé oxidaci Co za vzniku CoO na povrchu nataveného prËńku nebo povlaku. 

Kobalt selektivně oxiduje do teplot 820 K. Nad touto teplotou můņe dochËzet ke vzniku 

malého mnoņství WO3. Oxidace Co a W probíhË nad 820 K současně. Nad 900 K je Co 

schopen difundovat na dlouhé vzdËlenosti a vznikË komplexní oxid CoWO4 z CoO a WO3 

vzniklých za niņńích teplot. CelkovË rychlost oxidace je velmi omezenË díky nízké 

mikroporozitě vznikajícího CoWO4. Podle Richardsonova-Ellinghamova diagramu (obr. 74) 

jsou při teplotËch pod 1000 K oxidy na bËzi Co a W termodynamicky stabilnějńí a 

upřednostņovanějńí neņ oxidy C. To znamenË, ņe jakËkoliv oxidace WC-Co pod 1000 K vede 

ke vzniku oxidů v pevné fËzi a nËrůstu obsahu kyslíku v povlaku (tj. oxidy Co a W). Nicméně 

díky rychlému zahřËtí a ochlazení prËńku a povlaku během nËstřiku je oxidace Co a W velmi 

omezenË a přítomné oxidy jsou převËņně detekovatelné pouze pomocí XPS. Navíc, oxidace je 

v případě WC-CoCr povlaků potlačena v důsledku přítomnosti Cr. 
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obr. 74: Richardsonův-Ellinghamův diagram, oxidy WC-CoCr povlaku [255] 

 

6.5 Charakterizace povlaků na keramické bázi 8-YSZ 

Morfologie povrchu 8-YSZ keramického povlaku 

Morfologii povrchu 8-YSZ povlaku na hořčíkové slitině AZ31 dokumentuje obr. 75. Stejnou 

morfologii povrchu vykazoval i 8-YSZ povlak deponovaný na slitině AZ91. Povrch 

nastříkaného povlaku mË poměrně vysokou drsnost, jelikoņ se na něm nachËzejí nenatavené, 

čËstečně natavené čËstice a splaty vzniklé dopadem natavených čËstic. Na obr. 75b jsou 

pozorovatelné drobné rozptýlené kulovité čËstice 8-YSZ. 

Jak uvËdí literatura, [66], tyto čËstice vznikaly během vzniku splatu, kdy během dopadu zcela 

natavené čËstice dońlo k rozstříknutí taveniny ve formě drobných kapek do okolí splatu (dońlo 

k oddělení taveniny od zbytku splatu). Na obr. 75b je dËle moņné pozorovat, ņe v natavených 

oblastech je přítomna síť mikrotrhlin. Tyto trhliny vznikly v důsledku velkého pnutí během 

rychlého zatuhnutí povlaku během nËstřiku. Splaty jsou navzËjem volně spojeny a tvoří 

porézní mikrostrukturu (obr. 75b). ObdobnË morfologie YSZ povlaku a mechanismus vzniku 

YSZ povlaku popisuje Yang a kol. ve svých studiích [256, 257]. 

 

  

obr. 75: Morfologie povrchu YSZ povlaků na slitině a) AZ31, b) AZ31 detail 
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Mikrostruktura 8-YSZ povlaku 

Kolmý výbrus 8-YSZ povlaků připravených na hořčíkových slitinËch AZ31 a AZ91 

je zobrazen na obr. 76. Celý povlakovaný systém se sklËdË z Mg substrËtu, NiCrAlY vazného 

povlaku a 8-YSZ svrchního povlaku (top coatu). Tlouńťka 8-YSZ povlaků na obou 

hořčíkových slitinËch byla stanovena na ~ 300 µm. Na rozhraní mezi NiCrAlY a 8-YSZ 

je viditelnË zvýńenË drsnost. Ta podporuje lepńí mechanické spojení keramiky a NiCrAlY 

vazné mezivrstvy. U deponovaných 8-YSZ povlaků nebyla pozorovËna ņËdnË stratifikace 

struktury v důsledku nedokonalého nËstřiku, coņ vede k lepńí strukturní integraci systému. 

To se poté projeví na lepńích výsledných vlastnostech povlaku. Na druhou stranu, jak je 

evidentní z obr. 76, 8-YSZ povlak zahrnoval ve svém objemu velké mnoņství trhlin a pórů. 

Jak je vidět například na obr. 76a, u vńech povlaků byly pozorovatelné vertikËlní trhliny, 

které se ńířily skrz celý povlak. Od této vertikËlní trhliny se ńířily podélné horizontËlní trhliny, 

a to převËņně po hranicích splatů a přes přítomné póry. 

Porozita 8-YSZ povlaků byla 11,15 ± 1,89 % v případě 8-YSZ povlaku na slitině AZ31 

a 11,63 ± 2,24 % v případě 8-YSZ povlaků na slitině AZ91 (tab. 19). NaměřenË hodnota 

porozity zahrnovala také přítomné trhliny a dutiny mezi přítomnými splaty. Sobhanverdi 

[212] uvËdí, ņe pro výpočet hustoty pórů by měly být prËvě zohledněny vńechny typy 

vertikËlních, horizontËlních trhlin, dutin mezi splaty, trhlin skrz splaty a mikrotrhliny, jelikoņ 

vńechny tyto strukturní neņËdoucí prvky přispívají ke zhorńení vlastností povlaků [92]. 

LamelËrní struktura 8-YSZ povlaku s kolumnËrními zrny, včetně příčných trhlin, pórů, hranic 

splatů a dutin mezi splaty je nejlépe pozorovatelnË na lomové plońe (obr. 76c,f). Proto byly 

vzorky s 8-YSZ povlaky definovaně ohnuty pomocí ohybového trnu. 

V okamņiku dopadu natavené čËstice na povrch se vytvËří čočkovitý útvar-lamela (splat). 

Tyto lamely jsou v ideËlním případě rovnoběņné s podkladem. SloupcovË struktura zrn vznikË 

směrovým tuhnutím natavených čËstic při vysokých rychlostech ochlazovËní. Na obr. 76f 

je pozorovatelnË trhlina skrz celý splat, póry a dutiny mezi jednotlivými splaty. Přítomnost 

dutin a pórů je způsobena nedostatečným překrytím dopadajících natavených čËstice na 

předeńlé a zachytËvËním vzduchu v povlaku během nËstřiku. Vznik dutin a trhlin je také 

způsoben tím, ņe během procesu tuhnutí dochËzí ke kontrakci čËstic nezËvisle na sousedících. 

Dalńím důvodem je vysoké vnitřní pnutí [217, 258]. Přilnavost mezi jednotlivými splaty se 

výrazně lińí od adheze mezi keramickým povlakem a kovovým podkladem, díky prËvě 

zmíněným trhlinËm a dutinËm [198, 217, 259]. 

 

tab. 19: Hodnota porozity YSZ  na Mg slitinách AZ31 a AZ91 

  YSZ/AZ31  YSZ/AZ91 

Porozita [%]  11,15 ± 1,89  11,63 ± 2,24 
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obr. 76: Mikrostruktura 8-YSZ povlaků na a) AZ31, b) detail povlaku na AZ31, c) lomová 

plocha 8-YSZ povlaku na AZ31, d) AZ91, e) detail povlaku na AZ91, f) lomová plocha 8-YSZ 

povlaku - detail 

 

Fázové složení 8-YSZ povlaku 

Na zËkladě výsledků XRD analýzy (obr. 77) bylo moņné pozorovat, ņe výslednË struktura 

YSZ prËńku i povlaků byla tvořena netransformovatelnou fËzí t‘-ZrO2 (Zr0,87Y0,13O1,95) 

s velmi malým mnoņstvím monoklinické fËze m-ZrO2. V deponovaném povlaku byly navíc 

detekovËny i velmi slabé difrakční píky odpovídající čistému oxidu Y2O3. 

Je třeba poznamenat, ņe t‘ fËze je typickË pro plasmaticky stříkané ZrO2 povlaky [194]. Tato 

fËze se utvËří během prudkého ochlazení dopadajících čËstic na povrch substrËtu. 

NetransformovatelnË t‘-ZrO2 lze od transformovatelné odlińit díky tomu, ņe nedochËzí přímo 

k martenzitické přeměně na monoklinickou modifikaci. Je znËmo [196, 217], 
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ņe netransformovatelnË t‘-ZrO2 je za běņné teploty přesycenË Y2O3. V případě rozkladu t‘-

ZrO2 vznikË tetragonËlní modifikace chudńí na Y2O3. TetragonËlní modifikace je poté 

nËchylnË na transformaci t - ZrO2  m- ZrO2 [194, 217, 231]. 

Stejně jako u vńech předchozích povlaků bylo moņné pozorovat, ņe u deponovaných 8-YSZ 

povlaků dońlo k poklesu intenzity píků v porovnËní s výchozími prËńky v důsledku vzniku 

strukturních defektů v mříņce a dalńího nËrůstu bodových poruch. Výchozí prËńek 8-YSZ 

obsahuje sËm o sobě velké mnoņství bodových poruch, které jsou zodpovědné za sníņenou 

tepelnou vodivost materiËlu. Jak uvËdí Clarke, [210], nízkË vodivost je způsobena vysokou 

koncentrací bodových poruch spojených se substitucí Y
3+

 iontů za původní Zr
4+

 ionty 

a zavedením kyslíkové vakance do struktury YSZ, coņ způsobí pokles vzdËleností mezi 

bodovými defekty. 

 

 

obr. 77: Výsledky XRD analýzy 8-YSZ prášku a povlaku 

Provedením prvkové analýzy (obr. 78) bylo moņné pozorovat, ņe přítomné Zr a kyslík byly 

v deponovaném 8-YSZ povlaku zastoupeny rovnoměrně. Na obr. 78d jsou zjevné malé 

oblasti s vyńńí koncentrací Y, které lze přisoudit přítomnému Y2O3. Na obr. 78e je dokonce 

pozorovatelnË přítomnost Al. 

Při větńím zvětńení bylo moņné rozeznat jednotlivé oblasti bohaté na Al (obr. 79e). 

Na zËkladě provedené prvkové mapy lze konstatovat, ņe se jednË o oxid hlinitý Al2O3. Jak 

uvËdí výrobce, v původních prËńcích 8-YSZ se můņe nachËzet 0,06 hm. % Al2O3 jako 

nečistota (tab. 12). Z obr. 79d je patrnË vyńńí koncentrace Y. Superpozicí obr. 79a a obr. 79d 

je evidentní, ņe vyńńí koncentrace Y se nachËzí na hranicích splatů. Patrně se tedy jednË 

o Y2O3 vzniklý rozpadem tetragonËlního t‘- ZrO2  během nËstřiku za vysokých teplot [260]. 
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obr. 78: Prvkový mapping 8-YSZ povlaku na slitině AZ91, a) analyzovaná oblast, b) Zr, c) O, 

d) Y, e) Al, f) Mg 

 

  

   

obr. 79: Detailnější prvkový mapping 8-YSZ povlaku, a) analyzovaná oblast, b) Zr, c) O, d) Y, 

e) Al 

 

6.6 Tvrdosti deponovaných povlaků a hořčíkových slitin 

V tab. 20 jsou uvedené hodnoty tvrdostí podle Vickerse vńech povlaků a hořčíkových 

substrËtů pro zatíņení 10, 50, 300 a 1000 g. Na zËkladě grafů (obr. 80 a obr. 81) je moņné 

porovnat tvrdosti hořčíkových slitin a povlaků na slitinËch AZ31 a AZ91 pro jednotlivË 

měření. Z obr. 80a je moņné pozorovat, ņe v případě samotné slitiny AZ31 dochËzelo 

s rostoucím zatíņením k mírnému poklesu tvrdosti. Tento jev je pravděpodobně způsoben tím, 

ņe při nízkém zatíņení dochËzelo k ovlivnění tvrdosti okolními hranicemi zrn a případnými 

fËzemi Al8Mn5. S rostoucím zatíņením byly tyto vlivy potlačeny. 
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Na druhou stranu, v případě slitiny AZ91, dochËzelo s rostoucím zatíņením k nËrůstu tvrdosti. 

Hodnoty tvrdostí slitiny AZ91 byly měřeny na naleptané slitině v oblastech odpovídajících 

primËrnímu tuhému roztoku . S rostoucím zatíņením dochËzelo k nËrůstu rozměrů vtisku, 

čímņ dochËzelo k ovlivnění tvrdosti okolním diskontinuËlním precipitËtem fËze 

Mg17(Al,Zn)12, eutektikem  + , případně jinými fËzemi [1, 18, 261]. 

 

tab. 20: Průměrné hodnoty tvrdostí deponovaných povlaků a hořčíkových slitin 

 Materiál 
Zatíţení [g] 

10 50 300 1000 

 Slitina AZ31 69 ± 2 68 ± 2 62 ± 3 58 ± 2 

 Slitina AZ91 72 ± 3 73 ± 3 72 ± 4 80 ± 4 

 NiCrAlY/AZ31 563 ± 74 - - - 

 NiCrAlY/AZ91 552 ± 78 - - - 

 Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ31 752 ± 43 700 ± 25 546 ± 11 510 ± 20 

 Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ91 763 ± 40 692 ± 31 561 ± 39 516 ± 30 

 WC-10Co4Cr/AZ31 2030 ± 157 1503 ± 74 1019 ± 49 978 ± 61 

 WC-10Co4Cr/AZ91 2096 ± 196 1480 ± 80 1030 ± 48 980 ± 70 

 8-YSZ/AZ31 1246 ± 156 1012 ± 77 884 ± 56 796 ± 51 

 8-YSZ/AZ91 1216 ± 107 1035 ± 49 847 ± 67 787 ± 35 

 

Co se týče měřené tvrdosti NiCrAlY povlaků (obr. 80b), ta byla provedena pouze při zatíņení 

10 g z důvodu nízké tlouńťky povlaku (obr. 59). Tvrdost vńak byla do jisté míry ovlivněna 

póry přítomnými v povlaku a hranicemi mezi jednotlivými splaty. Bylo pozorovËno, ņe 

měřením tvrdosti v oblasti nenatavených nebo čËstečně natavených čËstic byla získËna niņńí 

hodnota tvrdosti, neņ tomu bylo v místě zcela natavené a deformované čËstice – splatu. Tento 

jev je pravděpodobně způsoben vyńńí koncentrací mříņkových poruch v deformované oblasti 

a vyńńím vnitřním pnutím [15, 16, 262]. 

