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ABSTRAKT 

Tato práce se zabývá studiem precipitace intermetalických fází v lité duplexní oceli ASTM 
A890 Grade 4A s ohledem na degradaci mechanických vlastností v dĤsledku izotermického 
žíhání na teplotČ 700 °C a 5ř5 °C. Doba izotermického žíhání pĜi teplotČ 700 °C se pohybovala 
od 1 do 160 hodin a pĜi teplotČ 5ř5 °C od β4 do β45 hodin. Studium mikrostruktury po žíhání 
na teplotČ 700 °C prokázalo vyloučení ı-fáze, Lavesovy fáze, karbidĤ chromu a nitridĤ chromu. 
Sigma fáze byla poprvé zpozorovaná po 4 hodinách na rozhraní į/Ȗ. Vyloučení probČhlo 
eutektoidním mechanismem podle rovnice į ĺ ı + Ȗ2. Lavesova fáze byla zpozorována po 10 
hodinách na rozhraní į/Ȗ a pozdČji i uvnitĜ feritu. Karbidy a nitridy chromu vytvoĜily konturu 
podél rozhraní į/Ȗ a į/Ȗ2. Po žíhání na teplotČ 5ř5 °C bylo ve struktuĜe sledováno velké 
množství malých precipitátĤ. U vybraných vzorkĤ byly precipitáty extrahovány na uhlíkovou 
repliku. Následná analýza prokázala pĜítomnost karbidĤ chromu, ı-fáze a Lavesovy fáze. 
Znehodnocení mechanických vlastností vlivem vyloučení sekundárních fází bylo potvrzeno 
zkouškou tvrdosti dle Vickerse a zkouškou rázem v ohybu zahrnující fraktografickou analýzu 
lomové plochy. Tvrdost má vzrĤstající tendenci, zatímco nárazová práce výraznČ klesá.   

Klíčová slova: austeniticko-feritická litá duplexní ocel, mikrostruktura, precipitace, ı-fáze 

ABSTRACT 

 This thesis deals with the study of intermetallic phases in cast duplex stainless steel ASTM 

A890 Grade 4A considering degradation of mechanical properties in the result of isothermal 

aging in the temperature of 700 °C and 5ř5 °C.  The period of aging in the temperature of 700 

°C was ranging from 1 to 160 hours and in the temperature of 5ř5 °C it was ranging from β4 to 
245 hours. The study of microstructure after aging in the temperature of 700 °C has proved that 
the ı-phases, Laves phases, chromium carbides and chromium nitrides were excluded. The 

ı-phase was observed after four hours of aging in the temperature of 700 °C in į/Ȗ interface for 

the first time. The transformation was performed by eutectoid mechanism according to the 

equation į ĺ ı + Ȗ2. The Laves phase has been observed after 10 hours of aging in į/Ȗ 
interphase and later in the ferrite grain as well. Chromium carbides and nitrides have created a 

continuous contour along to the į/Ȗ and į/Ȗ2 interface. After the temperature of 5ř5°C there 
have been observed a large amount of small precipitates in the structure. The precipitates have 

been extracted from some selected samples to carbon replica. Following analysis has confirmed 

the presence of chromium carbides, ı-phases and Laves phases. The deterioration of 

mechanical properties, caused by the influence of secondary phase exclusion, has been 

confirmed by the Vickers hardness test and impact test including fractography analysis of the 

fracture surface. The hardness has an increasing tendency while the impact strength has been 

significantly reduced. 

Key words: austenitic-ferritic cast duplex steel, microstructure, precipitation, ı-phase 
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ÚVOD 

Korozivzdorné oceli jsou vysokolegované konstrukční materiály odolávající 
elektrochemické korozi. NejprogresivnČjším typem korozivzdorných ocelí jsou duplexní oceli 
legované Cr, Ni, Mo a N jejichž dvoufázová struktura je tvoĜena austenitem a feritem. Tato 

struktura nabízí zajímavou kombinaci mechanických a korozních vlastností, díky kterým jsou 

tyto oceli s oblibou používány pro náročné aplikace v energetickém, chemickém a 

petrochemickém prĤmyslu. Hlavní nevýhodou tohoto druhu ocelí je ztráta strukturní stabilit y 

pĜi teplotČ nad γ00 °C zpĤsobena vyloučením intermetalických fází zejména kĜehké ı – fáze.  

Rešeršní úvod shrnuje literární poznatky z oblasti korozivzdorných ocelí. Experimentální 
část se zabývá strukturním vývojem po izotermickém žíháním duplexní oceli ASTM A890 

Grade 4A pĜi teplotách 700 a 5ř5 °C, které jsou spojeny s výraznou precipitací intermetalických 
fází. 

Práce je Ĝešena v rámci projektu: Výzkum a vývoj odlévání a svaĜování masivních odlitkĤ 
z duplexní oceli, který spolufinancuje firma ŽDAS a.s. Projekt se zamČĜuje na vývoj komplexní 
technologie pro výrobu odlitkĤ z austeniticko-feritických duplexních ocelí o hmotnosti až 
40 tun, která zahrnuje oblast metalurgie, slévárenské technologie, tuhnutí až po opravné 
svaĜování a obrábČní. Tato diplomová práce je dílčí část studie jedné z nejvíce poptávaných 

ocelí ve firmČ ŽDAS a.s oceli ASTM AŘř0 Grade 4A. Cílem práce je zjistit informace o 

precipitaci a chování materiálu za vyšších teplot s ohledem na degradaci mechanických 
vlastností v dĤsledku setrvání na tČchto teplotách. Výsledky této práce, a dalších na ni 
navazujících, budou v praxi sloužit pro rozhodnutí, zda je nutné po tuhnutí v oblasti kritických 
teplot a technologickém zpracování za vyšších teplot, jako jsou opravné svaĜování a upalování 
nálitkĤ, zaĜadit mezioperační rozpouštČcí žíhání. 

  



12 

1 ZÁKLůDNÍ CHůRůKTERISTIKA KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ 

Slitiny železa jsou materiály, které jsou pomČrnČ snadno degradovány korozí. Korodují na 
vzduchu, v kyselinách i za vysokých teplot v pecních atmosférách. Tento nedostatek je Ĝešen 
zejména pĜísadou chromu ve slitinách známých jako korozivzdorné oceli [1]. 

Korozivzdorné oceli jsou vysokolegované konstrukční materiály, které vykazují zvýšenou 

odolnost proti elektrochemické korozi za normální i zvýšené teploty. I tyto oceli časem korozi 
podléhají, ale v porovnání s bČžnými ocelemi výraznČ pomaleji. Jsou schopny odolávat moĜské 
vodČ, koncentrovaným kyselinám a vzniku okují pĜi vysokých teplotách. Korozní odolnost 
oceli je založena na schopnosti pasivace. Tuto schopnost zajišĢuje pĜísada chromu, která 
reaguje s kyslíkem pĜítomným ve vzduchu a vytváĜí ochrannou pasivní vrstvu, která korozi 
zpomaluje. Tato vrstva mĤže vzniknout, je-li ve struktuĜe více než 11,74 % Cr [2]. Významný 
vliv na obsah chromu má uhlík, který tvoĜí s chromem karbidy, pĜičemž hrozí lokální pokles 
obsahu chromu pod mezní hodnotu korozivzdornosti [1], [2], [3], [4]. PĜesný vztah pro 
minimální množství chromu zahrnující vliv uhlíku je [2] : 

 Ψ ݎܥ ൌ  ͳͳǡ͹Ͷ ൅  ͳͶǡͷͶ Ǥ ሾΨܥሿ (1) 