 

  

obr. 80: Porovnání jednotlivých hodnot tvrdostí, a) substrátů AZ31 a AZ91, b) NiCrAlY 

povlaků na slitině AZ31 a AZ91 

Jak je evidentní z obr. 81a-c, u vńech povlaků dochËzelo s rostoucím zatíņením při měření 

k poklesu hodnot naměřené tvrdosti. V případě Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku dochËzelo 



94 

 

při vysokých zatíņeních během měření k ovlivnění tvrdosti přítomnými hranicemi splatů, kdy 

dochËzelo k jejich delaminaci, ńtěpení a vzniku trhlin v okolí vtisku (obr. 81d). Stejně jako 

ve vńech případech měření, dońlo navíc k ovlivnění tvrdosti přítomnými póry. Při nízkých 

zatíņeních byla tvrdost ovlivněna okolními hranicemi splatů minimËlně. ZvýńenË hodnota 

tvrdosti povlaku je spojena s přítomností M7C3 karbidů ve struktuře a vysokou koncentrací Cr 

a C v přesyceném austenitu [263–265]. 

Co se týče kovo-keramického povlaku na bËzi WC-CoCr, při zatíņeních 300 a 1000 g 

se tvrdost pohybovala okolo 1000 HV (obr. 81b). Díky heterogenní struktuře povlaku byla 

hodnota tvrdosti negativně ovlivněna rozsËhlejńími oblastmi kovové CoCr matrice. Při 

zatíņení 10 g dochËzelo k výraznému nËrůstu mikrotvrdosti v důsledku vtisku v oblasti WC 

zrna anebo byl vtisk přílińně ovlivněn tvrdým WC. Při vńech zatíņeních vńak dochËzelo 

ke vzniku trhlin v okolí vtisku (obr. 81e). Jednalo se o povrchové trhliny ńířící se po hranicích 

splatů, podél rozhraní WC/CoCr matrice, podél hrany vtiskua o radiËlní (Palmqvistovy) 

trhliny. Shetty a kol., [266], navrhli empirický model, který umoņņuje stanovit hodnotu 

lomové houņevnatosti K1C [MPa·m
1/2

] slinutých karbidů z délky Palmqvistových trhlin při 

znËmé hodnotě zatíņení (Rovnice 19). 
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kde a je délka poloviny úhlopříčky Vickersova vtisku [m], la je průměrnË délka radiËlní 

povrchové trhliny [m] a P je aplikované zatíņení [N]. Při stanovení lomové houņevnatosti 

se předpoklËdË, ņe materiËl je na povrchu bez napětí, coņ je v případě HVOF povlaků sloņité 

dodrņet z důvodu vņdy přítomného pnutí v povlacích. Navíc dalńí komplikací je nemoņnost 

lokalizace konce trhliny, kterË se můņe ńířit pod povrchem po hranici splatu. 

U keramického povlaku dońlo během měření tvrdosti k jeho silnému popraskËní v okolí vtisku 

(obr. 81f) z důvodu velmi vysoké křehkosti materiËlu a přítomnosti velkého mnoņství 

strukturních defektů. Působením napětí během vtisku dońlo k delaminaci a ńtěpení mezi 

jednotlivými splaty a vzniku sítě mikrotrhlin v jeho okolí. 

Kromě pouņitého zatíņení a přítomností nehomogenit ve struktuře, je tvrdost povlaků 

ovlivněna také zbytkovým pnutím [6, 8, 11]. Je-li v povlaku tahové pnutí, dochËzí k poklesu 

tvrdosti. Na druhou stranu, pokud je v povlaku tlakové pnutí, dochËzí ke zvýńení tvrdosti. 

Přítomné pnutí se totiņ navenek projeví „prohnutím― hrany vtisku [267]. Jak je ukËzËno na 

obr. 81d a obr. 81e, v kovovém Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 a kovo-keramickém WC-10Co4Cr 

povlaku byla přítomnË zbytkovË tlakovË pnutí, kterË se projevila konkËvním zakřivením 

hrany vtisku. V případě 8-YSZ povlaku nebylo moņné zbytkové pnutí ve smyslu deformace 

vtisku pozorovat z důvodu velkého mnoņství trhlin na povrchu. ČËstečné zbytkové pnutí 

se mohlo uvolnit prËvě v důsledku vzniku trhlin [15, 262, 267, 268]. V prËci [269] pozorovali 

Lima a kol., ņe v případě 8-YSZ povlaku bylo do vzdËlenosti ~ 50 µm od rozhraní 

NiCoCrAlY/8-YSZ mírné tahové pnutí a dËle bylo pozorovËno téměř nulové pnutí. Pokles 

zbytkového pnutí si autoři vysvětlují plastickou deformací materiËlu během nËstřiku 

a nËsledného popraskËní povlaku během tuhnutí. 
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obr. 81: Porovnání hodnot tvrdostí povlaků, a) Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75, b) WC-10Co4Cr, 

c) 8-YSZ, d) typický indent ve Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku, zat. 1000 g, b) typický 

indent ve WC-10Co4Cr povlaku, zat. 1000 g, c) typický indent v 8-YSZ povlaku, zat. 1000 g 

 

6.7 Tvrdosti hořčíkových slitin po tryskání a depozici povlaků 

V rËmci charakterizace hořčíkových slitin AZ31 a AZ91 byl stanoven tvrdostní profil 

povrchové vrstvy hořčíkových slitin po tryskËní a depozici povlaků (obr. 82). SamotnË slitina 

AZ31 měla v původním tvËřeném stavu tvrdost 69 ± 2 HV 0,01 a tuhý roztok  u slitiny 

AZ91 měl tvrdost 72 ± 3 HV 0,01 (tab. 20). 

Jak je uvedeno na obr. 82a, v případě slitiny AZ31 byl u povrchu pozorovËn největńí nËrůst 

tvrdosti, a to z původních 69 HV 0,01 na 93 HV 0,01 a v případě slitiny AZ91 (obr. 82b) 

dońlo k nËrůstu z původních 72 HV 0,01 dokonce na 115 HV 0,01. Těsně na povrchu 

je tvrdost jeńtě vyńńí. Nicméně kvůli rozměrům vtisků při aplikovaném zatíņení bylo moņné 
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měřit tvrdost nejméně ~ 8 µm od povrchu. Z grafu na obr. 82 je zřejmé, ņe s rostoucí 

vzdËleností od povrchu dochËzelo k poklesu tvrdosti. Ve vzdËlenosti ~ 300 – 400 µm od 

povrchu byla naměřenË tvrdost stejnË jako v případě neopracovaných slitin. Případné výkyvy 

tvrdosti u slitiny AZ91 byly s největńí pravděpodobností způsobeny okolním diskontinuËlním 

precipitËtem fËze  - Mg17(Al,Zn)12 a eutektikem  +  [261]. 

Deformační zpevnění povrchové vrstvy substrËtu způsobené plastickou deformací spojenou 

s dopadem abraziva je spojeno s utvořením dislokační struktury, kterË vytvËří napěťovË pole, 

v nichņ se musí dislokace pohybovat. S rostoucí deformací roste pnutí způsobené růstem 

hustoty dislokací [270]. Ábel, [75], uvËdí, ņe proces plastické deformace se uskutečņuje 

pohybem dislokací jedním ze dvou mechanismů. Skluzem nebo dvojčatěním, kdy 

mechanismus zËvisí na krystalové struktuře materiËlu a podmínkËch plastické deformace. 

Vņdy se vńak primËrně uplatņuje ten mechanismus, který za daných podmínek vyņaduje 

menńí napětí (energii). 

NËslednou depozicí NiCrAlY povlaku na tryskaný substrËt dońlo v povrchové vrstvě substrËtu 

k poklesu tvrdosti v porovnËní s tryskaným povrchem (obr. 82). V případě slitiny AZ31 byla 

měřenË tvrdost stanovenË na 87 HV 0,01 a v případě slitiny AZ91 byla měřenË tvrdost 106 

HV 0,01. Při depozici top-coatů (Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75, WC-10Co4Cr a 8-YSZ) byla 

výslednË mikrotvrdost substrËtu pod povlaky v rËmci téņe slitiny srovnatelnË, avńak tato 

hodnota mikrotvrdosti byla niņńí neņ po depozici NiCrAlY povlaků (obr. 82). U slitiny AZ31 

se tvrdost v povrchové vrstvě pod deponovanými povlaky (Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75, WC-

10Co4Cr anebo 8-YSZ/NiCrAlY) pohybovala okolo ~ 82 HV 0,01 a u slitiny AZ91 byla 

tvrdost u povrchu v rozmezí 95 – 100 HV 0,01. Tento jev je pravděpodobně způsoben tím, ņe 

během depozice 70 µm tlustého vazného NiCrAlY povlaku nedońlo k tak výraznému 

tepelnému ovlivnění substrËtu, jako tomu bylo v případě deponovaných top-coatů 

s tlouńťkami 300 – 500 µm [15, 271]. 

Na obr. 83a a obr. 84a je uvedena mikrostruktura slitiny AZ31 a AZ91 u povrchu. Jak je 

moņné pozorovat, u slitiny AZ31 (obr. 83a) je na povrchu vzorku bez opracovËní 

pozorovatelnË vrstva s jemnějńími zrny. Ta byla na povrchu přítomna z toho důvodu, ņe se 

jednalo o tvËřenou (vËlcovanou) a nËsledně brouńenou slitinu hořčíku. Takové úpravy vedly 

k tomu, ņe u povrchu dońlo ke zjemnění zrna [15]. PrůměrnË velikost zrna neopracované 

slitiny AZ31 byla přibliņně 10 µm. U povrchu byla velikost zrna stanovena na 4 µm, coņ bylo 

pravděpodobně způsobeno brouńením. Velikost zrna slitiny AZ91 se pohybovala okolo 

250 µm. 

Po tryskËní (tvËření za studena) hořčíkových slitin dońlo v povrchové vrstvě v důsledku 

plastické deformace ke změně mikrostruktury (obr. 83b a obr. 84b). Jak dokumentuje obr. 83 

a obr. 84 (respektive obr. 56), největńí projev plastické deformace a s ní spojené 

mikrostrukturní změny bylo moņné pozorovat těsně u povrchu vzorků, obdobně jako 

v předeńlých studiích [43, 271, 272]. S rostoucí vzdËleností od povrchu míra deformace 

klesala. Mikrostrukturu povrchové vrstvy hořčíkové slitiny AZ31a AZ91 po tryskËní 

korundem zobrazují obr. 83b a obr. 84b. Na obr. 83b je moņné pozorovat, ņe do hloubky 

~ 10 µm od povrchu je zjevnË silně deformovanË oblast s deformačními dvojčaty a s velmi 

jemnými zrny, jejichņ velikost nebylo moņné přesně stanovit. Dle literatury, [43], se můņe 

v této oblasti vyskytovat totiņ i určitý podíl amorfní sloņky. Přítomnost vyvinutých 

deformačních dvojčat lze pozorovat i pod touto vrstvou dËle od povrchu, nicméně míra 
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plastické deformace nebyla dËle od povrchu tak výraznË, coņ lze potvrdit i z výsledků měření 

tvrdostního profilu (obr. 82a). 

V případě tryskané slitiny AZ91 nebylo moņné jednoznačně určit tlouńťku nejvíce plasticky 

deformované oblasti z důvodu větńí velikosti zrna a přítomné fËze Mg17(Al,Zn)12. Stejný 

problém popisuje také ve své studii Liu a kol. [42]. Tato vzdËlenost byla pouze odhadnuta 

z výsledků měření mikrotvrdosti na ~ 20-30 µm. 

 

 
 

 

obr. 82: Tvrdostní profil Mg slitin po tryskání a depozici povlaků, a) AZ31, b) AZ91 

Jak je moņné pozorovat na obr. 83c, mikrostruktura Mg slitiny AZ31 pod NiCrAlY povlakem 

do hloubky ~ 20 µm byla tvořena velmi jemnými zrny substitučního tuhého roztoku , 

s velikostí zrna ~ 0,5-1 µm. Ve větńí vzdËlenosti od povlaku byla pozorovËna zrna hrubńí 

avńak s velkým mnoņstvím mikrostrukturních defektů a deformačních dvojčat. 

V případě slitiny AZ91 byla po depozici NiCrAlY povlaku (obr. 84c) pozorovËna 

v povrchové vrstvě slitiny v rËmci jednotlivých zrn ~ 20 µm tlustË tepelně a deformačně 

ovlivněnË oblast. V této oblasti byla pozorovËna, stejně jako v případě tryskané slitiny AZ91, 

hustË síť deformačních dvojčat. Hustota deformačních dvojčat vńak byla niņńí v porovnËní 



98 

 

s tryskanou slitinou AZ91 (obr. 84c). Je to způsobeno pravděpodobně tím, ņe během ņËrového 

stříkËní povlaku dochËzelo k dopadu natavených čËstic NiCrAlY prËńku na tryskaný silně 

deformovaný povrch Mg slitiny. Působením vysoké teploty natavených čËstic a přenosem 

tepla dopadajících natavených čËstic do Mg substrËtu mohlo dojít k čËstečnému odpevnění 

substrËtu sníņením koncentrace mříņkových poruch v povrchové vrstvě slitiny AZ91 [270, 

271, 273]. 

Co se týče vzorků slitiny AZ31 s deponovanými top coaty – Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75, WC-

10Co4Cr a 8-YSZ, v povrchové vrstvě dochËzelo ke zhrubnutí zrna v porovnËní s pouze 

tryskanou slitinou AZ31 a s tryskanou slitinou s deponovaným NiCrAlY povlakem (obr. 83). 

V případě vzorků slitiny AZ31 s deponovaným Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlakem, dońlo 

k nËrůstu tlouńťky ovlivněné oblasti na ~ 30 µm. PrůměrnË velikost zrna v této ovlivněné 

oblasti byla stanovena na 4 µm. V případě vzorků slitiny AZ31 s deponovaným WC-10Co4Cr 

povlakem byla tlouńťka ovlivněné oblasti stanovena na ~ 15-20 µm. V této oblasti byla 

velikost zrna stanovena na 2 – 2,5 µm. V případě vzorků slitiny AZ31 s deponovaným 

NiCrAlY/8-YSZ duplexním povlakem byla tlouńťka ovlivněné vrstvy ~ 25 µm. Velikost zrna 

v této oblasti byla stanovena na 3 µm. Růst zrna a s ním i spojený pokles koncentrace 

strukturních defektů v povrchové vrstvě v porovnËní s tryskaným substrËtem vedl 

v povrchové vrstvě k poklesu pnutí a tvrdosti (obr. 82a). 

Co se týče deponovaných top coatů na Mg slitině AZ91, tak v případě 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku byla tlouńťka ovlivněné oblasti stanovena na 30-40 µm. 

Z detailu na obr. 84d je zjevné, ņe nËstřikem povlaku na tryskaný Mg substrËt dońlo k výrazné 

změně mikrostruktury. V ovlivněné oblasti pod  Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlakem dońlo 

vlivem tryskËní a nËsledného tepelného ovlivněné během nËstřiku k růstu zrn o průměrné 

velikosti 1,5 µm. V případě vzorků slitiny AZ91 s povlakem WC-10Co4Cr a NiCrAlY/8-YSZ 

duplexního povlaku nebyl jiņ tento jev pozorovËn. U těchto vzorků vńak bylo pozorovËno, ņe 

v ovlivněných oblastech (20-30 µm v případě WC-10Co4Cr na AZ91 a 30-40 µm v případě 

NiCrAlY/8-YSZ na AZ91) je stËle přítomno velké mnoņství deformačních dvojčat (obr. 