Korozivzdorné oceli je možné použít od -β00 do 600 °C na staticky namáhané dílce. Využití 
je napĜíč všemi odvČtvími prĤmyslu. Ve strojírenství jsou používány na výrobu lopatek parních 
a vodních turbín, čerpadel a na kryogenní techniku. Mimo strojírenství se s oblibou používají 
napĜ. v chemickém nebo potravináĜském prĤmyslu, kde spotĜebovávají pĜibližnČ 45 % veškeré 
produkce. Volba korozivzdorné oceli je obtížná. Její správná funkčnost závisí nejen na 
mechanických vlastnostech, ale i na druhu prostĜedí, teplotČ a tlaku. Častým problémem pĜi 
volbČ korozivzdorné oceli jsou rozporuplné požadavky. NapĜ. musí ocel rovnČž odolávat 

kavitaci. To zavádí požadavek na vysoký obsah uhlíku, ale zároveĖ je nutné, aby ocel byla 
svaĜitelná a bylo možné opravovat vady po odlití. Jedno z možných Ĝešení je ponechání nízkého 
obsahu uhlíku a pĜidání 4 až 6 % niklu [2]. Korozivzdorné oceli musí svými vlastnostmi 

odpovídat požadavkĤm z praxe, a proto existuje velké množství značek, které mají chemické 
složení pĜesnČ navrženy tak, aby splĖovaly konkrétní požadavky jednotlivých aplikací. PĜesto 
lze jejich vlastnosti do jisté míry porovnat s bČžnými uhlíkovými ocelemi. Oproti nim mají 
vyšší tažnost, pevnost a tvrdost, pevnost za tepla, korozní odolnost a houževnatost za 
kryogenních teplot. PochopitelnČ jsou tyto oceli dražší, ale vyšší náklady vyvažuje delší 
životnost [2], [3], [5]. 

Ve spojení s korozivzdornými ocelemi se často mluví o žáruvzdorných ocelích, které 
vykazují vysokou odolnost proti oxidaci a korozi v horkých plynech. Chemické složení je velmi 
podobné korozivzdorným. Jsou legované Cr, Si, Al, Ni. Pracují za teplot nad 600 °C. Zaručují 
odolnost proti chemické korozi, pĜijatelné mechanické vlastnosti a svaĜitelnost. StejnČ jako 
korozivzdorné mohou být namáhány pouze staticky. Používají se na výrobu parních kotlĤ, 
chemických zaĜízení a krakování ropy [2], [4]. 
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2 VLIV PěÍTOMNÝCH PRVKģ 

Legující prvky korozivzdorných ocelí jsou: Cr, Ni, Mn, C, N, Ni, Mo, Cu, Ti, Nb. Každý 
jednotlivý prvek i jejich kombinace spolu s pĜítomností nečistot svým zpĤsobem ovlivĖuje 

výsledné vlastnosti oceli [6]. 

2.1 Chrom 

Je základním a zároveĖ nejdĤležitČjším prvkem všech korozivzdorných ocelí. TvoĜí 
ochrannou pasivní vrstvu díky, které ocel koroduje výraznČ pomaleji. PĜi pĜechodu slitiny do 
pasivního stavu nastává skoková zmČna elektrochemického potenciálu ze záporného na kladný. 
Ocel se stává ušlechtilou a více koroznČ odolnou. Se zvyšujícím se obsahem chromu korozní 
odolnost dále roste. Chrom je karbidotvorný a zároveĖ feritotvorný prvek. Část chromu se 

rozpouští ve feritu a část tvoĜí karbidy. Zvyšuje odolnost proti oxidaci za vysokých teplot, 
pevnost a prokalitelnost, pĜičemž mírnČ klesají deformační charakteristiky [2], [6], [7]. 

2.2 Nikl 

Nikl je austenitotvorný prvek. PĜispívá ke zvýšení korozivzdornosti a je vedle chromu 
druhým nejdĤležitČjším prvkem v korozivzdorných ocelích. Není schopen vytvoĜit ochrannou 
pasivní vrstvu, ale její tvorbu podporuje a současnČ zvyšuje odolnost proti redukčním 
kyselinám. Hlavním dĤvodem, proč je pĜidáván, je tvorba austenitické struktury. Zvyšuje 
tažnost a houževnatost. Snižuje korozní rychlost. Velmi obtížnČ se okysličuje, a proto má 
pozitivní vliv na žáruvzdornost. V precipitačnČ vytvrditelných ocelích podporuje vznik 
intermetalických fází, které zvyšují pevnost [1], [2], [4], [6]. 

2.3 Mangan 

Mangan je austenitotvorný prvek s malou difuzní rychlostí. Zvyšuje tvrdost, pevnost a 
houževnatost bez výrazné zmČny tvárnosti. Často se používá v kombinaci s jinými prvky. 
Zvyšuje rozpustnost dusíku a v kombinaci s ním je schopen nahradit drahý nikl. Snižuje sklon 
k praskání svarĤ, zvyšuje prokalitelnost a zhoršuje obrobitelnost. Jeho vliv na rovnováhu feritu 
a austenitu se mČní s teplotou. Za nižších teplot stabilizuje austenit, za vyšších naopak ferit [1], 

[2], [4], [6], [8]. 

2.4 Uhlík 

Uhlík je austenitotvorný prvek, který zvyšuje pevnostní charakteristiky. Spolu s obsahem 

chromu má významný vliv na vznik mezikrystalické koroze. Usazuje se na hranicích zrn 
v bodových poruchách, kde tvoĜí s chromem karbidy typu Cr23C6 a odebírá ze svého okolí 
chrom. Vznikají heterogenity a místa ochuzená o chrom ztrácí korozní odolnost. Ve feritických 
ocelích snižuje houževnatost i korozní odolnost. V martenzitických a 
martenziticko-austenitických duplexních ocelích zvyšuje tvrdost a pevnost pĜi snížení 
houževnatosti [1], [4], [6], [8], [9]. 
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2.5 Dusík 

Dusík je výrazný austenitotvorný prvek, který zvyšuje pevnost a odolnost proti bodové a 
štČrbinové korozi. SpolečnČ s manganem je pĜidáván jako náhrada za nikl. PodstatnČ zvyšuje 
pevnost. V kombinaci s molybdenem zvyšuje odolnost proti lokální korozi. U feritických ocelí 
snižuje houževnatost a korozní odolnost. U martenzitických a martenziticko-austenitických 
duplexních ocelí zvyšuje tvrdost a pevnost, ale snižuje houževnatost [1], [4], [6], [10]. 

2.6 KĜemík 

Jedná se o silnČ feritotvorný prvek. PlnČ se rozpouští ve feritu a zvyšuje jeho pevnost. 
Vyvolává praskavost svarĤ, a proto se často používá v kombinaci s manganem. Zvyšuje 
prokalitelnost a pĜi obsazích nad 3 % odstraĖuje náchylnost k mezikrystalické korozi. Zvyšuje 
odolnost proti oxidaci za vysokých teplot a za nižších teplot i v silnČ oxidačních prostĜedích 

[1], [2], [4], [6]. 

2.7 Molybden 

Molybden je feritotvorný a zároveĖ karbidotvorný prvek. Zvyšuje pevnost a odolnost proti 

korozi témČĜ ve všech prostĜedích, kromČ roztokĤ kyseliny dusičné. Podporuje vylučování 
intermetalických fází a zvyšuje žárupevnost [2], [4], [6]. 

2.8 MČć 

MČć je slabší austenitotvorný prvek, který zvyšuje korozní odolnost v koncentrovaných 
roztocích. Používá ve vytvrditelných ocelí, kde je používán k vytvoĜení intermetalických fází, 
které zvyšují pevnost [1], [4]. 