84e,f). 
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obr. 83: Mikrostruktura povrchové vrstvy hořčíkové slitiny AZ31, a) bez opracování, b) po 

tryskání, c) tryskání s deponovaným NiCrAlY povlakem, d) tryskání s deponovaným 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlakem, e) tryskání s deponovaným WC-10Co4Cr povlakem, f) 

tryskání s deponovaným NiCrAlY/ 8-YSZ duplexním povlakem 
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obr. 84: Mikrostruktura povrchové vrstvy hořčíkové slitiny AZ91, a) bez opracování, b) po 

tryskání, c) tryskání s deponovaným NiCrAlY povlakem, d) tryskání s deponovaným 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlakem, e) tryskání s deponovaným WC-10Co4Cr povlakem, f) 

tryskání s deponovaným NiCrAlY/ 8-YSZ duplexním povlakem 
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tab. 21: Stanovené parametry Mg substrátů pod povlakem 

Úprava povrchu 

AZ31  AZ91 

Tl. def. 

vrstvy 

[µm] 

Velikost 

zrna 

[µm] 

HV 

0,01 
 

Tl. def. 

vrstvy 

[µm] 

Velikost 

zrna 

[µm] 

HV 

0,01 

Neovlivněný substrËt 5 10 (4) 69  0 250 72 

Tryskaný povrch 10 - 93  20-30 - 115 

NiCrAlY 20 0,5-1 87  20 - 106 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 30 4 82  30-40 - 100 

WC-10Co4Cr 15-20 2,5 83  20-30 1,5 95 

NiCrAlY/8-YSZ 25 3 82  30-40 - 96 

 

Shrnutím výńe zmíněných poznatků (tj. tlouńťka ovlivněné oblasti, velikost zrna u povrchu 

a mikrotvrdost – viz tab. 21) je pozorovatelné, ņe v případě neopracované slitiny AZ31 byla 

velikost zrna stanovena na 10 µm (s výjimkou 5 µm tlusté oblasti u povrchu způsobenou 

tvËřením a brouńením), čemuņ odpovídË nejmenńíhodnota tvrdosti, a to 69 HV 0,01. 

Po tryskËní dońlo k nËrůstu tlouńťky ovlivněné oblasti na ~ 300 µm. Do hloubky 10 µm byl 

vńak projev plastické deformace největńí. To se projevilo na změně mikrostruktury (obr. 83b). 

Do hloubky 10 µm od povrchu byla pozorovËna výraznË koncentrace deformačních dvojčat 

a strukturních defektů a nebylo zde moņné stanovit velikost zrna. Wen a kol., [274], uvËdí, ņe 

s rostoucí hustotou dvojčat narůstË současně i mnoņství dislokací, a tím narůstË i tvrdost 

materiËlu. Stejně jak popisuje ve své studii i Wen, [274], i v případě tryskËní povrchu slitiny 

AZ31 dochËzelo po dopadu abraziva na povrch substrËtu ke zjemnění zrna vedoucí k dalńímu 

nËrůstu tvrdosti. Tyto změny v mikrostruktuře vedly k nËrůstu tvrdosti na povrchu, a to aņ na 

hodnotu 93 HV 0,01. mikrotvrdostního profilu (obr. 82a) vńak vyplývË, ņe mikrotvrdost dËle 

od povrchu klesala aņ na hodnotu 69 HV 0,01, tj. mikrotvrdost zËkladního materiËlu 

v neovlivněném stavu. 

NËstřikem povlaků dochËzelo k nËrůstu tlouńťky ovlivněné oblasti pod povrchem aņ na cca 

30 µm v porovnËní s neovlivnným a tryskaným substrËtem. Po nËstřiku povlaků na otryskaný 

povrch dochËzelo k rekrystalizaci a hrubnutí zrna Mg slitin pod povlakem (tab. 21). Tento 

nËrůst se projevil vņdy na hodnotě mikrotvrdosti povrchové vrstvy Mg slitiny. Velikost 

ovlivněné oblasti ve výsledku ovlivnil průběh mikrotvrdostí (mikrotvrdostní profil). Z tab. 21 

je zjevné, ņe velikost zrna je nepřímo úměrnË hodnotě tvrdosti, jelikoņ u NiCrAlY byla 

stanovenË velikost zrna na 0,5-1 µm, a tomu odpovídala mikrotvrdost 87 HV 0,01. V případě 

deponovaných top coatů se velikost zrna slitiny AZ31 pod povlakem pohybovala v rozmezí 3-

4 µm. Zde byla naměřenË hodnota tvrdosti cca 82 HV 0,01. Celkově si tento jev lze vysvětlit 

tím, ņe po dopadu natavených čËstic během nËstřiku na tryskaný silně deformovaný povrch 

Mg slitiny dońlo působením vysoké teploty natavených čËstic a přenosem tepla k čËstečnému 

odpevnění povrchu substrËtu. Tato zvýńenË teplota byla hnací silou odpevnění, kdy dońlo 

k poklesu vnitřní energie materiËlu. Díky přenosu tepla z natavených čËstic do substrËtu dońlo 

k čËstečnému uspořËdËní atomů kovu v deformované krystalické mříņce u povrchu a ke 

sníņení koncentrace strukturních poruch a dislokací. U povrchu se z původní spleti dislokací 

a mnoņství dvojčat tvořily dislokační buņky a dochËzelo k tvorbě a růstu nových zrn 

(rekrystalizace) [15, 275]. 
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V případě slitiny AZ91 byla tlouńťka nejvíce ovlivněné oblasti stanovena pouze orientačně 

na zËkladě hustoty deformačních dvojčat a z naměřené hodnoty mikrotvrdosti. Po tryskËní 

byla tlouńťka nejvíce ovlivněné vrstvy stanovenË na 20-30 µm. PonËstřiku povlaků 

se tlouńťka neměnila, resp. měnila pouze nepatrně (tab. 21). Pokles mikrotvrdosti z původních 

115 HV 0,01 (tj. po tryskËní) aņ na hodnotu 95-100 HV 0,01(po nËstřiku povlaků) byl spojen, 

stejně jako u AZ31, s poklesem koncentrace mříņkových defektů (deformačních dvojčat 

a dislokací). Po nËstřiku top coatů dońlo v povrchové vrstvě slitiny k rekrystalizaci. Nejlépe 

pozorovatelné byly po nËstřiku Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku, kdy bylo moņné určit 

velikost jednotlivých zrn, a to cca 1,5 µm (obr. 85). V případě povlaků WC-10Co4Cr 

a NiCrAlY/8-YSZ byla rekrystalizovanË zrna pozorovËna také, pouze nebyla tak výraznË 

a nebylo moņné stanovit jejich přesnou velikost. 

 

 

obr. 85: Detail mikrostruktury rekrystalizované AZ91 po nástřiku Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 

povlaku 

 

6.8 Hodnocení tribologických vlastností 

6.8.1 Tribologické vlastnosti Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků 

Výsledky tribologických zkouńek Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků na Mg slitinËch AZ31 

a AZ91 provedených za sucha i pod olejem s Si3N4 protikusem jsou uvedeny na obr. 86a. 

Průběhy frikčních koeficientů (COF) v čase odpovídající Mg slitinËm AZ31 i AZ91 bez 

povlaků při testovËní s Si3N4 protikusem jsou uvedeny na obr. 86b. V případě 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na slitině AZ31 se koeficient tření za sucha pohyboval 

v rozmezí 0,25 aņ 0,35 a v případě Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na slitině AZ91 

se koeficient tření pohyboval v rozmezí 0,2 aņ 0,3. 

Hodnoty COF povlaku a Mg slitin jsou velmi podobné, avńak míra opotřebení a hmotnostní 

úbytky jsou výrazně niņńí v případě povlakovaných vzorků. Niņńí naměřenË hodnota COF 

povlaků je způsobenË vyńńí tvrdostí povlaků. Navíc, jak uvËdí literatura, [60], přítomný Mo 

v povlacích můņe vést k poklesu COF. Wang, [159], popisuje, ņe přídavek Mo 

v FeCrNiBSiCoC povlacích vede ke zlepńení odolnosti proti opotřebení. Autor pozoroval, ņe 

s rostoucím obsahem Mo narůstË úměrně i odolnost proti opotřebení, a to do hodnoty 

6,0 hm. %. Lze tedy předpoklËdat, ņe nízkË hodnota COF v porovnËní s nepovlakovanými 

slitinami a niņńí míra opotřebení Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků na Mg slitinËch 
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je způsobena prËvě přítomností molybdenu v povlacích a vyńńí tvrdostí povlaků. Na obr. 86a 

je pozorovatelné, ņe hodnota COF je méně stabilní. Milanti, [60], tento efekt přisuzuje 

delaminačnímu a tribooxidačnímu opotřebení během testů opotřebení. 

Na obr. 86a je moņné pozorovat, ņe pouņitím maziva dońlo v obou případech k poklesu 

frikčního koeficientu, a to na hodnotu ~ 0,07. Hodnoty COF pro nepovlakované slitiny byly 

srovnatelné se vzorky s povlaky (tab. 22). Po provedení testů za sucha byl u vńech vzorků 

stanoven jejich hmotnostní úbytek (tab. 22). Aplikací povlaku na povrch hořčíkových slitin 

dońlo k poklesu hmotnostního úbytku, a to na přibliņně pětinu v porovnËní 

s nepovlakovanými slitinami. 

 

  

obr. 86: Závislost COF povlaku na čase měření a) Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků 

s protikusem Si3N4, b) Mg slitin AZ31 a AZ91 bez povlaků s protikusem Si3N4 

tab. 22: Výsledky tribologického hodnocení Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků a Mg 

substrátů 

Vzorek 

Suché tření S mazivem  

COF 
Hm. úbytek 

[mg] 
COF 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ31 vs. Si3N4 0,25-0,35 26,2 0,07-0,08 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ91 vs. Si3N4 0,2-0,3 25,3 0,07 

AZ31 vs. Si3N4 0,2-0,25 138,5 0,05-0,08 

AZ91 vs. Si3N4 0,2-0,25 129,7 0,05-0,07 

 

6.8.2 Tribologické vlastnosti WC-10Co4Cr povlaků 

Výsledky tribologických zkouńek WC-10Co4Cr povlaků na Mg slitinËch AZ31 a AZ91 

provedených za sucha i pod olejem jsou uvedeny na obr. 87. Průběhy frikčních koeficientů 

v čase měření odpovídající Mg slitinËm AZ31 i AZ91 při testovËní s WC-12Co protikusem jsou 

uvedeny na obr. 87b. V případě WC-10Co4Cr povlaku na slitině AZ31 se koeficient tření 

(COF) po ~ 250 s (po zËběhu) zvýńil na hodnotu 0,8 a v případě WC-10Co4Cr povlaku na 

AZ91 narostla hodnota po přibliņně 300 s  na hodnotu 0,8 a pak dochËzelo k jejímu mírnému 

nËrůstu aņ na hodnotu 0,9. Prudký nËrůst hodnoty COF autoři, [177, 276], přisuzují přítomným 

čËsticím (produkty abrazivního a tribooxidačního opotřebení) mezi povrchem povlaku a třecím 
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protikusem. UstËlení COF odpovídající WC-CoCr povlakům pak literatura [177, 276] 

vysvětluje tím, ņe na povrchu dochËzí během tření ke vzniku rovnoměrné vrstvy oxidů Co,Cr 

a W, které mají kluzné vlastnosti. 

Pouņitím maziva dońlo k razantnímu poklesu frikčního koeficientu na hodnotu 0,08 v případě 

WC-10Co4Cr na AZ31 a v případě WC-10Co4Cr na AZ91 na hodnotu 0,09 (tab. 23). Hodnota 

COF nepovlakovaných Mg slitin byly při měření za sucha niņńí (tab. 23) neņ u WC-10Co4Cr 

povlaků. Na druhou stranu, míra opotřebení a hmotnostní úbytek byl u nepovlakovaných Mg 

slitin znatelně vyńńí neņ v případě WC-CoCr povlaků. Jak uvËdí tab. 23, hmotnostní úbytek 

WC-10Co4Cr povlaků při měření za sucha byl cca 20× niņńí, neņ tomu bylo u nepovlakovaných 

Mg slitin. Hmotnostní úbytek WC-10Co4Cr povlaků by byl jeńtě niņńí při měření pod olejem, 

jelikoņ míra opotřebení byla při měření pod olejem taktéņ nízkË v porovnËní se vzorky 

měřenými za sucha. Nicméně, z důvodu určité porozity povlaků nebylo moņné tuto hodnotu 

sprËvně stanovit, jelikoņ se v přítomných pórech nachËzela rezidua maziva. 

 

  

obr. 87: Závislost COF povlaku na čase měření a) WC-10Co4Cr povlaků s protikusem WC-

12Co, b) Mg slitin AZ31 a AZ91 bez povlaků s protikusem WC-12Co 

tab. 23: Výsledky tribologického hodnocení WC-10Co4Cr povlaků a Mg substrátů 

Vzorek 

Suché tření S mazivem  

COF 
Hm. úbytek 

[mg] 
COF 

WC-CoCr/AZ31 vs. WC-12Co 0,8 5,9 0,08 

WC-CoCr/AZ91 vs. WC-12Co 0,8-0,9 6,6 0,09 

AZ31 vs. WC-12Co 0,2-0,25 127,4 0,05-0,12 

AZ91 vs. WC-12Co 0,2-0,25 120,0 0,1 

 

6.8.3 Tribologické vlastnosti 8-YSZ povlaků 

Výsledky tribologických zkouńek 8-YSZ povlaků na Mg slitinËch AZ31 a AZ91, které byly 

provedeny za sucha i pod olejem jsou uvedeny na obr. 88a. Pro porovnËní byly stejně jako ve 

vńech předchozích případech provedeny testy opotřebení na nepovlakované slitině AZ31 

a AZ91 (obr. 88b). Z obr. 88a vyplývË, ņe během testu opotřebení za sucha byla v případě 8-

YSZ povlaku na slitině AZ31 pozorovËna hodnota frikčního koeficientu okolo 0,8 a poté 
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mírně klesala po celou dobu aņ na hodnotu ~ 0,7. V případě 8-YSZ na slitině AZ91 byly do 

~ 750 s pozorovËny výrazné oscilace COF okolo 0,75. Po těchto 750 s dońlo k ustËlení COF 

na hodnotě 0,75. Byť se jednË o stejný povlak na různých Mg slitinËch, chovËní těchto 

povlaků bylo mírně odlińné zejména v důsledku silné heterogenity struktury povlaku. 