2.9 Titan, Niob 

Titan a niob jsou silnČ karbidotvorné prvky, které jsou u austenitických ocelí schopny 

zamezit vyloučení karbidĤ chromu na hranicích zrn pĜi tepelném zpracování nebo svaĜování. 
Oba mají vyšší afinitu k uhlíku než chrom. Navazují uhlík a tím zabraĖují vzniku chemických 
heterogenit. Tento dČj se nazývá stabilizace. Zvyšují mechanické vlastnosti za vysokých teplot 
[1], [4], [6], [10]. 

3 ROZDċLENÍ KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ 

3.1 RozdČlení dle chemického složení 

Podle chemického složení lze korozivzdorné oceli rozdČlit na chromové, chrom-niklové, 

chrom-manganové a chrom-nikl-molybdenové. Tyto skupiny jsou pojmenovány podle 

rozhodujících prvkĤ, které výraznČ ovlivĖují výsledné vlastnosti. 
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 Chromové  

Obsah chromu se pohybuje v rozmezí od 1β do γ0 %. S rostoucím obsahem chromu roste 

odolnost proti korozi, ocel se stává stabilnČjší a rozšiĜuje se oblast jejího použití. Obsahy 

ostatních prvkĤ obvykle nepĜesahují 0,ř % Mn a 0,7 % u Si. S výjimkou korozivzdorných ocelí 
s martenzitickou strukturou jsou všechny nízkouhlíkové. U martenzitických mĤže obsah uhlíku 

dosahovat až 1,5 % ovšem ocel musí být stabilizovaná [2], [4].  

 Chrom-niklové  

Chrom-niklové oceli jsou univerzální tĜída. Chrom v kombinaci s niklem zaručuje 
oproti chromovým ocelím vyšší korozní odolnost, houževnatost a lepší plastické vlastnosti. 
Obsahují 1β až ββ % Cr a Ř až γŘ % Ni. NČkteré druhy mohou obsahovat dusík pro dosažení 
vyšší pevnosti nebo síru pro lepší obrobitelnost. NejčastČji mají austenitickou strukturu [1], [8].  

 Chrom-manganové 

Protože je nikl drahý, je snaha jej nahradit levnČjšími prvky s co s nejpodobnČjšími 
vlastnostmi. Tyto požadavky splĖuje kombinace manganu s dusíkem. Chrom-manganové oceli 
obsahují 10 až 1Ř % Cr, 14 až β5 % Mn, maximálnČ 0,0β až 0,0Ř % C a legující dusík pĜípadnČ 
molybden, mČć a stabilizující prvky. Oproti chrom-niklovým ocelím mají nižší 
korozivzdornost a žáruvzdornost [1], [2], [8]. 

 Chrom-nikl-molybdenové 

Jedná se stejnČ jako u chrom-niklových o universální tĜídu. Korozní odolnost je zvýšena 
molybdenem. Obsahují okolo 17 % Cr, 10 až 1γ % Ni a β až γ % Mo. NČkteré druhy obsahují 
dusík, síru a stabilizační prvky [1]. 

3.2 RozdČlení dle struktury a mechanických vlastností 

Vliv chemického složení na strukturu korozivzdorné oceli je shrnut v SchaefflerovČ diagramu. 
Tento diagram je založen na faktu, že prvky lze rozdČlit na austenitotvorné a feritotvorné. 

Austenitotvorné prvky rozšiĜují oblast austenitu, zatímco feritotvorné prvky ji  zužují. 
Z feritotvorných prvkĤ má na strukturu nejvČtší vliv chrom [1], [4]. Podle chromu je skupina 

prvkĤ, zužující oblast austenitu, označována jako chromový ekvivalent. Hodnota tohoto 

ekvivalentu je stanovena rovnicí (2) [4]. 

௘௞ݎܥ  ൌ ݎܥ ൅ ݋ܯ ൅ ͳǡͷ ܵ݅ ൅ Ͳǡͷ ܾܰ ൅ ͷ ܸ ൅  (2) ݈ܣ ͵

Z prvkĤ, které rozšiĜují oblast austenitu, má na strukturu nejvČtší vliv nikl. PodobnČ jako u 
chromu je podle nČj označována skupina prvkĤ, která má na strukturu stejný vliv, jako niklový 
ekvivalent. Hodnota tohoto ekvivalentu je stanovena rovnicí (3) [4]. 

 ܰ݅௘௞ ൌ ܰ݅ ൅ ͵Ͳ ܥ ൅ Ͳǡ͹Ͷ ݊ܯ ൅ Ͳǡ͵͵ ݑܥ ൅ ሺܰ ܣ െ ͲǡͲͶͷሻ (3) 
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Kde N je konstanta závislá na obsahu dusíku. Vynesením chromového a niklového ekvivalentu 
do grafu získáme SchaefflerĤv diagram (Obr. 1 [9]), který na základČ chemického složení 
jednoznačnČ určuje výslednou strukturu oceli [4], [9]. 

 Martenzitické oceli 

Je to nejmenší skupina korozivzdorných ocelí, protože vznik martenzitické struktury je 

limitován nízkým obsahem koroznČ odolných prvkĤ. PĜesto jsou dĤležité pro svoji pevnost, 

tvrdost, houževnatost a korozní odolnost. Obsahují 1β až 18 % Cr, 0,01 až 1,5 % C, dále Si, 

Mn, Mo a Ni. Povolné množství feritu ve struktuĜe je β0 % ale jeho pĜítomnost snižuje pevnost, 
tvrdost a houževnatost. Martenzitické oceli nejsou vhodné pro svaĜování. Jsou ideální na 
skalpely a čepele nožĤ. Dosažení optimální austenitické struktury podmiĖuje vznik 
martenzitické. Feritotvorný chrom, prvek zaručující korozivzdornost, omezuje teploty a složení 
oblasti čistého austenitu v rovnovážném diagramu. Tuto oblast je účelné mít co nejvČtší. Obr. 

3 [9] a Obr. 2 [9] zobrazují transformaci kĜivek fázového diagramu Fe-Cr-Cr pĜi zvýšení obsahu 
chromu z 12 % na 17 %. Austenitotvorný uhlík Ĝeší problém pouze omezenČ, protože pĜi jeho 
vysokém obsahu je snížen efektivní obsah chromu tvorbou karbidĤ chromu. Rozmanitost 

martenzitických ocelí by tak byla velmi limitovaná. Oblast austenitu je nejlépe rozšíĜena 

Obr. 1 SchaefflerĤv diagram [9] 



17 

pĜísadou niklu. Martenzitické oceli jsou tedy dČleny na korozivzdorné oceli s niklem a bez niklu 

[2], [4], [8], [9], [11], [12].   

 
A) Martenzitické oceli bez niklu 

Obsah uhlíku mĤže vzrĤst až na 1,5 %. S množstvím uhlíku vzrĤstá obsah chromu na 

17 až 19 %. Oceli s vysokým obsahem uhlíku jsou určeny pro konstrukční díly v chemickém 
prĤmyslu s vysokými nároky a také na valivá ložiska a nástrojové oceli. Po zakalení mohou 
dosahovat pevnosti až 1 600 MPa. StĜední tĜída s obsahem uhlíku 0,5 až 0,6 % a 15 % Cr mĤže 

být legována Mo, W a V. Legování zlepšuje odolnost proti rovnomČrné a dĤlkové korozi. 
Využívají se na výrobu nožĤ v potravináĜském prĤmyslu a chirurgii. Základní varianta 

obsahující 0,15 až 0,45 % C a 13 % Cr nachází uplatnČní napĜ. u součástí čerpadel v pĜírodních 
a ménČ agresivních podmínkách jako je atmosféra, voda, pára apod. [3], [4]. 

B) Martenzitické oceli s niklem 

Spojují dobré mechanické vlastnosti a zvýšenou korozní odolnost. S pĜísadou β až 6 % Ni 
mĤže obsah uhlíku klesnout až pod 0,05 %. Austenitotvorný nikl dovoluje zvýšit obsah chromu 
na hranici 1Ř %, aniž by se ve struktuĜe objevilo nadmČrné množství feritu. Tyto oceli mají 
vyšší pevnost a lepší plastické vlastnosti. Nízký obsah uhlíku a pĜísada chromu zajištují 
svaĜitelnost a odolnost proti kavitaci. Používají na součásti pĜicházející do styku s párou, 

sladkou i slanou vodou napĜ. na lopatky parních turbín, součásti čerpadel apod. [2], [3], [4], [8]. 

 Feritické oceli 

Feritické oceli jsou slitiny železa, chromu a uhlíku, jejichž struktura je za normálních 
podmínek tvoĜena feritem. Obsahují 1γ až γ0 % Cr a maximálnČ 0,08 % C. NČkteré druhy 

Obr. 2 ěez fázovým diagramem Fe-Cr-C 

pĜi 17 % Cr [9] 

Obr. 3 ěez fázovým diagramem Fe-Cr-C 

pĜi 1β % Cr [9] 



18 

mohou obsahovat Mo, Si, Al, Ti a Nb. Jsou feromagnetické s dobrou tažností a tvárností. 
Vysokoteplotní pevnost je v porovnání s austenitickou korozivzdornou ocelí slabá. Mají 
vysokou korozivzdornost a vysokou žáruvzdornost. Jsou odolné proti korozi pod napČtím 
v roztocích chloridĤ a proti bodové a štČrbinové korozi. Jsou nevhodné pro silnČ znečistČné 
prĤmyslové vody a atmosféry. Protože neobsahují nikl jsou cenovČ pĜijatelné. Nejsou kalitelné. 
Mez pevnosti feritických ocelí dosahuje 550 MPa a mez kluzu 350 MPa. Tažnost se pohybuje 

v rozmezí β0 až β5 %. Typické aplikace jsou: sedla ventilĤ, potrubí čerpadel, nádrže a 

kuchyĖské nádobí. NejvČtší nevýhodou feritických ocelí je sklon ke kĜehkosti za vysokých 
teplot [2], [3], [4], [12], [13]. Rozlišujeme tĜi základní mechanismy kĜehnutí: kĜehnutí po 
ochlazení z vysokých teplot, kĜehnutí „475 °C“ a kĜehnutí vlivem vyloučení sigma fáze. 

I) KĜehnutí po ochlazení z vysokých teplot 

U feritických ocelí dochází po ochlazení z vysokých teplot na pokojovou teplotu ke zmČnČ 
rozpustnosti uhlíku ve feritu. PĜi ohĜevu rozpustnost stoupá a uhlík se z pĤvodních karbidĤ 
rozpouští ve feritu. PĜi opČtovném ochlazení uhlík opouští ferit a opČt vytváĜí karbidy na 
hranicích zrn. To vede k poklesu houževnatosti. ObzvlášĢ náchylné jsou oceli s vysokým 
obsahem chromu, dusíku a kyslíku. Tento mechanismus zkĜehnutí je nejzávažnČjší, protože pĜi 
tepelném zpracování, svaĜování a lití se vysokým teplotám nevyhneme. Zabránit zkĜehnutí lze 
stabilizací [8]. 

II) KĜehnutí „475 °C“ 

Feritické oceli po nČkolika hodinové výdrži na teplotČ γ50 až 550 °C ztrácejí tažnost a 
houževnatost. Hlavní pĜíčinou zkĜehnutí, označované jako kĜehnutí „475 °C“, je tzv stárnutí 
v oblasti nemísitelnosti, která se nachází v systému Fe-Cr pod teplotou 550 °C pĜi koncentraci 
1β až řβ % Cr. V této oblasti se ferit rozkládá na chromem bohatý ferit Į‘ a na železem bohatý 
ferit Į, což zpĤsobuje pokles tažnosti a houževnatosti. Jako kĜehnutí 475 °C je tento dČj 
označován, protože pĜi 475 °C je kĜehnutí nejrychlejší. ZkĜehnutí nelze zabránit stabilizací, 
naopak titan zkĜehnutí podporuje. KĜehkost lze pouze zpomalit snížením obsahu dusíku v oceli 

[8], [14], [15]. 

III) KĜehnutí vlivem vyloučení sigma fáze 

Sigma Ěıě fáze je pomalu vylučující se fáze, pĜi zvýšené teplotČ v chromových ocelích 

obsahující více než 16 % Cr. KĜehnutí vlivem vyloučení sigma fáze u feritických ocelí 
nepĜedstavuje zásadní nebezpečí, protože k jejímu vyloučení je tĜeba dlouhá výdrž. ěádovČ sta 
hodin. Nebezpečí vzniká pouze pĜi dlouhodobém využití pĜi teplotách 500 až Ř00 °C [8], [14]. 

 Superferitické oceli 

Superferity patĜí do skupiny feritických ocelí a vyznačují se velmi čistou feritickou 
strukturou. Obsahují β5 až βř % chromu s nízkým obsahem intersticiálních prvkĤ C a N, jejichž 
obsah činí maximálnČ 0,01 %. Obvykle jsou stabilizovány Ti a Nb a mohou být modifikovány 
až 4 % molybdenu. Tyto oceli jsou strukturnČ jednoduché, dobĜe svaĜitelné, tvárné s vysokými 



19 

pevnostními hodnotami a vrubovou houževnatostí. Používají se na výmČníkové trubky a tam, 

kde ocel pĜichází do styku s vodou obsahující chloridy. V prostĜedí oxidačních a organických 
kyselin, zaĜízení na odsolování moĜské vody, odsiĜovací zaĜízení aj. Poslední dobou jsou 

nahrazovány duplexními ocelemi [2], [3], [8]. 

 ůustenitické oceli 

Austenitické korozivzdorné oceli tvoĜí nejvČtší skupinu korozivzdorných ocelí. Obsahují 
16 až β5 % Cr, 7 až 20 % Ni a max. 0,25 % C. Vyvážený obsah prvkĤ zaručuje, že austenitická 
struktura zĤstává stabilní i za pokojové teploty. Oproti feritickým a martenzitickým ocelím mají 
lepší korozní odolnost, kterou je možné zvýšit zvýšením obsahu Cr, Ni a legováním Mo, Cu a 

Si. Jsou houževnaté s výbornou plasticitou. Tažnost dosahuje 40 až 50 %. Pevnostní 
charakteristiky jsou nižší. Mez pevnosti se pohybuje od 550 do 650 MPa s mezí kluzu od 
175 do 250 MPa. Zvýšení pevnostních charakteristik je možné pomocí deformace za studena, 

vyloučením precipitátĤ nebo pomocí substitučních atomĤ. Používány jsou od kryogenních 

teplot až po 1γ00 °C. Jsou paramagnetické, obtížnČ obrobitelné, špatnČ vedou teplo a 

neodolávají koroznímu praskání pod napČtím. ZaručenČ svaĜitelné jsou pĜi obsahu uhlíku 
pod 0,03 %, což je hranice rozpustnosti uhlíku v austenitu. Pokud je ve struktuĜe vČtší množství 
uhlíku, pĜebytečný uhlík tvoĜí v tepelnČ ovlivnČné zónČ karbidy a hrozí lokální pokles obsahu 

chromu pod mezní hranici 11,7 % s nebezpečím vzniku mezikrystalické koroze. V porovnání s 

feritickými jsou ménČ odolné proti cyklické oxidaci, protože mají vyšší koeficient roztažnosti. 
Roztažnost má tendenci narušit soudržnost ochranné oxidační vrstvy. Jsou náchylné na únavu. 
Kritická hodnota dosahuje pĜibližnČ γ0 % meze pevnosti. V kombinaci s vysokým koeficientem 
roztažnosti je obzvláštČ nebezpečný creep [3], [4], [8], [9], [12], [14]. 