Hmotnostní úbytek byl stanoven na 52,6 mg u 8-YSZ povlaku na AZ31 a 58,0 mg u 8-YSZ 

na AZ91 (tab. 24). 

Provedením testů pod olejem dońlo k výraznému poklesu COF pro obě povlakované slitiny 

aņ na hodnotu ~ 0,11 (tab. 24). Relativně shodné hodnoty COF naměřili u YSZ povlaků také 

Li a kol., [277], a Tao a kol., [278], kdy se naměřené hodnoty COF v obou případech 

pohybovali od 0,6 do 0,7. Krishnamurthy a kol. [279] uvËdí, ņe vyńńí hodnoty COF jsou 

způsobeny zvýńenou drsností povlaků v důsledku otevřených pórů na povrchu povlaků. Navíc 

díky tomu, ņe povlak je křehký a vazby mezi jednotlivými splaty a čËsticemi v povlaku nejsou 

příliń vysoké (síly mechanického zakotvení) mezi povrchem povlaku a protikusem se mohou 

vyskytovat čËstice povlaku odlomené v důsledku opotřebení. 

Měřením nepovlakovaných Mg slitin za sucha se ZrO2 protikusem se u obou slitin 

pohybovala hodnota COF okolo 0,2-0,25 a křivky vykazovaly obdobný trend jako u protikusu 

WC-12Co. Měřením opotřebení s mazivem dońlo k poklesu COF . Hodnoty COF u AZ31 

se pohybovaly v rozsahu 0,08-0,1 a u AZ91 v rozsahu 0,04-0,06. 

 

  

obr. 88: Závislost COF povlaku na čase měření a) 8-YSZ povlaků s protikusem ZrO2, b) Mg 

slitin AZ31 a AZ91 bez povlaků s protikusem ZrO2 

tab. 24: Výsledky tribologického hodnocení 8-YSZ povlaků a Mg substrátů 

Vzorek 

Suché tření S mazivem  

COF 
Hm. úbytek 

[mg] 
COF 

8-YSZ/AZ31 vs. ZrO2 0,7-0,8 52,6 0,11 

8-YSZ/AZ91 vs. ZrO2 0,75 58,0 0,11 

AZ31 vs. ZrO2 0,2 157,9 0,08-0,1 

AZ91 vs. ZrO2 0,2-0,25 148,0 0,05 
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6.9 Chování při opotřebení – Mg slitiny 

Shrnutí výsledků otěrových zkouńek Mg slitin (tj. hmotnostní úbytek, COF a mechanismus 

opotřebení) s různými protikusy je uvedeno v tab. 25. Hmotnostní úbytky po provedení 

tribologických zkouńek jsou pro obě Mg slitiny v případě Si3N4 a WC-12Co protikusů velmi 

podobné. Největńí hmotnostní úbytky byly zaznamenËny v případě protikusu ze ZrO2. Jak 

v případě slitiny AZ31, tak i AZ91, hodnoty COF byly při suchém tření se vńemi protikusy 

v rozsahu 0,2-0,25 a průběhy COF byly taktéņ velmi podobné (obr. 86-88). Na obr. 89 aņ obr. 

94 jsou uvedeny stopy po zkouńce opotřebení s protikusy Si3N4, WC-12Co a ZrO2. U vzorků, 

kde byly provedeny tribologické zkouńky za sucha (obr. 89-94a,b) je moņné pozorovat vyńńí 

míru opotřebení, neņ tomu bylo u vzorků měřených pod olejem (obr. 89-94c,d). U vzorků 

měřených za sucha je ve vńech případech moņno pozorovat podélné rýhy způsobené 

abrazivním opotřebením a plastickou deformací povrchu. Působením napětí a vyčerpËním 

plasticity Mg slitiny dochËzelo u vńech vzorků u povrchu ke vzniku trhlin. Na obr. 89-obr. 

94a,b je moņno pozorovat trhliny a delaminaci tenké vrstvy materiËlu na povrchu vzorku, 

kterË vede aņ ke vzniku důlků. 

Feng, [280], a dalńí autoři, [281, 282], popisují, ņe během tření a testů opotřebení je v případě 

Mg slitin na bËzi AZ rozhraní tuhého roztoku /intermetalickË fËze snadným zdrojem trhlin 

z toho důvodu, ņe intermetalické fËze (zejména fËze Mg17Al12 a Al8Mn5) jsou křehčí neņ 

okolní matrice. Navíc, u slitiny AZ91 se fËze -Mg17Al12 během plastické deformace ztrËcí 

přilnavost k okolní matrici . To můņe nepříznivě ovlivnit mechanické vlastnosti slitiny. 

Předchozí studie, [282, 283], prokËzaly, ņe tepelným zpracovËním lze v matrici  rozpustit 

fËzi Mg17Al12, čímņ se výrazně zlepńí odolnost proti opotřebení. 

V případě vzorků měřených pod olejem jsou podélné rýhy více plýtké a výńe zmíněné 

strukturní defekty (trhliny a delaminace) na povrchu nejsou pozorovËny v takové míře, někdy 

vůbec. U vzorků měřených s mazivem dochËzelo pouze k abrazivnímu opotřebení. 

 

tab. 25: Shrnutí výsledků otěrových zkoušek Mg slitin,M.O.S - mechanismus opotřebení při  

suchém tření, M.O.M - mechanismus opotřebení při tření s mazivem, A - abrazivní opotřebení, 

D - delaminace, T - vznik trhlin, O - oxidace 

AZ31 

Hmotnostní úbytek 

[mg] 
COF za sucha 

M.O.S 

COF s mazivem 

M.O.M 

Si3N4 
WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 

138,5 127,4 157,9 
0,2-

0,25 

0,2-

0,25 
0,2 A,D,T,O 

0,05-

0,08 

0,05-

0,12 

0,08-

0,1 
A 

AZ91 

Hmotnostní úbytek 

[mg] 
COF za sucha 

M.O.S 

COF s mazivem 

M.O.M 

Si3N4 
WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 

129,7 120,0 148,0 
0,2-

0,25 

0,2-

0,25 

0,2-

0,25 
A,D,T,O 

0,05-

0,07 
0,1 0,05 A 
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Dle literatury [284] je hlavním důvodem opotřebení slitiny AZ31 abraze, vznik trhlin 

a nËslednË delaminace. Na rozhraní matrice  a přítomné intermetalické fËze AlMn můņe 

dochËzet ke vzniku trhlin, které se poté ńíří k povrchu slitiny. Trhliny mohou vznikat rovněņ 

ztrËtou plasticity materiËlu. Tyto trhliny se mohou ńířit povrchovou vrstvou slitiny a nakonec 

mohou vést vlivem neustËlé plastické deformace k delaminaci povrchových vrstev slitiny 

a vzniku důlků na povrchu [284]. 

ZvýńenË teplota vyvolanË frikcí usnadņuje plastickou deformaci Mg substrËtu v povrchové 

vrstvě, v důsledku čehoņ byl silně deformovaný materiËl vytlačovËn mimo oblast kontaktu 

protikusu (kuličky) a Mg slitiny [281, 285, 286]. Vlivem tření dochËzelo k nËrůstu teploty 

povrchu, coņ vedlo ke vzniku oxidů na povrchu. Tyto oxidy mohou být vlivem dalńího tření 

odloupnuty a mohou způsobovat dalńí abrazivní opotřebení povrchu (tribooxidační 

opotřebení). 

 

    

obr. 89: Snímek tribologické stopy na slitině AZ31 s Si3N4 protikusem, a) suché tření – pohled 

na celou stopu, b) suché tření – detail, c) tření s mazivem – pohled na celou stopu, d) tření s 

mazivem – detail 

    

obr. 90: Snímek tribologické stopy na slitině AZ31 s WC-12Co protikusem, a) suché tření – 

pohled na celou stopu, b) suché tření – detail, c) tření s mazivem – pohled na celou stopu, d) 

tření s mazivem – detail 

    

obr. 91: Snímek tribologické stopy na slitině AZ31 se ZrO2 protikusem, a) suché tření – 

pohledna celou stopu, b) suché tření – detail, c) tření s mazivem – pohledna celou stopu, d) 

tření s mazivem - detail 

V souladu s literaturou, [280–284, 287], je mechanismus opotřebení slitiny AZ91 obdobný 

jako v případě slitiny AZ31. SpočívË v tom, ņe na rozhraní fËzí /Mg17Al12 iniciuje trhlina, 

kterË se dËle ńíří substrËtem k povrchu. To poté vede ke vzniku makrotrhlin, odlupovËní 

povrchu kovu a tím se tvoří v povrchu nËsledně důlky zvyńující povrchovou drsnost, jak 

dokumentuje obr. 92-obr. 94a,b. Na styčné plońe kulička/vzorek během opotřebení a tření 

vznikË velké mnoņství třecího tepla. Studie, [1, 287], prokËzaly, ņe fËze Mg17Al12 nemË 
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během suchého tření výrazný zpevņující efekt na hranicích zrn. Navíc, fËze Mg17Al12 

se během tření můņe odlupovat a můņe být aņ zcela vytrņenË do prostoru mezi povrch 

a protikus a působit abrazivně [281]. Chen, [281], uvËdí, ņe s rostoucí rychlostí posuvu 

protikusu roste i uvolněné třecí teplo a tím narůstË i plasticita Mg slitiny a v materiËlu 

se netvoří tolik trhlin. Nicméně, vlivem tření na vzduchu (v zËvislosti na rychlosti a zatíņení) 

se na povrchu Mg substrËtu tvoří tenkË vrstva oxidu MgO, coņ vede k výraznému oxidačnímu 

opotřebení povrchu. Při tření se vrstva MgO rozpadË, odlupuje se a odhaluje se tak nový 

povrch, který můņe dËle oxidovat. Odtrņené zbytky MgO mohou nadËle abrazivně rozruńovat 

povrch (tribooxidační opotřebení). Tento jev se neustËle opakuje a narůstË tím i oxidační 

opotřebení, coņ zvyńuje plochu povrchu. Tím narůstË hodnota drsnosti a hodnota COF. 

Abrazivní zbytky se hromadí po okrajíchotěrové stopy a nakonec se odloupnou. 

Jak je zjevné z obr. 89-obr. 94c,d, pouņitím maziva na styčné plońe kulička/vzorek vedlo ve 

vńech případech ke sníņení míry opotřebení. U vńech vzorků jsou ve stopËch viditelné pouze 

plýtké rýhy ve směru pohybu protikusu (abrazivní opotřebení). Ve vńech stopËch vzorků 

měřených s mazivem je moņné na detailu pozorovat kromě podélných rýh prËvě také rezidua 

(znečińtění) oleje. 

    

obr. 92: Snímek tribologické stopy na slitině AZ91 s Si3N4 protikusem, a) suché tření – pohled 

na celou stopu, b) suché tření – detail, c) tření s mazivem – pohled na celou stopu, d) tření 

s mazivem – detail 

    

obr. 93: Snímek tribologické stopy na slitině AZ91 s WC-12Co protikusem, a) suché tření – 

pohled na celou stopu, b) suché tření – detail, c) tření s mazivem – pohled na celou stopu, d) 

tření s mazivem – detail 

    

obr. 94: Snímek tribologické stopy na slitině AZ91 se ZrO2 protikusem, a) suché tření – 

pohled na celou stopu, b) suché tření – detail, c) tření s mazivem – pohled na celou stopu, d) 

tření s mazivem - detail 
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6.10 Chování při opotřebení – povlaky 

Shrnutí výsledků otěrových zkouńek povlaků s přísluńnými protikusy - 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 vs. Si3N4, WC-10Co4Cr vs. WC-12Co, 8-YSZ vs. ZrO2 

je uvedeno v tab. 26. Jak je z výsledků patrné, hodnoty COF i hmotnostní úbytky se pro 

jednotlivé povlaky lińily. Nejniņńí hodnoty hmotnostního úbytku po provedené otěrové 

zkouńce byly zjińtěny v případě WC-10Co4Cr povlaků, a to 5,9 a 6,6 mg. Nicméně, u těchto 

povlaků byla během suchého tření naměřena nejvyńńí hodnota COF, a to ~ 0,8 (tab. 26). Jak 

popisují ve své studii Liu a Bolleli, [57, 288, 289], vyńńí tvrdost karbidu WC výrazně 

znesnadņuje tření a odbruńovËní povrchu. Nejvyńńí hodnoty hmotnostního úbytku byly 

získËny v případě povlaků na bËzi ZrO2. Zde byly naměřené hodnoty hmotnostního úbytku 

přibliņně 9× vyńńí v porovnËní s WC-10Co4Cr povlaky, a to 52,6 a 58,0 mg. Hodnoty COF 

během suchého tření byly taktéņ vysoké (0,7-0,8). Nejniņńí hodnoty COF během suchého 

tření byly zjińtěny u Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků, které byly srovnatelné s hodnotami 

nepovlakovaných Mg slitin (tab. 25), a to 0,2 aņ 0,35. Na druhou stranu, hodnoty 

hmotnostních úbytků byly přibliņně 4× vyńńí v porovnËní s WC-10Co4Cr povlaky. 

 

tab. 26: Shrnutí výsledků otěrových zkoušek povlaků, M.O.S - mechanismus opotřebení při 

suchém tření, M.O.M - mechanismus opotřebení při tření s mazivem, A - abrazivní opotřebení, 

D - delaminace, T - vznik trhlin, O - oxidace, K - křehký lom 

AZ31/povlaky 

Hmotnostní úbytek 

[mg] 
COF za sucha 

M.O.S 

COF s mazivem 

M.O.M 

Si3N4 
WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 

26,2 5,9 52,6 
0,25-

0,35 
0,8 

0,7-

0,8 
A,D,T,O,(K) 

0,07-

0,08 
0,08 0,11 A,(K) 

AZ91/povlaky 

Hmotnostní úbytek 

[mg] 
COF za sucha 

M.O.S 

COF s mazivem 

M.O.M 

Si3N4 
WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 Si3N4 

WC-

12Co 
ZrO2 

25,3 6,6 58,0 
0,2-

0,3 

0,8-

0,9 
0,75 A,D,T,O,(K) 0,07 0,09 0,11 A,(K) 

 

Na obr. 95-obr. 97 jsou uvedeny stopy po zkouńce opotřebení Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75, 

WC-10Co4Cr a 8-YSZ povlaků s protikusy Si3N4, WC-12Co a ZrO2. U vzorků, kde byly 

provedeny tribologické zkouńky za sucha (obr. 95-obr. 97a,b) je moņné pozorovat vyńńí míru 

opotřebení, neņ tomu bylo u vzorků měřených pod olejem (obr. 95-obr. 97c,d). U vńech 

deponovaných povlaků byly na povrchu povlaků po provedení otěrových testů pozorovatelné 

hluboké rýhy ve směru pohybu protikusu, které jsou charakteristické pro abrazivní opotřebení. 

U Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 a WC-10Co4Cr povlaků byl pozorovËn vznik trhlin, delaminace 

a vznik důlků v důsledku vyčerpËní plasticity matrice povlaku. U obou těchto povlaků 

dochËzelo navíc k tribooxidačnímu opotřebení (obr. 95-obr. 96). V případě WC-10Co4Cr 

povlaků navíc dochËzelo k fragmentaci a vytrhËvËní zrn karbidů WC (obr. 96a,b). U 8-YSZ 

povlaků dochËzelo kromě abrazivního opotřebení k fragmentaci a vzniku trhlin křehkým 
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lomem a k vytrhËvËní čËstí splatů a čËstí povlaku (obr. 97a,b), coņ bylo popsËno i v několika 

předeńlých pracích, [278, 290]. 

Hodnoty COF a míra opotřebení výrazně klesly po pouņití maziva (tab. 25). U vńech povlaků 

dochËzelo k poklesu ńířky stopy opotřebení (obr. 95-obr. 97c,d). U Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 

a WC-10Co4Cr povlaků bylo pozorovËno pouze abrazivní opotřebení, v případě 8-YSZ 

povlaků bylo pozorovËno abrazivní opotřebení v kombinaci křehkého lomu povrchových čËstí 

povlaku. DochËzelo k odhalení uzavřených pórů a odkrývËní hranic splatů (obr. 95-obr. 96d). 

Je nutné si vńak uvědomit, ņe maziva výrazně sniņují tření, avńak kdyņ teplota maziva během 

tření stoupË, jeho viskozita klesË a tím se mění nejen koeficient tření, ale i míra opotřebení 

[291]. 

Co se týče mechanismu opotřebení Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků, na zËkladě poznatků 

z literatury [292] bylo zjińtěno, ņe na fËzovém rozhraní karbid/matrice nebo na hranicích 

splatů iniciuje v důsledku tření trhlina, kterË se nËsledně ńíří povrchovou vrstvou materiËlu. 

To poté v plasticky deformovaných oblastech vede ke vzniku makrotrhlin v důsledku 

lokËlního vyčerpËní plasticity [293]. NËsledně při dalńím opotřebení dochËzí k delaminaci 

a vzniku důlků na povrchu nebo vytrhËvËní čËstí jednotlivých splatů [80]. 

Bolelli, [177], ve své studii zmiņuje, ņe během cyklického namËhËní povlaků dochËzí 

k únavovému poruńení materiËlu. Vzniklé důlky na povrchu povlaku jsou výsledkem 

únavových trhlin, které iniciují a ńíří se podél hranic splatů a nenatavených čËstic. Povrch 

stopy opotřebení můņe být současně pokrytý diskontinuËlní vrstvou obrouńených čËstic 

a oxidů vzniklých během tření, kdy dochËzelo k uvolņovËní třecího tepla. Přítomnost těchto 

odbrouńenýcha zoxidovaných čËstic byla rovněņ pozorovËna na povrchu 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků (obr. 95a,b). 

Tabrett, [294], a jiní autoři, [228, 265, 295], uvËdí, ņe karbidy přítomné ve struktuře povlaku 

mohou do jisté míry působit díky své tvrdosti jako ochrana proti opotřebení. AustenitickË 

matrice mË dobrou taņnost a plasticitu. Úlohou matrice je poskytnutí mechanické podpory 

karbidům a naopak karbidy chrËní matrici před opotřebením. Pokud je ve struktuře povlaku 

mËlo karbidů, matrice není dostatečně chrËněna proti opotřebení a je přednostně deformovËna 

a odstraněna během opotřebení. OčekËvË se, ņe odolnost proti opotřebení vzrůstË s rostoucím 

objemem karbidů ve struktuře povlaku [141, 177, 294]. 

    

obr. 95: Snímek tribologické stopy na Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku s Si3N4 protikusem, 

a) suché tření – pohledna celou stopu, b)suché tření - detail, c)tření s mazivem – pohled na 

celou stopu, d) tření s mazivem – detail 
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obr. 96: Snímek tribologické stopy na povlaku WC-10Co4Cr s WC-12Co protikusem, a) suché 

tření – pohledna celou stopu, b)suché tření - detail, c)tření s mazivem – pohled na celou 

stopu, d) tření s mazivem - detail 

    

obr. 97: Snímek tribologické stopy na 8-YSZ povlaku seZrO2 protikusem, a) suché tření – 

pohledna celou stopu, b)suché tření – detail, c) tření s mazivem - pohledna celou stopu, d) 

tření s mazivem - detail 

Mechanismus opotřebení WC-10Co4Cr povlaků je do jisté míry podobný jako je tomu 

v případě Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků. Dle literatury bylo stanoveno, ņe v případě 

WC-10Co-4Cr povlaků probíhË opotřebení simultËnně třemi odlińnými mechanismy [289, 

296], a to 1.) abrazivním opotřebením spojeným se vznikem podélných rýh na povrchu (obr. 

96a), kdy jsou ovlivněny jak matrice, tak i zrna karbidu WC. Rýhy jsou utvořeny tvrdou 

kuličkou slinutého WC-12Co a/nebo vzniklými úlomky a vytrņenými čËsticemi povlaku 

během opotřebení, které se mohou volně pohybovat mezi povrchem povlaku a WC-12Co 

kuličkou [289]. DËle dochËzí ke 2.) vzniku trhlin (aņ delaminaci), fragmentaci a vytrhËvËním 

zrn karbidů. Z detailu obr. 96b je zjevné, ņe se trhliny ńířily předevńím podél rozhraní 

matrice/karbid a skrz rozsËhlejńí oblasti matrice. 

V důsledku rozdílných vlastností karbidů a matrice vznikË po nËstřiku v okolí čËstic karbidů 

pnutí. Tato pnutí mohou vést ke vzniku mikrotrhlin, které se bez vnějńího napětí dËle neńíří. 

Působením napětí v důsledku třenívńak dochËzí k ńíření těchto trhlin a vzniku makrotrhlin, 

delaminaci a dËle ke vzniku důlků [289]. Během tření dochËzí navíc k 3.) oxidaci povrchu 

vlivem uvolněného třecího tepla. Na povrchu tak mohou vznikat lamelËrní oxidy Co, Cr a W 

[296]. 

V případě konvenčních čËstečně stabilizovaných YSZ povlaků je dle literatury mechanismus 

opotřebení dËn kombinací křehkého lomu a abrazivního opotřebení (podporovaný delaminací 

splatů a malých fragmentů z povrchu) [278, 290]. Krishnamurthy, [279], uvËdí, 

ņe mechanismus opotřebení YSZ povlaků spočívË v iniciaci trhliny a delaminaci mezi dvěma 

splaty. Během cyklického namËhËní dochËzí k ńíření trhliny podél hranic splatů, coņ mË za 

nËsledek konečné odloupnutí splatu z povrchu. NapěťovË pole vzniklË během tření vedou 

k iniciaci trhlin kolmých na rozhraní povlak/substrËt a dochËzí k jejich ńíření skrz celý povlak 

po hranicích splatů. V případě YSZ povlaků stříkaných metodou APS bylo zjińtěno, ņe mezi 

splaty jsou slabé soudrņné síly a dochËzí k jejich delaminaci. Tento degradační mechanismus 

vede k silnému opotřebení keramického materiËlu [277, 278]. 
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6.11 Hodnocení elektrochemických vlastností 

6.11.1 Elektrochemické korozní chování Mg slitin 

Na obr. 98 jsou vykresleny typické potenciodynamické polarizační křivky brouńených 

a tryskaných Mg slitin AZ31 a AZ91 v 3,5% roztoku NaCl. Stanovené hodnoty korozního 

potenciËlu, Ecorr, a korozní proudové hustoty, icorr, jsou uvedeny v tab. 27. Jak je moņné 

pozorovat, hodnoty Ecorr brouńených slitin AZ31 i AZ91 jsou téměř totoņné, avńak lze 

pozorovat, ņe po tryskËní dońlo u obou slitin k mírnému posuvu k více pozitivním hodnotËm. 

Na druhou stranu, tryskËním Mg slitin dońlo v porovnËní s brouńenými slitinami k výraznému 

nËrůstu korozní proudové hustoty, icorr, a tím i korozní rychlosti, kterË je mírou icorr. Tento jev 

nastal pravděpodobně v důsledku plastické deformace povrchu, zvýńení drsnosti a nËrůstu 

kontaktní plochy s roztokem NaCl a nËrůstu elektrochemické aktivity. Zhang a kol., [297], 

tento jev navíc zdůvodņují tím, ņe u tryskané slitiny AZ vzniklo po tryskËní v povrchové 

vrstvě velké mnoņství rekrystalizované fËze -Mg17Al12 o velikosti několika desítek nm, coņ 

vede k mikrogalvanické korozi a zhorńení korozních vlastností vzorku. 

Jak je moņné pozorovat z křivek odpovídající brouńeným slitinËm, v katodické oblasti 

~ 50 mV od Ecorr dońlo k prudkému poklesu icorr. Song, [4, 5], uvËdí, ņe u slitin na bËzi AZ 

dochËzí k lokËlní korozi (pittingu) v roztocích solí při potenciËlu negativnějńím neņ Ecorr (tj. 

v katodické oblasti). Na polarizační křivce získané potenciodynamicky se tento potenciËl 

označuje jako Ept. Při hodnotě Ept je lokËlní koroze doprovËzena výrazným vývojem vodíku 

vzniklým rozpouńtěním povrchu Mg substrËtu. V anodické oblasti je pozorovËn prudký nËrůst 

korozní proudové hustoty v důsledku rozpouńtění Mg slitiny a rychlého průběhu koroze bez 

tvorby pasivační vrstvy. 

 

 

obr. 98: Výsledky potencidynamických zkoušek Mg slitin AZ31 a AZ91 
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tab. 27: Získané hodnoty korozního potenciálu a korozní proudové hustoty broušených 

a tryskaných Mg slitin AZ31 a AZ91 

 
Korozní potenciál Ecorr 

[mV] 

Korozní proudová hustota 

icorr [µA·cm
-2

] 

broušená AZ31 -1546 ± 13 64 ± 8 

tryskaná AZ31 -1534 ± 3 928 ± 153 

broušená AZ91 -1558 ± 3 32 ± 7 

tryskaná AZ91 -1539 ± 4 1104 ± 86 

 

Povrch brouńené a tryskané Mg slitiny AZ31 zobrazuje obr. 99 a obr. 100 a  povrch brouńené 

a tryskané slitiny AZ91 po provedení potenciodynamického měření v 3,5% roztoku NaCl 

zobrazuje obr. 102 a obr. 103. U obou brouńených slitin jsou na povrchu viditelné oblasti 

s výrazným korozním napadením. JednË se o bodovou korozi (pitting) [298], kterË nastala 

v důsledku mikrogalvanické koroze mezi přítomným tuhým roztokem  a intermetalickou 

fËzí. V případě slitiny AZ31 nastala mikrogalvanickË koroze mezi přítomným tuhým 

roztokem  a intermetalickými fËzemi Al8Mn5
6
, Mg2Si [1, 299, 300] nebo přítomnými 

hranicemi zrn (obr. 99b). V případě brouńené slitiny AZ91 se převËņně jednalo 

o mikrogalvanickou korozi mezi tuhým roztokem  a fËzí -Mg17Al12 (obr. 102b). Jak je 

pozorovatelné na obr. 99 a obr. 102, korozní napadení slitiny AZ31 i AZ91 nastalo na více 

místech. 

Na obr. 100a je zobrazen povrch tryskané slitiny AZ31 po provedení potenciodynamického 

měření v 3,5% roztoku NaCl. Zde dońlo k výraznějńímu koroznímu napadení v porovnËní 

s brouńenou slitinou AZ31. Z obr. 100b je navíc moņno pozorovat, ņe koroze prostoupila 

do větńí hloubky materiËlu v porovnËní s brouńenou slitinou (obr. 99) díky přítomnosti 

deformačně ovlivněné vrstvy. Argade, [301], Birbilis, [302], a Liu, [42], ve svých studiích 

předpoklËdali, ņe zjemněním zrna by mohlo dojít ke zlepńení korozní odolnosti tryskané 

slitiny AZ31 zlepńením pasivačního efektu a sníņením míry galvanické koroze mezi středem 

a hranicemi zrna. U testovaných vzorků v experimentËlní čËsti vńak byl pozorovËn opačný 

efekt, který zaznamenali také Zhang a kol., [297]. Podle Zhanga totiņ můņe v povrchové 

vrstvě po tryskËní dojít k rekrystalizaci, zjemnění zrna a případně aņ k precipitaci fËze -

Mg17Al12 o velikosti několika desítek nm, coņ můņe vést k mikrogalvanické korozi 

a výraznému zhorńení korozních vlastností slitiny. 

Na obr. 100b a obr. 101 je moņné pozorovat, ņe k iniciaci korozního napadení s největńí 

pravděpodobností dońlo prËvě na výńe zmíněném rozhraní přítomné intermetalické fËze 

Al8Mn5 a Mg2Si (případně rekrystalizované fËze , jak uvËdí Zhang) na povrchu a na 

hranicích zrna. Stejnou iniciaci koroze Mg slitiny AZ31 zaznamenali také Pawar a kol. [303]. 

Ti vńak navíc pozorovali, ņe po vytvoření počËtečních korozních důlků v okolí 

intermetalických fËzí dońlo dlouhodobou expozicíc k vývoji nitkové koroze, kdy čelo koroze 

se pohybuje podél ramen dendritů tuhého roztoku . Tyto „korozní fronty― jsou zastaveny 

                                                 
6
 Dle Cao a kol. se u slitiny AZ31 mohou vyskytovat 4 typy aluminidů manganu – Al8Mn5 (největńí podíl), 

Al11Mn4, -AlMn (pravděpodobně Al9Mn11) a β-Mn(Al) [318] 
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hranicemi zrna, kde je pozorovËna vyńńí koncentrace Al, Zn a Mn, a slouņí tudíņ jako korozní 

bariéra. 

Koroze slitiny AZ31 tedy dle těchto autorů postupuje hlavně po zrnech a nikoliv po hranicích 

zrn, coņ je v souladu s experimentËlními výsledky této prËce. Jak je totiņ uvedeno na detailu 

obr. 100b, po odkorodovËní oblasti s výraznou deformací byl pozorovËn stejný jev, kdy 

hranice zrna brËní prostupu koroze. Výrazný vliv na propagaci koroze mË dle literatury [303] 

i orientace zrna. U zrna s nebazËlní orientací byl zaznamenËn vyńńí projev koroze neņ u zrna 

s bazËlní orientací. Koroze u zrna s nebazËlní orientací prostoupila aņ do dvojnËsobné 

hloubky neņ tomu bylo u zrna s bazËlní orientací. 