Korozivzdorné austenitické oceli nacházejí uplatnČní v chemickém, potravináĜském, 
farmaceutickém a energetickém prĤmyslu. Používají se pro výrobu kuchyĖských potĜeb, v 
dopravČ a ve velkém množství i v architektuĜe a stavebnictví. Jsou nejpoužívanČjší, protože 
poskytují kombinaci dobré korozní odolnosti s výbornými mechanickými vlastnostmi [3], [9]. 

 Austeniticko-feritické duplexní oceli 

Austeniticko-feritické korozivzdorné oceli, jejichž struktura za pokojové teploty obsahuje 

pĜibližnČ stejné množství feritu a austenitu, jsou označovány jako duplexní oceli. Obvyklé 
obsahy legujících prvkĤ jsou 1Ř až β7 % Cr, 5 až 7 % Ni a β až 4 % Mo. Struktura nabízí 
zajímavou kombinaci mechanických vlastností a korozní odolnosti. Pevnost a korozní odolnost 
pochází z feritu, zatímco austenit zvyšuje tažnost a odolnost proti rovnomČrné korozi. OstrĤvky 
austenitu jsou uzavĜené ve feritické matrici. Díky absenci kontinuální austenitické fáze jsou 
duplexní oceli odolné proti koroznímu praskáni pod napČtím. Trhliny šíĜící se austenitem jsou 

zastaveny feritickou fází. Mez kluzu dosahuje 420 až 5γ0 MPa pĜi tažnosti β0 %. Vysokých 
pevností je dosahováno zjemnČním zrna dvoufázové struktury, tváĜením za studena nebo 
legováním dusíkem. Strukturní zmČny probíhají vždy jen ve feritu, zatímco austenit není 
dotčen. Jsou dobĜe svaĜitelné. V porovnání s austenitickými ocelemi jsou pevnČjší pĜi stejné 
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korozní odolnosti. Lépe odolávají mezikrystalické a dĤlkové korozi. Používají se tam, kde 
austenitické oceli nezaručují bezpečný provoz [3], [4], [8], [9], [15]. Moderní duplexní oceli, 
lze rozdČlit do tĜech skupin (Tab. 1 [16]). 

Tab. 1 Základní skupiny duplexních ocelí a jejich chemické složení [16] 

Typ Cr (%) Ni (%) Mo (%) N (%) PREN/W 

Lean duplex 20 - 24 1 - 5 0,1 - 0,3 0,1 - 0,22 <30 

SƚĂŶĚĂƌĚŶş ĚƵƉůĞǆ 21 - 23 4,5 - 6 2,5 - 3,5 0,1 - 0,22 ϯϬ Ăǎ ϰϬ 

Superduplex 24 - 29 4,5 - 8 2,7 - 4,5 0,1 - 0,35 >40 

BČhem využívání a technologického zpracování jsou duplexní oceli často vystaveny 
pĤsobení vysokých teplot, pĜi kterých hrozí vyloučení intermetalických fází. NejznámČjší je 

sigma Ěıě fáze. K jejímu vyloučení stačí nČkolik minut. Výskyt intermetalických fází je spojen 

se zmČnou transkrystalického lomu na interkrystalický a ochuzením matrice o legující prvky. 

Nejvíce je snížen chrom a molybden, čímž dochází ke ztrátČ tažnosti, houževnatosti a korozní 
odolnosti [8], [15], [17], [18]. 

 Feriticko-martenzitické duplexní oceli 

Feriticko-martenzitické duplexní oceli jsou korozivzdorné oceli, u kterých dochází pĜi 
ohĜevu nad ř00 °C k částečné austenitizaci. Po zakalení je struktura tvoĜena feritem a 
martenzitem. Obvyklé obsahy prvkĤ jsou 12 až 1Ř % Cr a 0,1 až 0,25 % C. Dále obsahují 
Mn, Si a Ni. Princip vzniku je zĜejmý z obr. 2 [9] a Obr. 2 [9]. Maximální rozpustnost uhlíku 
ve feritu je 0,05 %. PĜebytečný uhlík se vylučuje jako kĜehký karbid ĚFe,Crě23C6. Výsledná 
struktura je tedy tvoĜena pĜibližnČ β0 % feritu, zbytek je martenzit a karbidy. Mez kluzu se 

pohybuje od 850 do 900 MPa, pevnost pĜevyšuje 1000 MPa pĜi tažnosti 10 %. DobĜe odolávají 
korozi v prostĜedích obsahující síru a její sloučeniny. Jsou vhodné pro vodíkovou atmosféru. 
Neodolávají vanadové korozi a nejsou vhodné pro nauhličující prostĜedí [2], [8]. 

 Vytvrditelné 

Do tohoto druhu korozivzdorných ocelí se kromČ bČžných legujících prvkĤ pĜidává mČć 
nebo hliník. PĜídavek tČchto legur vede ke vzniku precipitátĤ, které zvyšují pevnost 
korozivzdorných ocelí tak, že v nČkterých pĜípadech mohou být pevnČjší než martenzitické. 

Jsou vhodné pro svaĜování. Dosahují dobré korozní odolnosti pĜi zvýšené teplotČ a v porovnání 
s martenzitickými mají lepší tažnost. Mohou být dodávány v pĜedzpracovaném stavu, 

ze kterého je lze snadno tepelnČ zpracovat za nízkých teplot, nebo zvýšit jejich pevnost 

pĜirozeným stárnutím. Hlavní výhodou je možnost obrábČní v mČkkém stavu [3], [4], [11]. 

Používají se tam, kde součásti potĜebují vysokou pevnost, odolnost proti vysokým teplotám 
a dobrou korozní odolnost. BČžnČ jsou používány na ozubená kola, šrouby a komponenty 
letadel. PĤsobením slaného nebo sirného prostĜedí mohou být poškozeny. Nedosahují dobrých 
estetických vlastností [11]. 
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A) Oceli legované mČdí 

Výsledná struktura ocelí legovaných mČdí je martenzitická. Vytvrzení probíhá pĜi 
400 až 500 °C, kdy vznikají precipitáty Ni3Nb a Ni3Cu, které zvyšují pevnost na 

1300 až 1500 MPa. Používají se na namáhané dílce v letectví, kosmonautice, lodním prĤmyslu 

a pro výrobu nástrojĤ na zpracování polymerĤ [3], [4]. 

B) Oceli legované hliníkem 

Struktura ocelí legovaných hliníkem je zcela nebo částečnČ austenitická. Vytvrzení probíhá 
za stejných teplot jako u ocelí legovaných mČdí za vzniku intermetalické fáze Ni3Al . Mez kluzu 

dosahuje hodnot 1250 MPa a pevnosti 1400 MPa. Používají se jako lopatky parních turbín a v 

jaderné energetice [3]. 

4 PěEHLED TEPELNÉHO ZPRůCOVÁNÍ KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ 

Tepelné zpracování korozivzdorných ocelí je velmi náročný proces. Hlavním cílem je 
obnovit korozní odolnost, jejíž úroveĖ byla narušena pĜedchozím zpracováním. V prĤbČhu 
tepelného zpracování dochází ke zmČnČ fyzikálních a mechanických vlastnosti a ke snížení 
míry vnitĜního napČtí. Výsledek závisí na teplotČ, výdrži, rychlosti ohĜevu a ochlazení a na 

druhu atmosféry. Legující prvky mohou být pĜi vysokých teplotách termodynamicky nestabilní 
a mohou vznikat nežádoucí fáze. Ocel mĤže reagovat s prostĜedím a mČnit tak své chemické 
složení na povrchu. Nesprávné tepelné zpracování mĤže mít negativní dopad na mechanické 
vlastnosti a korozní odolnost oceli. Tepelné zpracování musí být provádČno Ĝízeným zpĤsobem 

[9], [14], [19].  

4.1 Tepelné zpracování martenzitických korozivzdorných ocelí 

Maximální pevnost a tvrdost tepelnČ zpracovaných martenzitických ocelí je, stejnČ jako u 

obyčejných uhlíkových ocelí, závislá na obsahu uhlíku. Hlavní rozdíl je ve vysokém obsahu 

legur, které natolik zpomalují transformační proces, že je postačující chlazení na vzduchu nebo 
v oleji. Martenzitické oceli jsou na tepelné zpracování oproti uhlíkovým ocelím citlivČjší. 
Znehodnocení vinou tepelného zpracování je u nich časté. KvĤli počáteční vysoké cenČ a 
vysokým nákladĤm na zpracování jsou výhodné pouze na součástky, u kterých je požadovaná 
vysoká korozní odolnost. Postupy, které je tĜeba dodržovat pĜi kvalitní tepelné úpravČ zahrnují 
pĜedehĜev, austenitizaci, kalení a popouštČní [14], [20]. 

 PĜedehĜev 

Martenzitické oceli jsou v prĤbČhu tepelného zpracování zahĜívány na vysoké teploty, ze 
kterých jsou prudce ochlazeny. Oproti uhlíkovým ocelím mají nižší tepelnou vodivost. Vlivem 
vysokého teplotního gradientu a vysoké míry vnitĜního napČtí v prĤbČhu ochlazování dochází 
k praskání.  K potlačení tohoto problému je doporučován pĜedehĜev 550 až Ř00 °C [20]. 

PĜedehĜev je Ĝazen u součástí obsahující tenké stČny, komponent s ostrými hranami, u 
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obrobených součástí s hlubokými Ĝezy, komponent tváĜených za studena a součástí, které již 
byly jednou tepelnČ zpracovány [14], [19], [20]. 

 Austenitizace 

Rozsah austenitizačních teplot je od řβ5 do 1065 °C [20]. Tvrdost a korozní odolnost roste 
s austenitizační teplotou pĜibližnČ do řŘ0 °C. Poté tvrdost klesá, protože vysoké teploty zvyšují 
množství zbytkového austenitu. Výdrž na teplotách reprezentuje kompromis mezi snahou o 
dosažení maximální pevnosti a korozní odolnosti. Pro součásti s tloušĢkou nad 1β mm je 
doporučená výdrž γ0 až 60 minut. Dvojnásobná výdrž se doporučuje pro součásti již jednou 
kalené nebo izotermicky žíhané [8], [14], [20]. 

 Kalení 

Za vysokých teplot je stabilní strukturou austenit. PĜi velmi pomalém ochlazování na 
pokojovou teplotu získáme strukturu tvoĜenou smČsí feritu a karbidĤ. Sklon k tvorbČ martenzitu 
vlivem rychlosti ochlazování je u tČchto ocelí podle Obr. 4 [20] mnohem vyšší. 

Obr. 4 Transformační diagram kontinuálního chlazení oceli AISI 410 [20] 
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Pro vznik martenzitu postačuje chlazení na vzduchu nebo v oleji. Kalení v oleji zaručuje 
maximální korozní odolnost a tažnost u všech druhu slitin a je obecnČ upĜednostĖováno. Kalení 
na vzduchu je vhodné pro rozmČrné součástí, u kterých hrozí praskání a distorzní znehodnocení 
vlivem prudkého ochlazení. Tyto oceli jsou tzv. samokalitelné. U nČkterých slitin však mĤže 
nastat snížení korozní odolnosti vlivem pomalého ochlazováním na vzduchu v rozmezí teplot 
870 až 5γŘ °C. V rozmezí tČchto teplot mohou precipitovat na hranicích zrn karbidy snižující 
korozivzdornost. PĜi kalení v oleji tento problém nenastává. Kalí se vždy v celém objemu. 
Nelze kalit pouze funkční části, tak jak je tomu u bČžných uhlíkových ocelí. Nezakalená části 
by byla ménČ koroznČ odolná [8], [14], [20]. 

 PopouštČní 

Zakalený materiál obsahuje velké množství zbytkové austenitu, a proto jsou po kalení Ĝazeny 
dva nebo více popouštČcích cyklĤ. Oceli s vyšším obsahem uhlíku, nástrojového charakteru, 
jsou popouštČny na teplotu β00 °C, pĜičemž je zachována tvrdost a je sníženo vnitĜní napČtí. 
Konstrukční oceli s nízkým obsahem uhlíku jsou popouštČny nad teplotu 600 °C, kde dochází 
k obnovení houževnatosti. Nikdy se nepopouští do oblasti teplot 400 až 600 °C, kde nastává 
rĤst kĜehkost a snížení korozní odolnosti [4], [8], [14], [20]. Vliv popouštČcích teplot na 
mechanické vlastnosti martenzitických ocelí zobrazuje Obr. 5 [20]. 

 

Obr. 5 Vliv popouštČcí teploty na mechanické vlastnosti martenzitických ocelí [20] 
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4.2 Tepelné zpracování feritických korozivzdorných ocelí 

U feritických korozivzdorných ocelí je provádČno pouze rozpouštČcí žíhání. Teploty jsou 
voleny s ohledem na typ oceli. Teploty starších druhĤ s vysokým obsahem uhlíku a chromu 
jsou 705 až 7ř0 °C. Teploty moderních feritických ocelí s obsahem uhlíku a dusíku pod 0,0β % 

jsou ř55 až 1010 °C [20]. Účelem tepelného zpracování je snížení vnitĜního napČtí zpĤsobené 

pĜedchozím technologickým zpracováním a získání homogenní struktury eliminováním 
transformačních produktĤ. Dosahuje se minimální tvrdosti, vysoké tažnosti a korozní odolnosti. 
Superferitické oceli je nutné chladit vodou, aby nenastalo kĜehnutí vlivem teploty 475 °C [14], 

[20]. 

4.3 Tepelné zpracování austenitických korozivzdorných ocelí 

Austenitické oceli je tĜeba pro účely tepelného zpracování rozdČlit na nestabilizované, 
stabilizované a nízkouhlíkové. Každá skupina má odlišné chemické složení, které hraje zásadní 
roli pĜi zpĤsobu tepelného zpracování. PĜi tepelném zpracování všech skupin je nutné brát ohled 

na vysokou tepelnou roztažnost, která je v porovnání s bČžnou uhlíkovou ocelí až o 50 % vČtší. 
Austenitické korozivzdorné oceli se pouze žíhají a není je možné kalit. Pevnost lze zvýšit 
tváĜením za studena [14], [19], [20]. 

 RozpouštČcí žíhání 

RozpouštČcí žíhání je nejčastČjší tepelné zpracování austenitických ocelí. V prĤbČhu žíhání 
jsou rozpouštČny fáze, které precipitovaly v prĤbČhu pĜedcházejícího termomechanického 
zpracování, obzvláštČ chromem bohaté karbidy, které precipitují na hranicích zrn v rozmezí 
teplot 450 až ř00 °C. Žíhací teploty jsou voleny v dostatečné vzdálenosti od tČchto teplot. U 

nestabilizovaných austenitických ocelí je rozsahu teplot 1010 až 1120 °C [20]. Stabilizované 
oceli jsou náchylnČjší na sekundární rekrystalizaci a rĤst zrna. Rozsah teplot musí být nižší, a 
to mezi ř55 a 1065 °C [20]. Výdrž je volena s ohledem na hrubnutí austenitického zrna. 