 

  

obr. 99: Broušená AZ31 po vystavení roztoku NaCl, a) povrch, b) kolmý výbrus 

  

obr. 100: Tryskaná AZ31 po vystavení roztoku NaCl, a) povrch, b) kolmý výbrus 
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obr. 101: Prvkový mapping tryskané slitiny AZ31 po provedení potenciodynamických testů, a) 

analyzovaná oblast, b) Mg, c) O, d) Si, e) Al, f) Mn 

Na obr. 103a je zobrazen povrch tryskané slitiny AZ91. Jak je moņné pozorovat, porovnËním 

tryskané AZ91 s brouńenou AZ91 dochËzelo ke stejnému projevu koroze, pouze ve větńí míře. 

U tryskané slitiny je patrný výrazný projev koroze povrchu v důsledku zvýńené drsnosti 

povrchu slitiny a zvýńené elektrochemické aktivity. Provedením prvkové analýzy slitiny 

tryskané AZ91 po vystavení roztoku NaCl (obr. 104) bylo prokËzËno, ņe přednostně dochËzí 

k rozpouńtění fËze  (anoda, -1,642 V) a fËze -Mg17Al12 je v roztoku NaCl katodou  

(-1,35 V) [304]. Abbasi, [305], uvËdí, ņe fËze -Mg17Al12 přítomnË v Mg slitinËch mË 

výrazný vliv na jejich korozní chovËní. Obecně tato intermetalickË fËze působí jako katoda 

a dobře se pasivuje díky vyńńí koncentraci Al. Autor uvËdí, ņe po rozpuńtění anody (tuhý 

roztok ) můņe fËze -Mg17Al12 zastat roli bariéry. Avńak korozní chovËní zËvisí na velikosti 

fËze -Mg17Al12 a její distribuci ve slitině. Je-li velikost fËze β dostatečnË a fËze 

je homogenně dispergovËna v matrici  můņe hrËt roli bariéry proti korozi. Pokud 

je vzdËlenost mezi čËsticemi fËze -Mg17Al12 velkË, dochËzí ke vzniku galvanického člËnku 

a poklesu korozní odolnosti slitiny. 

Song, [4, 299, 306], uvËdí, ņe pokud je katodou nečistota nebo menńí čËstice, můņe dojít 

k jejímu podkorodovËní. Typickým případem jsou také čËstice Al8Mn5 s vyńńí hodnotou 

potenciËlu, které jsou vůči tuhému roztoku  taktéņ katodou. Na obr. 104 je moņné pozorovat, 

ņe přítomné korozní produkty se hromadí na povrchu. EDS analýza prokËzala, ņe se jednË 

o MgO (resp. Mg(OH)2). 

 



116 

 

  

obr. 102: Broušená AZ91 po vystavení roztoku NaCl, a) z povrchu, b) kolmý výbrus 

  

obr. 103: Tryskaná AZ91 po vystavení roztoku NaCl, a) z povrchu, b) kolmý výbrus 

   

   

obr. 104: Prvkový mapping tryskané slitiny AZ91 po vystavení roztoku NaCl, a) analyzovaná 

oblast, b) Mg, c) O, d) Zn, e) Al, f) Mn 

Přítomnost Mg(OH)2 na povrchu si mnozí autoři [4, 299, 306] vysvětlují tím, ņe ve vodném 

prostředí se fËze  (jak v případě slitiny AZ31, tak i AZ91) rozpouńtí dle Rovnice 20(20): 

 

       eaqMgsMg 22
 (20) 
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V kyselém prostředí dochËzí na katodě ke spotřebovËní elektronů vzniklých během reakce 

na anodě za vzniku plynného vodíku (Rovnice 21). V neutrËlním nebo zËsaditém prostředí 

dochËzí na katodě k reakci za vzniku plynného vodíku a OH
-
 iontů (Rovnice 22). Rozpuńtěný 

Mg ve vodném prostředí reaguje se vzniklými OH
-
 ionty za vzniku Mg(OH)2 (Rovnice 23), 

jak popisuje Pourbaixův diagram. 

    

222 HeaqH  (21) 

   OHHeOH 222 22  (22) 

        sOHMgaqOHaqMg 2

2 2  
 (23) 

 

AnodickË reakce zahrnuje nestabilní meziprodukt, kterým je monovalentní Mg
+
 s krËtkou 

ņivotností. Proces redukce vodíku (Rovnice 21 a 22) a vodíkové přepětí na katodě hraje 

důleņitou roli v korozi Mg. Korozní reakce Mg slitin nebyla systematicky a zcela uspokojivě 

popsËna. Je vńak rozumné očekËvat, ņe koroze Mg slitiny je podobnË čistému Mg, kde Mg je 

hlavní sloņkou během anodického rozpouńtění. Bylo pozorovËno, [307], ņe Al se rozpouńtěl 

v menńí míře také, nicméně analýzy prokËzaly, ņe k rozpouńtění Zn nedochËzelo. 

Hoey a Cohen, [308], popisují, ņe se vrstva MgO a na ní vnějńí vrstva Mg(OH)2 tvoří 

na povrchu při pH > 9. Vrstva Mg(OH)2 by měla být podle Pourbaixova diagramu stabilní 

a tvořit ochranu Mg při vyńńím pH. Pourbaixův diagram vńak neuvaņuje existenci 

monovalentního Mg
+
 a hydridů MgH2. Existenci těchto dvou stavů zohlednil ve své studii 

Perrault, [309]. Perrault vńak navíc uvedl, ņe čistý Mg není ve vodném prostředí nikdy 

v rovnovËze a na povrchu probíhají různé reakce v zËvislosti na stavu a na prvkovém sloņení 

Mg slitiny. 

Ve vzniklé vrstvě Mg(OH)2 vńak vznikají trhliny, kterými prochËzí médium k povrchu Mg 

a to umoņņuje dalńí korozi. V přítomnosti Cl
-
 iontů dochËzí k dalńímu naruńovËní Mg(OH)2, 

kdy vznikË ve vodě rozpustný MgCl2 (Rovnice 24). Tím dochËzí k dalńímu rozruńení 

pasivační vrstvy na povrchu kovu. Vzniklé OH
-
 ionty přechËzí do roztoku a zvyńují jeho pH. 

 

         OHaqMgClClsOHMg 22 22  (24) 

 

Pomocí XPS bylo prokËzËno, [299], ņe na povrchu slitiny AZ91 se vytvËří celkem 3 vrstvy 

korozních produktů (obr. 105). Vnitřní vrstva sestËvË z Al2O3, prostřední vrstva je tvořena 

hlavně MgO a vnějńí vrstva je tvořena Mg(OH)2. Loose, [310, 311], uvËdí, ņe na povrchu fËze 

 se nachËzí více stabilní pasivační vrstva Al2O3 neņ na fËzi , a to z důvodu vyńńího obsahu 

Al. Wang, [312], pomocí XRD analýzy prokËzal, ņe na povrchu slitiny AZ91 se nachËzí 

kromě MgO, Mg(OH)2 a Al2O3 také komplexní sůl Mg5(CO3)4(OH)2·8H2O. 
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obr. 105: Povrch slitiny AZ91 po vystavení koroznímu prostředí [299] 

6.11.2 Elektrochemické korozní chování povlakovaných Mg slitin 

Na obr. 106 jsou vykresleny typické potenciodynamické polarizační křivky Mg slitiny AZ31 

a AZ91 s ņËrově stříkanými povlaky v 3,5% roztoku NaCl. Stanovené hodnoty korozního 

potenciËlu, Ecorr, a korozní proudové hustoty, icorr, jsou uvedeny v tab. 28. Jak je moņné 

pozorovat z tab. 28, po nËstřiku povlaků dońlo k nËrůstu hodnoty Ecorr v porovnËní 

s nepovlakovanými Mg slitinami. Nicméně, v porovnËní se slitinou AZ91 je v případě 

NiCrAlY povlaku a NiCrAlY/8-YSZ duplexního povlaku hodnota icorr o řËd vyńńí 

v porovnËní s  Mg slitinami, a tudíņ i koroze ve vodném roztoku NaCl probíhË podstatně 

rychleji. 

Vysoké hodnoty icorr  si lze vysvětlit tím, ņe NiCrAlY povlak a NiCrAlY/8-YSZ duplexní 

povlak je nehomogenní, obsahuje trhliny a póry a v případě samotného NiCrAlY povlaku 

nedochËzí ani k celkovému pokrytí povrchu substrËtu. Vystavením vzorku koroznímu 

prostředí, elektrolyt (NaCl) snadno prostoupí na rozhraní NiCrAlY/AZ91, kde dojde 

k vytvoření galvanického člËnku. Song a Atrens uvËdí, [299], ņe Mg slitiny jsou nËchylné 

na galvanickou korozi. GalvanickË koroze je dobře pozorovatelnË u Mg přiléhajícího 

ke katodě. Katodou mohou být jiné (uńlechtilejńí) kovy v kontaktu s Mg nebo se jednË 

o přítomné nečistoty anebo jiné fËze v Mg slitinËch. Kovy s nízkým vodíkovým přepětím, 

jakými jsou kovy a slitiny na bËzi Fe, Ni a Cu představují příčiny galvanické koroze Mg slitin 

[4, 299]. Kovy kombinující pozitivnějńí potenciËl s vysokým přepětím vodíku, jako např. Al, 

Zn a Sn jsou méně ńkodlivé. Pokud je vńak Mg slitina v kontaktu s jiným kovem, není 

schopna se proti galvanické korozi efektivně chrËnit. 

Niņńích hodnot icorr bylo dosaņeno v případě WC-10Co4Cr a Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 

povlaků. Tyto povlaky tak mohou krËtkodobě chrËnit Mg substrËty proti korozi. V případě, ņe 

by u těchto dvou typů povlaků dońlo k prostupu roztoku NaCl na rozhraní povlak/substrËt, 

bude mechanismus koroze probíhat stejně jako v případě NiCrAlY povlaku. Mg substrËt 

se stane obětovanou anodou a povlak bude katodou. 
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obr. 106: Výsledky potencidynamické analýzy povlakovaných Mg slitin AZ31 a AZ91 

tab. 28: Získané hodnoty korozního potenciálu a korozní proudové hustoty broušených 

a tryskaných Mg slitin AZ31 a AZ91 

 
Korozní potenciál Ecorr 

[mV] 

Korozní proudová 

hustota icorr [µA·cm
-2

] 

NiCrAlY/AZ31 -1329 ± 55 756 ± 22 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ31 -265 ± 33 3 ± 1 

WC-10Co4Cr/AZ31 -742 ± 105 17 ± 1 

8-YSZ/AZ31 -1154 ± 73 104 ± 36 

NiCrAlY/AZ91 -1214 ± 15 778 ± 109 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ91 -266 ± 26 5 ± 1 

WC-10Co4Cr/AZ91 -836 ± 16 16 ± 3 

8-YSZ/AZ91 -1093 ± 21 96 ± 21 

 

Charakterizace NiCrAlY a 8-YSZ/NiCrAlY povlaků na Mg slitinách 

Povrch NiCrAlY povlaku na povrchu tryskané Mg slitiny AZ31 zobrazuje obr. 107 a  povrch 

NiCrAlY povlaku na povrchu tryskané Mg slitiny AZ91 po provedení potenciodynamického 

měření v 3,5% NaCl zobrazuje obr. 108. Z obr. 107-obr. 108a je pozorovatelné, ņe po 

provedení potenciodynamických měření dońlo ke korozi Mg substrËtu, kdy vzniklý Mg(OH)2 

(ńedé a bílé oblasti) vystupuje na povrch povlaku. Deponovaný NiCrAlY povlak není totiņ 

vlivem přítomných prasklin, pórů, hranic splatů a nedokonalého pokrytí schopen chrËnit Mg 

substrËty proti korozi a dochËzí k proniknutí elektrolytu k jeho povrchu a na rozhraní 

NiCrAlY/Mg substrËt a vznikË galvanický člËnek. NiCrAlY je katodou a Mg slitina anodou. 

Rozpouńtění substrËtu poté probíhË podle Rovnic 20-23. 

Na rozhraní NiCrAlY/AZ31 dochËzí k rozpuńtění slitiny AZ31 v důsledku galvanickË koroze 

(NiCrAlY je katodou) a ke vzniku důlků. DËle od povrchu dochËzí k rozpouńtění tuhého 

roztoku  díky přítomnosti intermetalických fËzí Al8Mn5 a Mg2Si (detail obr. 107b). 

Z druhého detailu na obr. 107b je současně pozorovatelný jev zmíněný výńe, kdy hranice zrn 
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s vyńńí koncentrací legujících prvků brËní prostoupení koroze a tvoří čËstečně korozní bariéru 

[298, 303]. V případě NiCrAlY na AZ91 dochËzí k rozpuńtění slitiny rovněņ v důsledku 

galvanické koroze a ke vzniku důlků. DËle od rozhraní NiCrAlY povlak/slitina AZ91 probíhË 

galvanickË koroze mezi tuhým roztokem  a intermetalickou fËzí -Mg17Al12. 

Literatura, [298, 303], uvËdí, ņe ve vzniklých důlcích blízko rozhraní povlak/substrËt 

je vysokË koncentrace Mg
2+

 a OH
-
. Po překročení rozpustnosti se tvoří Mg(OH)2 a hodnota 

pH se zde stabilizuje okolo 10,5. Z prvkové mapy-ukËzka povlaku na AZ91 (obr. 109) 

je vidět, ņe velké mnoņství kyslíku se nachËzí v oblasti korozních produktů Mg substrËtu, kdy 

dominantní zastoupení tvoří prËvě hexagonËlní Mg(OH)2. Malé mnoņství kyslíku je také 

pozorovËno v oblasti NiCrAlY povlaku, kdy během nËstřiku dońlo ke vzniku Al2O3. 

V korozní mezivrstvě se také vyskytuje chlór (obr. 109g). Můņe se jednat o zbytky NaCl nebo 

případně o neodplavený MgCl2 vzniklý dle Rovnice (24). Wang, [312], ve své studii uvËdí, ņe 

u slitiny AZ91 se můņe jednat o komplexní sloučeninu Mgw(OH)xCly·zH2O, kterË vznikË 

v zóně koroze ve zředěných roztocích obsahující chloridy. NiCrAlY povlak zadrņuje 

elektrolyt proniklý na rozhraní a zabraņuje odplavení korozních produktů [86]. Vzniklé 

korozní produkty se tak hromadí pod povlakem. Díky velké objemové expanzi vyvolané 

vznikem korozních produktů dojde ke vzniku pnutí v NiCrAlY povlaku a dochËzí k jeho 

mechanickému pońkození (obr. 108) [86]. Oddělení povlaku od Mg mezivrstvou korozních 

produktů Mg zachycuje obr. 108. 

 

  

obr. 107: Tryskaná AZ31 s následně deponovanou vrstvou NiCrAlY (APS), a) povrch, b) 

kolmý výbrus 
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obr. 108: Tryskaná AZ91 s následně deponovanou vrstvou NiCrAlY (APS), a) povrch, b) 

kolmý výbrus 

Z obr. 107-obr. 109 je moņné pozorovat, ņe na NiCrAlY povlaku nejsou viditelné stopy 

koroze, pouze dońlo k mechanickému pońkození vlivem vzniku korozních produktů Mg pod 

povlakem. Sadeghimeresht, [313], uvËdí, ņe MCrAlY povlaky jsou tvořeny předevńím dvěma 

fËzemi – fËzí γ-Ni a fËzí -NiAl, které mají hodnoty korozních potenciËlů velmi blízko sebe. 

Padilla, [314], uvËdí, ņe hodnota Ecorr pro -NiAl je - 0,326 V, hodnota Ecorr pro γ-Ni3Al je -

0,339 V a Ecorr fËze γ-Ni je okolo -0,3 V v zËvislosti na typu a mnoņství legujících prvků. 

Fan a kol., [218], usuzují, ņe NiCrAlY (resp. CoNiCrAlY) povlaky mají výbornou odolnost 

proti korozi díky přítomnému Al, Cr a Co a „elektrochemické homogenitě― povlaku. U takto 

relativně elektrochemicky homogenního materiËlu nedochËzí k tvorbě galvanického člËnku 

a koroze běņí nejvýńe po hranici splatů. 

Smíńený potenciËl povlaku je posunutý k pozitivním hodnotËm. Na povrchu dochËzí 

k vytvoření produktů oxidace, Al2O3, CrOx (Cr2O3) a NiOy, které tvoří tenkou pasivační 

vrstvu brËnící korozi. 

Hlavním ochranným mechanismem proti korozi je u NiCrAlY/8-YSZ duplexního povlaku 

vytvoření semi-fyzické bariéry mezi elektrolytem a substrËtem. Díky přítomným pórům ve 

struktuře keramického top coatu je ochrana proti korozi nedostačující a dochËzí k proniknutí 

roztoku NaCl aņ k vaznému NiCrAlY povlaku, a tím pËdem i k Mg substrËtu. Přítomné 

korozní produkty vznikaly na rozhraní Mg/NiCrAlY (obr. 110b). Na rozhraní 8-

YSZ/NiCrAlY nebyly pozorovËny ņËdné nově vzniklé sloučeniny. ZËroveņ nedochËzelo 

k vystoupení korozních produktů Mg na povrch 8-YSZ povlaku. Jelikoņ na rozhraní 

Mg/NiCrAlY dochËzelo ke galvanické korozi, dońlo zde k převËņně adheznímu poruńení mezi 

Mg substrËtem a NiCrAlY povlakem, coņ vedlo k celkovému oddělení povlaku od Mg 

substrËtu (obr. 110a detail). 

Na obr. 110 a obr. 111a jsou pozorovatelnË místa (ńipky), kde se vyskytují rezidua NiCrAlY 

povlaku přiléhající k povrchu slitiny AZ91. Z obr. 111a je vidět, ņe během korozní degradace 

Mg substrËtu dońlo i k mechanickému poruńení NiCrAlY povlaku (vyznačenË oblast). V těsné 

blízkosti vazného NiCrAlY povlaku dońlo také k poruńení keramického povlaku (obr. 111b), 

ve kterém bylo pozorovËno zvýńené mnoņství trhlin a dochËzelo k výrazné delaminaci mezi 

jednotlivými splaty. V povlaku bylo pozorovËno velké mnoņství trhlin vzniklých v důsledku 

pnutí spojeným s nahromaděním korozních produktů Mg pod duplexním povlakem. 
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obr. 109: Prvkový mapping tryskané AZ91 s deponovanou vrstvou NiCrAlY expozici v NaCl, 

a) analyzovaná oblast, b) Mg, c) Al, d) O, e) Ni, f) Cr, g) Cl, h) Zn, i) Mn, j) Y 

 

  

obr. 110: Tryskaná AZ91 s deponovaným NiCrAlY/8-YSZ duplexním povlakem po vystavení 

NaCl, a) povrch, b) kolmý výbrus 
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obr. 111: Mikrostruktura NiCrAlY/8-YSZ duplexního povlaku na AZ91 po vystavení NaCl, a) 

rozhraní NiCrAlY /AZ91, b) 8-YSZ povlak v blízkosti NiCrAlY 

 

Charakterizace Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na Mg slitinách AZ31 a AZ91 

Morfologii povrchu Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na Mg slitině AZ31 ukazuje obr. 112a  

a obr. 113a ukazuje morfologii povrchu Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na Mg slitině 

AZ91 po provedení potenciodynamického měření v 3,5% NaCl. Na vzorcích nebyl pozorovËn 

ņËdný projev korozního napadení. Případné bílé oblasti svým sloņením dle EDS analýzy 

odpovídaly reziduím vykrystalizovaného NaCl. Z kolmého výbrusu (obr. 112b a obr. 113b) 

je zjevné, ņe na rozhraní substrËt/povlak nebyly zaznamenËny ņËdné projevy korozního 

napadení. Vyńńí obsah kyslíku na rozhraní povlak/substrËt byl způsoben přítomností 

zaseknutých čËstic korundu, zoxidovËním povrchu po tryskËní a oxidací povrchu během 

nËstřiku první vrstvy povlaku (obr. 114). 

Vzhledem k nízké porozitě povlaku pravděpodobně neprońel roztok NaCl na povrch substrËtu 

pod povlakem. Během expozice v roztoku NaCl nebyly na povrchu přítomné ņËdné oxidy 

ņeleza (povlak se na povrchu nezbarvil do oranņova, jak uvËdí v prËci García-Rodríguéz, [54]). 

Povlak svým sloņením odpovídË austenitické korozivzdorné oceli a očekËvË se u něj i vysokË 

korozní odolnost díky přítomnosti Cr, Ni a Mo. Moņné korozní napadení substrËtu by nastalo 

při dlouhodobějńí expozici přes případné propojené póry, před hranice splatů anebo 

nedostatečným lokËlním zhutněním povlaku. NËslednou přítomností elektrolytu na rozhraní 

substrËt/povlak by dońlo k depolarizační reakci jako v případě NiCrAlY povlaků na Mg 

substrËtu. Koga, [161], uvËdí, ņe případné korozní napadení HVOF FeCrMnCoSi povlaku vede 

k vytvoření malých důlků poblíņ nebo na hranicích splatů. 

Studie, [315–317], prokazují, ņe tyto oblasti jsou bohaté na oxidy a strukturní defekty a jsou 

nËchylnějńí ke vzniku koroze. Zhang, [316], dokËzal, ņe oblasti mezi splaty jsou tvořeny oxidy 

bohatými na Cr a můņe tak zde dochËzet ke vzniku mikro-galvanického člËnku, kde koroze 

iniciuje v oblastech chudńích na chrom (depletiční oblasti). V oblasti mezi splaty, kde 

se vyskytují oxidy Fe a Cr je vysoký poměr Cr:Fe a toto místo slouņí jako katoda. V těsné 

blízkosti hranice splatů je zase poměr Cr:Fe velmi nízký. Tyto tzv. ochuzené oblasti 

se chovají jako anoda a jsou nËchylné ke koroznímu napadení, jelikoņ Cr se z těchto oblastí 

spotřeboval na tvorbu oxidů. 
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obr. 112: Tryskaná AZ31 s deponovaným Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlakempo vystavení 

NaCl a) povrch, b) kolmý výbrus 

 

  

obr. 113: Tryskaná AZ91 s deponovaným Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlakem po vystavení 

NaCl a) povrch, b) kolmý výbrus 
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obr. 114: Prvkový mapping Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaku na AZ91 po vystavení roztoku 

NaCl, a) analyzovaná oblast, b) Fe, Cr, c) Ni, d) Mo, e) Mg, f) Al, g) O 

 

Charakterizace WC-10Co4Cr povlaku na Mg slitinách AZ31 a AZ91 

Povrch WC-10Co4Cr povlaku na slitině AZ31 dokumentuje obr. 115a a obr. 116a 

dokumentuje povrch WC-10Co4Cr povlaku na Mg slitině AZ91 po expozici v 3,5% roztoku 

NaCl. Na povrńích je moņné pozorovat bílé skvrny. Dle EDS analýzy se zde jednË 

o vykrystalizovaný NaCl, nikoliv Mg(OH)2. Na rozhraní WC-10Co4Cr/Mg substrËt dońlo 

k čËstečnému koroznímu napadení substrËtu galvanickou korozí, kdy WC-10Co4Cr povlak 

byl katodou a Mg substrËt anodou a dochËzelo k jeho rozpouńtění, jak dokumentuje obr. 115b 

a obr. 116b. Ke koroznímu napadení dońlo pravděpodobně tím, ņe elektrolyt prostoupil přes 

přítomné póry a případné strukturní defekty v povlaku. VysokË koncentrace kyslíku 

na rozhraní povlak/Mg substrËt byla prokËzËna pomocí EDS analýzy (obr. 117g). 
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obr. 115: Tryskaná AZ31 s deponovaným WC-10Co4Cr povlakem po vystavení NaCl 

a)povrch, b) kolmý výbrus 

  

obr. 116: Tryskaná AZ91 s deponovaným WC-10Co4Cr povlakem po vystavení NaCl a) 

povrch, b) kolmý výbrus 
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obr. 117: Prvkový mapping povlaku WC-10Co4Cr na AZ91 po vystavení roztoku NaCl, a) 

analyzovaná oblast, b) WC, c) Co, d) Cr, e) Mg, f) Al, g) O 
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7 SHRNUTÍ A ZÁVĚRY 

Dizertační prËce shrnuje a rozńiřuje poznatky týkající se charakterizace ņËrově stříkaných 

povlaků na bËzi kovů, kovokeramiky a keramiky deponovaných na Mg slitinËch AZ31 

a AZ91. První čËst experimentËlní prËce je zaměřenË na charakterizaci Mg slitin a slitin 

po tryskËní, kdy byla hodnocena jejich morfologie povrchu, drsnost a strukturní změny 

po tryskËní. Poté nËsleduje čËst, kterË se věnuje strukturní a mikrostrukturní charakterizaci 

povlaků deponovaných na Mg slitinËch metodami HVOF nebo APS. 

 

Ze strukturní a mikrostrukturní analýzy povlaků bylo stanoveno nËsledující: 

 

- U vńech typů povlaků nebyly na rozhraní povlak/Mg substrËt pozorovËny ņËdné 

defekty ani oxidické mezivrstvy. 

- V případě NiCrAlY povlaku (APS) s tlouńťkou ~ 70 µm byla pozorovËna zvýńenË 

drsnost povlaku díky přítomnosti nenatavených čËstic větńího průměru. Struktura 

povlaku byla lamelËrní se zvýńenou porozitou. FËzovË analýza povlaku prokËzala 

přítomnost fËze -Ni/ ‘-Ni3Al, tj. přesycený tuhý roztok legujících prvků (Cr, Al) 

v Ni zahrnující koherentní precipitËty ‘-Ni3Al, dËle fËzi β-NiAl v mezidendritickém 

prostoru a fËzi na bËzi M5Y. V důsledku nËstřiku na vzduchu dochËzelo k čËstečné 

oxidaci povlaku, kdy dochËzelo převËņně ke vzniku Al2O3. Bylo navíc prokËzËno, 

ņe v okolí těchto zoxidovaných oblastí se nezoxidovanË místa obohacovala o Ni. Kvůli 

ochuzení těchto nezoxidovaných míst o Al, přechËzela fËze β-NiAl na -Ni. 

- Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaky o tlouńťce ~ 500 µm vykazovaly porozitu niņńí neņ 

1 %. Povlak byl tvořen natavenými a čËstečně natavenými čËsticemi tvořící povlak. 

Tyto čËstice měly dendritickou mikrostrukturu. Dendrity byly tvořeny přesyceným 

tuhým roztokem legujících prvků v -Fe (austenitem) a v mezidendritickém prostoru 

se nachËzely směsné karbidy typu M7C3. V mikrostruktuře bylo přítomno také malé 

mnoņství oxidů (převËņně na hranicích splatů). XRD analýza prokËzala zvýńenou míru 

neuspořËdanost mříņky povlaku, coņ naznačuje, ņe povlak byl do jisté míry tvořen 

amorfní fËzí. Tyto amorfní oblasti bylo moņné rozeznat i na mikrostruktuře. Jednalo 

se o oblasti, kde dońlo ke kompletnímu natavení prËńku v plamenu a při dopadu 

na povrch dońlo k deformaci natavených čËstic a prudkému zatuhnutí. 

- Co se týče kovokeramických WC-10Co4Cr povlaků o tlouńťce ~ 400 µm, zde 

se hodnota pórovitosti pohybovala okolo 5,5 %. Rovnoměrně deponované WC-

10Co4Cr povlaky (HVOF) byly tvořeny čËsticemi WC o velikosti 0,5-2µm (ale 

i menńími) rozptýlenými v CoCr matrici. Tyto čËstice se během nËstřiku rozklËdaly na 

W2C, případně dochËzelo aņ ke vzniku elementËrního C, o který se povlak ochuzoval 

(dekarburizace). Nejvyńńí míra dekarburizace a nejvyńńí projevy interakce WC 

s matricí byly pozorovËny na hranicích splatů a v oblastech, kde dońlo 

ke kompletnímu natavení prËńku. Během nËstřiku dońlo u povlaků k rozpouńtění WC 

a W2C v kovové matrici a dochËzelo k tepelně aktivovaným reakcím za vzniku 

přesycené matrice W a C, vzniku nanokrystalických fËzí a vzniku  fËze M6C. XRD 

analýza prokËzala, ņe se jednË převËņně o fËzi Co3W3C, resp. (Co,Cr)3W3C. Vńechny 
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výńe zmíněné jevy vedly k nËrůstu křehkosti povlaku a dochËzelo ke vzniku 

mikrotrhlin v povlaku. 

- Oproti předeńlým povlakům měly 8-YSZ povlaky o tlouńťce ~ 300 µm zvýńenou 

pórovitost (11-12 %) a na povrchu byly nejvíce pokryty sítí mikrotrhlin vzniklých 

v důsledku prudkého ochlazení a uvolnění zbytkového pnutí. Bylo moņné pozorovat 

přítomnost lamelËrní struktury, hranic splatů a trhlin. Na lomové plońe povlaku bylo 

pozorovËno, ņe jednotlivé lamely jsou tvořeny kolumnËrními zrny. Tato zrna byla 

tvořena převËņně netrasformovatelnou tetragonËlní t‘-ZrO2 fËzí. V povlacích byla 

prokËzËna také přítomnost monoklinické m-ZrO2 fËze a oxidu c-Y2O3. Tyto dvě fËze 

vyskytující se převËņně na hranicích splatů vznikly transformací a rozkladem během 

nËstřiku. 