Ochlazuje se vysokou rychlostí, aby nedošlo k opČtovnému vyloučení karbidĤ. Žíhání zajišĢuje 
maximální tažnost, korozní odolnost a snížení tvrdosti. S ohledem na rozmČry výrobku je tĜeba 
správnČ zvolit ochlazovací médium, aby nedošlo ke zmČnČ tvaru. Používaná je voda nebo proud 

vzduchu. Malé výrobky, u kterých je nebezpečí zmČny tvaru vČtší, jsou chlazeny na vzduchu. 

Pokud ochlazení na vzduchu není dostatečnČ rychlé, aby zamezilo precipitaci karbidĤ, není 
dosaženo maximální korozní odolnosti a je tĜeba použít stabilizovaný druh oceli. Na druhou 

stranu pĜíliš rychlým ochlazením vznikají vnitĜní zbytková napČtí, která zvyšují náchylnost ke 

korozi pod napČtím. Koroze pod napČtím je v porovnání s mezikrystalickou korozí mnohem 

nebezpečnČjší. Pokud není možné zvolit stabilizovaný nebo nízkouhlíkový druh oceli, je lepší, 
aby v materiálu bylo malé množství mezikrystalické koroze než selhání materiálu bČhem 
nČkolika týdnĤ vlivem koroze pod napČtím. Uvolnit vnitĜní napČtí lze pĜi teplotách 
425 až 550 °C, kde precipitace karbidĤ je velmi pomalá. Nedochází k uvolnČní veškerého 
napČtí, ale je výraznČ sníženo riziko koroze pod napČtím [8], [14], [20]. 
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 Stabilizační žíhání 

Stabilizační žíhání je určeno pro stabilizované austenitické oceli k dosažení maximální 
mezikrystalické korozní odolnosti. V prĤbČhu rozpouštČcího žíhání dochází u stabilizovaných 
ocelí k navázání uhlíku na titan nebo niob. Ne vždy dojde k vyvázání všech atomĤ uhlíku a 
malé množství mĤže zĤstat v tuhém roztoku. Tehdy ocel není zcela odolná proti 

mezikrystalické korozi, protože i za nízkých teplot mohou velmi pomalu precipitovat 

sekundární karbidy. Pro dosažení maximální korozní odolnosti je zaĜazováno stabilizační 
žíhání, které spočívá v 5 hodinové výdrži na teplotách Ř15 až ř00 °C [20]. Chromem bohatý 
karbid typu M23C6 je nahrazen ménČ nebezpečným typem MC [14], [20]. 

KromČ stabilizovaných ocelí jsou stabilizačnČ žíhány i nízkouhlíkové oceli. Ty leží 
z pohledu precipitace nebezpečných karbidĤ mezi stabilizovanými a nestabilizovanými. Nízký 

obsah uhlíku, maximálnČ 0,0γ %, je udržován na takové úrovni, aby množství vyloučených 

karbidĤ bylo bezpečné. Stabilizační žíhání pĜi ŘŘ5 °C po dobu β hodin zvyšuje korozní 
odolnost. Následuje žíhání ke snížení vnitĜního napČtí pĜi teplotČ 675 °C. Nízkouhlíkové oceli 
mohou být vystaveny teplotám 400 až Ř00 °C po dobu β hodin bez nebezpečí vzniku 
mezikrystalické koroze. Dlouhodobé pĤsobení tČchto teplot není pĜípustné, neboĢ oceli nejsou 

zcela odolné proti vyloučení karbidĤ [14], [19]. 

4.4 Tepelné zpracování duplexních korozivzdorných ocelí 

Tepelné zpracování duplexních ocelí je kombinací tepelného zpracování jednotlivých 

strukturních fází. Hlavním druhem je rozpouštČcí žíhání. Teploty jsou prĤmČrnou hodnotou 
žíhacích teplot austenitu a feritu [9], [20]. Vhodné teploty v závislosti na chemickém složení 
uvádí tabulka Tab. 2 [9].  Žíháním je dosaženo [9]:  

• obnovení deformované struktury v dĤsledku tváĜení za studena, 

• obnovení objemového podílu obou fází, 
• obnovení chemické rovnováhy mezi austenitem a feritem, 

• rozpuštČní nežádoucích intermetalických fází. 

  Doba výdrže je volena podle feritu, ve kterém je vyšší difusní rychlost prvkĤ a jsou do nČj 
soustĜedČny precipitační dČje. Ochlazení je rychlé, zpravidla vodou. Obsah dusíku výraznČ 

zvyšuje efektivitu tepelného zpracování, protože má vysokou difusní rychlost, zpomaluje vznik 

intermetalických fází a podporuje chemickou rovnováhu austenitu a feritu, brání precipitaci 

sekundárního austenitu a neváže na sebe karbidy. ZpevnČní duplexní ocelí nelze provést pomocí 
tepelného zpracování, ale pouze tváĜením za studena, zjemnČním zrna nebo zpevnČním tuhého 
roztoku. Duplexní oceli mohou být žíhány ke snížení vnitĜního napČtí, ale teploty nesmí 
pĜekročit teplotu γ50 °C [8], [9], [20]. 
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Tab. 2 Doporučené teploty rozpouštČcího žíhání duplexních ocelí [9] 

Složení (%) Teploty (°C) 
Cr + Mo < 23 1010 − 1100 
Cr + Mo < 26 1040 − 1100 
Cr + Mo > 26 1050 − 1150 

5 STRUKTURNċ-MECHůNICKÉ ů TECHNOLOGICKÉ VLůSTNOSTI DUPLEXNÍCH 

KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ  

5.1 Druhy a značení duplexních ocelí podle norem 

NapĜíč Evropou existuje Ĝada norem a systému značení. Pro volný pohyb zboží mezi 
evropskými státy bylo nezbytné tento systém sjednotit.  Evropská norma ČSN EN 100β7−1 

zavádí základní symboly pro značení ocelí, které označuje oceli podle kritéria použití a 
mechanických nebo fyzikálních vlastností a podle chemického složení. Značení je kombinací 
písmen a číslic. Norma ČSN EN 100β7−β zavádí systém číselného označování.  

PodobnČ jako v EvropČ, tak i v USA existují společnosti značící oceli odlišným zpĤsobem. 
I zde je snaha o sjednocení, avšak systém není zdaleka tak propracovaný jako v EvropČ. 

NejznámČjší americké systémy značení materiálĤ jsou ASTM, SAE/AISI a UNS.  

 Značení duplexních ocelí dle ČSN EN 10027 

Duplexní ocelí jsou značeny dle normy ČSN EN 100β7-1 podle chemického složení. 
Značení má formát [10]: 

X nnn aaa n-n an 

Písmeno X značí, že minimálnČ jeden legující prvek má vyšší obsah než 5 %, což je u 

korozivzdorných ocelí splnČno vždy. Písmena nnn značí stonásobek stĜední hodnoty uhlíku, 

aaa jsou chemické značky legujících prvkĤ charakterizující ocel, n-n odpovídají stĜednímu 
obsahu pĜíslušných prvkĤ zaokrouhlených na nejbližší vyšší číslo, a je pĜídavný symbol, který 
specifikuje chemickou značku prvku, jehož rozmezí je od 0,β % do 1 %. V pĜípadČ, že je obsah 
jiný je specifikován značkou n, která udává desetinásobek stĜedního obsahu toho prvku [10]. 

PĜíklad uvádí Obr. 6Obr. 6 [10]. 

Obr. 6 PĜíklad značení duplexní oceli dle chemického složení [10]. 
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Podle normy ČSN EN 100β7-2 lze duplexní oceli značit pomocí číselného systému. Základní 
schéma značky je zobrazeno na Obr. 7 [21]. 