Charakterizace povlaků a Mg substrËtů z hlediska mechanických vlastností zahrnovala měření 

tvrdosti a mikrotvrdosti. Z naměřených výsledků vyplývË nËsledující: 

- SamotnË hořčíkovË slitina AZ31 měla hodnotu tvrdosti v rozsahu 58- 69 HV a slitina 

AZ91 měla hodnotu tvrdosti v rozsahu 72-80 HV, vņdy s ohledem na aplikované 

zatíņení. V případě slitiny AZ31 dochËzelo s rostoucím zatíņením k poklesu hodnoty 

tvrdosti a v případě slitiny AZ91 naopak dochËzelo s rostoucím zatíņením k nËrůstu 

tvrdosti. 

- TryskËním Mg slitin dońlo k nËrůstu mikrotvrdosti v povrchové vrstvě, u AZ31 dońlo 

k nËrůstu na 93 HV 0,01 a u slitiny AZ91 dońlo k nËrůstu aņ na hodnotu 115 HV 0,01 

v důsledku plastické deformace povrchu během tryskËní. S rostoucí vzdËleností 

od povrchu dochËzelo k poklesu mikrotvrdosti. 

- Po depozici povlaků dońlo ve vńech případech k tepelnému ovlivnění Mg slitin 

u povrchu a dońlo k poklesu mikrotvrdosti v povrchové vrstvě Mg substrËtů 

v důsledku poklesu mnoņství strukturních defektů, odpevnění a v důsledku 

rekrystalizace (příp. hrubnutí zrna). 

- V případě samotných povlaků bylo dosaņeno vyńńích hodnot tvrdosti a mikrotvrdosti 

v porovnËní se samotnými Mg slitinami. Ve vńech případech dochËzelo s rostoucím 

zatíņením k poklesu tvrdosti. Nejvyńńí mikrotvrdosti bylo dosaņeno v případě 

kovokeramického WC-10Co4Cr povlaku, a to 2030 ± 157 HV 0,01 (na slitině AZ31) 

a 2096 ± 196 HV 0,01 (na slitině AZ91). 

V rËmci hodnocení tribologických vlastností byly u Mg slitin a povlaků na Mg slitinËch 

stanoveny hodnoty frikčních koeficientů během suchého tření a tření s mazivem. Po zkouńce 

opotřebení za sucha byla stanovena také hodnota hmotnostního úbytku. Z analýzy výsledků 

zkouńek a analýzy porchů vzorků bylo zjińtěno nËsledující: 

- Hodnoty frikčních koeficientů obou Mg slitin se vńemi protikusy (Si3N4, WC-12Co 

i ZrO2) jsou téměř shodné. Hodnoty frikčních koeficientů při suchém tření byly u Mg 

slitin v rozsahu 0,2-0,25 a při tření s mazivem byly hodnoty frikčních koeficientů 

v rozsahu 0,05-0,10. Hmotnostní úbytky Mg slitin s jednotlivými protikusy 

se pohyboval v rozsahu 120-150 mg. 

- U povlakovaných vzorků byly nejniņńí hodnoty frikčních koeficientů při suchém tření 

získËny v případě Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků, a to 0,2-0,3. U ostatních 

povlaků byly hodnoty frikčních koeficientů při suchém tření podstatně vyńńí (0,7-0,9). 
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Při tření pod olejem byly hodnoty frikčních koeficientů opět nejniņńí v případě 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků, a to 0,05-0,08. 

- Nejniņńí hmotnostní úbytky byly zjińtěny v případě WC-10Co4Cr povlaků, a to 5,9-

6,6 mg, coņ je přibliņně 4× méně neņ v případě Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků 

a dokonce 9× méně neņ v případě keramických 8-YSZ povlaků. 

- V případě vńech testovaných vzorků, tj. samostatných Mg slitin i slitin s povlaky 

dochËzelo během suchého tření i tření pod olejem k abrazivnímu opotřebení. 

U suchého tření dochËzelo navíc v případě vńech vzorků ke vzniku trhlin a delaminaci 

povrchových vrstev. Třením dochËzelo u Mg slitin, kovových a kovokeramických 

povlaků k oxidaci opotřebovËvaného povrchu (tribooxidační opotřebení). 

U keramických 8-YSZ povlaků dochËzelo během tření k poruńení povrchu povlaků 

křehkým lomem. 

Poslední čËst experimentËlní prËce je zaměřena na studium elektrochemických korozních 

vlastností pomocí potenciodynamických testů v prostředí NaCl. Získané výsledky lze shrnout 

nËsledovně: 

- Pro samotnou Mg slitinu AZ31 byla získanË hodnota korozního potenciËlu Ecorr na  

-1 546 ± 13 mV a korozní proudovË hustota icorr na 64 ± 8 µA·cm
-2

. V případě 

samotné brouńené slitiny AZ91 byla získanË hodnota korozního potenciËlu Ecorr na  

-1 558 ± 3 mV a korozní proudovË hustota icorr na 32 ± 7 µA·cm
-2

. 

- TryskËním povrchu dońlo k prudkému nËrůstu korozní proudové hustoty, a tím 

i korozní rychlosti v důsledku plastické deformace povrchu, zvýńení drsnosti a nËrůstu 

kontaktní plochy s roztokem NaCl a nËrůstu elektrochemické aktivity povrchu. 

- Depozicí povlaků dońlo ve vńech případech k posunu korozního potenciËlu 

k pozitivnějńím hodnotËm v porovnËní se samotnými Mg slitinami. Hodnoty korozní 

proudové hustoty byly v případě NiCrAlY a NiCrAlY/8-YSZ povlaků stËle vysoké, 

a to v důsledku vysoké porozity povlaků. 

- Během krËtkodobých měření byl nËrůst korozního potenciËlu a pokles korozní 

proudové hustoty v porovnËní se samotnými brouńenými slitinami pozorovËn 

v případě WC-10Co4Cr a Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků. Nejlepńích výsledků 

vńak bylo dosaņeno v případě Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků, kdy hodnota Ecorr 

byla stanovena na -265 ± 33 mV a icorr na 3 ± 1 µA·cm
-2

 

(Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ31). V případě Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75/AZ91 byla 

hodnota Ecorr stanovena na -266 ± 26 mV a icorr na 5 ± 1 µA·cm
-2

. 

- U vńech vzorků dońlo při vystavení koroznímu prostředí ke galavnické korozi. 

U samotných Mg slitin nastala galvanickË koroze mezi tuhým roztokem 

 a přítomnými intermetalickými fËzemi ve slitině. U povlakovaných vzorků dońlo 

ke galvanické korozi na rozhraní uńlechtilejńího povlaku a Mg slitiny. V případě 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 povlaků nebyl po expozici v korozním prostředí pozorovËn 

na rozhraní povlak/Mg substrËt ņËdný projev korozního napadení. 

ZËvěrem lze tedy konstatovat, ņe z hlediska mechanických vlastností a tribologických 

vlastností se nejlépe jevil povlak na bËzi WC-10Co4Cr. Na druhou stranu, povlak typu 

Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 vykazoval taktéņ dobré tribologické výsledky v kombinaci 

dobrými elektrochemickými korozními vlastnostmi. Na rozdíl od WC-10Co4Cr povlaku bylo 
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prokËzËno, ņe Fe48Cr28Ni16Mo4,5Si1,5C1,75 dosahoval podstatně lepńích výsledků během 

korozních zkouńek a během krËtkodobých měření je schopen chrËnit Mg slitiny proti korozi. 

Keramický 8-YSZ povlak dosahoval vyńńích hodnot tvrdosti, nicméně na zËkladě výsledků 

tribologických zkouńek dopadl ze vńech testovaných povlaků nejhůře v důsledku vysoké 

hodnoty frikčního koeficientu a vysoké míry opotřebení. Na zËkladě výsledků 

elektrochemických korozních zkouńek je zcela nevyhovující z důvodu vysoké porozity a není 

tak schopen chrËnit Mg slitiny proti korozi.  
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10 SEZNAM POUŢITÝCH ZKRATEK 

8-YSZ  - 
Z angl. 8% Yttria Stabilized Zirconia, jednË se o ZrO2 stabilizovaný 

8 hm. % Y2O3 

AE42 - 
HořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Al (4 hm. %) a prvky 

vzËcných zemin (2 hm. %) 

APS - 
Z angl. Atmospheric Plasma Spraying, jednË se o metodu 

plazmatického stříkËní povlaků na vzduchu 

AZ31 - 
HořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Al (3 hm. %) a Zn 

(1 hm. %) 

AZ61 - 
HořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Al (6 hm. %) a Zn 

(1 hm. %) 

AZ63 - 
HořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Al (6 hm. %) a Zn 

(3 hm. %) 

AZ80A - 
HořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Al (8 hm. %) a Zn (max. 

1 hm. %) s vsokým stupněm čistoty (A) 

AZ91 - 
LitË hořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Al (9 hm. %) a Zn 

(1 hm. %) 

BCC - Z angl. Body Centered Cubic, Tělesově středěnË kubickË mříņka 

CMC - karboxymethylcelulóza 

COF - Z angl. Coefficient Of Friction, frikční koeficient 

CVD - 
Z angl. Chemical Vapour Deposition, ChemickË depozice z plynné 

fËze je metoda pro přípravu tenkých filmů 

DLC - 
Z angl. Diamond-like Carbon, amorfní uhlíkový materiËl, který 

vykazuje některé typické vlastnosti diamantu 

EBSD - 
Electron Back-Scattered Diffraction, Difrakce zpětně odraņených 

elektronů 

EDS - 

Z angl. Energy-dispersive (X-ray) Spectroscopy, Energiově disperzní 

spektroskopie je technika pouņívanË pro prvkovou nebo chemickou 

analýzu 

EIS - 

Z angl. Electrochemical Impedance Spectroscopy, ElektrochemickË 

impedanční spektroskopie je elektrochemickË technika k měření 

impedance systému v zËvislosti na frekvenci střídavého potenciËlu. 

Lze jí charakterizovat dynamiku elektrochemických procesů. 

FCC - Z angl. Face Centered Cubic, Plońně středěnË kubickË mříņka 

FSZ - 
Z angl. Fully Stabilized Zirconia, jednË se o plně stabilizovaný ZrO2 

v kubické formě 

GDOES - 

Z angl. Glow-Discharge Optical Emission Spectroscopy, optickË 

emisní spektroskopie s doutnavým výbojem je spektroskopickË 

metoda pro kvantitativní analýzu kovů a nekovových pevných lËtek 

HCP - Z angl. Haxagonal Close Packed, ńesterečnË těsně uspořËdanË mříņka 

HV - 
Z angl. Hardness Vickers, je označení tvdosti v jednotkËch dle 

Vickerse 

HVAF - 
Z angl. High Velocity Air-Fuel, metoda ņËrového stříkËní povlaků 

vyuņívající hoření směsi paliva a vzduchu 

HVOF - 
Z angl. High Velocity Oxygen-Fuel, metoda ņËrového stříkËní 

povlaků vyuņívající hoření směsi paliva a kyslíku 

MB26 - 
HořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Zn (6 hm. %) a Zr a Y 

(2 hm. %) 

MCrAlY - Slitina obsahující prvky Cr, Al, Y a M, kde M = Co a/nebo Ni 

MSZ - Z angl. Magnesia Stabilized Zirconia, jednË se o ZrO2 stabilizovaný 
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MgO 

OCP - 
Z angl. Open Circuit Potential, získaný potenciËl na pracovní 

elektrodě při nezatíņeném obvodu 

PCL - Polykaprolakton 

PEEK - Polyether ether keton 

PEG - Polyethylenglykol 

PSZ - Z angl. Partially Stabilized Zirconia, čËstečně stabilizovaný ZrO2 

PTFE - Polytetrafluorethylen 

PVD - 
Z angl. Physical Vapour Deposition, fyzikËlní depozice povlaků 

z plynné fËze 

RT - Z angl. Room Temperature, pokojovË teplota 

RTG - Rentgenové zËření 

SEM - 

Z angl. Scanning Electron Microscopy, rastrovací elektronovË 

mikroskopie je metoda analýzy povrchu materiËlů vyuņívajících 

pohyblivého svazku elektronů 

SEM-BSE - 

Z angl. Scanning Electron Microscopy-Back-Scattered electrons, 

rastrovací elektronovË mikroskopie vyuņívající k analýze zpětně 

odraņených elektronů 

TBC - Z angl. Thermal Barrier Coatings, povlaky tvořící tepelnou bariéru 

TEM - 
Z angl. Transmition Electron Microscopy, transmisní elektronovË 

mikroskopie je metoda analýzy tenkých materiËlů  

TGO - 
Z angl. Thermally Grown Oxide, oxid vzniklý za vyńńích teplot na 

rozhraní bond coatu a top coatu 

TTT - 
Time-Temperature- Transformation diagram, diagram typu čas-

teplota-transformace 

TZP - 
Z angl. Tetragonal zirconia polykrystal, transformačně zpevněnË 

keramika 

UPS - 
Z angl. Underwater Plasma Spraying, jednË se o metodu 

plazmatického stříkËní povlaků pod vodou 

VPS - 
Z angl. Vacuum Plasma Spraying, jednË se o metodu plazmatického 

stříkËní povlaků ve vakuu 

WS - Z angl. Warm Spraying, modifikace metody HVOF 

XPS - 

Z angl. X-ray Photoelectron Spectroscopy, rentgenovË 

fotoelektronovË spektroskopie je kvantitativní spektroskopickË 

technika, kterË měří prvkové sloņení, určuje typy vazeb, empirický 

vzorec, chemický stav a elektronový stav prvků existující na povrchu 

materiËlu 

XRD - 
Z angl. X-ray Diffraction, metoda rentgenové difrakce určuje fËzové 

sloņení materiËlu 

XRF - 
Z angl. X-ray Fluorescence, RentgenovË fluorescence je 

spektroskopickË metoda pro stanovení prvkového sloņení materiËlu 

YAG (laser) - Nd:YAG (neodymium-doped yttrium aluminum garnet; Nd:Y3Al5O12 

YAG (struktura) - Z angl. yttrium aluminum garnet, granËt tvořený oxidy Y a Al 

YSZ - Z angl. Yttria Stabilized Zirconia, ZrO2 stabilizovaný pomocí Y2O3 

ZTC - 
Z angl. Zirconia Toughened Ceramics, transformačně zpevněnË ZrO2 

keramika s přídavkem Y2O3 

ZE41 - 
HořčíkovË slitina obsahující majoritní prvky Zn (4 hm. %) a prvky 

vzËcných zemin (1 hm. %) 

 