První číslice následovaná tečkou udává hlavní skupinu materiálu. U oceli je toto číslo vždy 
jedna. Následující dvojčíslí udává číslo skupiny materiálu. Duplexní oceli spadají do skupin 

43, 44 a 45. Skupina 43 jsou korozivzdorné oceli s více než β,5 % Ni ale bez Mo, Nb a Ti. 
Skupina 44 jsou korozivzdorné oceli s více než β,5 % Ni a Mo, ale bez Nb a Ti a skupina 45 

jsou korozivzdorné oceli se zvláštními pĜísadami [21]. V Tab. 3 [4] jsou uvedeny značky bČžnČ 
používaných duplexních ocelí a jejich chemické složení. 

 Značení duplexních ocelí dle amerických norem  

A) ASTM 

Americká norma ASTM zavadí systém označování kovových materiálĤ, který se skládá z 

písmene A, značící železný materiál, následovaný libovolným poĜadovým číslem, bez jakékoliv 
návaznosti na vlastnosti materiálu. Značka specifikuje pouze fakt, že jde o železný materiál. 
Neklasifikuje, zda jde o uhlíkovou ocel, ocel na odlitky, legovanou ocel, nástrojovou nebo 
korozivzdornou ocel. PĜídavné symboly udávají informace administrativního charakteru [22]. 

Duplexní ocelí nejsou z tohoto zpĤsobu značení rozeznatelné. Zájemce musí vyhledat 

pĜíslušné označení a detailní parametry oceli studovat pĜímo z normy. PĜíklady norem 

duplexních ocelí jsou AŘř0, AŘ15, A182, A479 [22]. 

  

Tab. 3 Označení bČžnČ používaných duplexních ocelí a jejich chemické složení [4] 

Obr. 7 Systém značení ocelí dle číselného systému [21] 
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B)  SAE/AI  

 Norma používá pro značení ocelí čtyĜčíslicový systém. První dvojčíslí určuje hlavní legující 
prvek a jeho obsah, podle tabulky dostupné v normČ. Druhé dvojčíslí určuje stonásobek obsahu 

uhlíku [22]. Pro korozivzdorné oceli je používán speciální tĜíčíselný systém, který je klasifikuje 

do tzv. sérii [23]. 

• Série β00 chrom-hoĜčíkové austenitické oceli 
• Série γ00 chrom-niklové austenitické oceli  
• Série 400 vysoce chromové feritické a martenzitické oceli 
• Série 500 žáruvzdorné oceli 
• Série 600 precipitačnČ vytvrditelné 

Norma nemá speciální sérii duplexních ocelí. Proto není pro označování tČchto ocelí vhodná 
a nepoužívá se.  

C) UNS 

UNS je alfanumerický systém značení obsahující písmeno následované pČti číslicemi. 
Klasifikuje chemické složení oceli. Nejedná se o normu. Korozivzdorné oceli jsou označeny 
písmenem S. Následující číslo tĜí číslice korespondují se značením SAE. Poslední dvojčíslí 
určuje poĜadové číslo oceli [22], [23]. 

Značení duplexních ocelí tímto systémem je pomČrnČ rozšíĜené. Jsou to napĜ. Sγ1ŘŘ0γ, 
S32205, S32750, S32101, S32900 [22]. 

5.2 Popis strukturních parametrĤ 

Duplexní oceli jsou charakteristické dvoufázovou strukturou, která je tvoĜena ostrĤvky 
austenitu uložených ve feritické matrici. Na Obr. 8 [24] je zobrazen Ĝez ternárním fázovým 

diagramem Fe-Cr-Ni pĜi 68 % Fe. Z diagramu je zĜejmé, že tavenina krystalizuje jako ferit, 
jehož část pĜi peritektické reakci reaguje s taveninou za vzniku austenitu a vytváĜí dvoufázovou 
duplexní strukturu. Šedý pás zvýrazĖuje vliv dusíku, který udržuje konstantní pomČr 
austenit/ferit za vyšších teplot. Duplexní struktura pĜi teplotách pod 1000 °C podléhá rĤzným 
fázovým transformacím. Mohou vznikat karbidy, nitridy a kĜehké intermetalické fáze jako jsou: 

sigma (ı) fáze, chi (Ȥ) fáze, Lavesova fáze, chromem bohatý ferit (Į’) a jiné, které mají 
nepĜíznivý účinek na výsledné vlastnosti materiálu [4], [9], [25], [26], [27], [28].  
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 Karbidy chromu 

Vzhledem k vysoké mobilitČ uhlíku, karbidy typu M23C6 precipitují dĜíve než jakékoliv jiné 
fáze. Precipitace nastává po krátké expozici pĜi teplotách 700 až ř00 °C a také pĜi dlouhé 
expozici za teplot 550 až 700 °C. Karbidy jsou vylučovány pĜednostnČ na rozhraní ferit/austenit 

s následným rĤstem smČrem do feritu. Karbidy vážou chrom ze svého okolí [25], [27]. Vzniká 
chromem ochuzená oblast, která transformuje na austenit. Reakci lze popsat následující 
rovnicí (4) [27]: 

 Ɂ ՜ ଺ܥଶଷܯ  ൅  ଶ  (4)ߛ 

 

Vlivem precipitace dochází k posunu mezifázového rozhraní. Mechanismus vzniku a 

migrace rozhraní je zobrazena na Obr. 9 [27].  

Obr. 8 Fázový diagram 6Ř%Fe-Cr-Ni znázorĖující metalurgické chování duplexní oceli [24] 

Obr. 9 Schéma mikrostrukturního vývoje lamelární precipitace karbidĤ M23C6 [27] 
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 Nitridy chromu 

Nitridy chromu (Cr2N, CrN) precipitují paralelnČ s karbidy chromu, po ochlazení 
z vysokých teplot v prĤbČhu technologického zpracování napĜ. po svaĜování. PĜi teplotách nad 

1000 °C je dusík kompletnČ rozpuštČn ve feritu. PĜi poklesu teploty rozpustnost klesá a ferit se 
stává pĜesyceným dusíkem. V rozmezí teplot 700 až ř00 °C dochází k vylučování austenitu ve 

tvaru Windmanstättenovy struktury obklopené nitridy chromu typu Cr2N nebo CrN. CelkovČ 
dochází k znehodnocení mechanických a korozních vlastností [25], [27], [28]. 

 Sigma fáze 

Sigma (ı) fáze je tvrdá, nemagnetická intermetalická sloučenina bohatá na chrom a 
molybden. Objevuje se v rozmezí teplot 600 až 1000 °C. Krystalizuje v tetragonální soustavČ a 

vyskytuje se ve slitinách kovĤ s rozdílem atomových polomČrĤ menším než 8 %, z nichž jeden 
má krystalickou mĜížku FCC a druhý BCC. Snižuje houževnatost, tažnost, korozní odolnost, 

zvyšuje tvrdost a mČní druh lomu z transkrystalického na interkrystalický. Vliv strukturních 
transformací na mechanické vlastnosti je zobrazen na Obr. 10 [25]. Drastické snížení 
mechanických a korozních vlastností je zpĤsobeno hromadČním Mo a Cr v sigma fázi, která 
s rostoucí teplotou zvČtšuje svĤj mĜížkový parametr a chrom s molybdenem difundují z feritu 

do sigma fáze. ZároveĖ ferit ochuzený o feritotvorné prvky transformuje na austenit. Obsah 

chromu ve feritu je snížen jen mírnČ, ale pokles molybdenu je výrazný. Z toho vyplývá pokles 
mechanických vlastností a snížení korozní odolnosti [8], [15], [18], [27], [28], [29]. Celou 

reakci lze popsat rovnicí (5), [27], [28]. 

 Ɂ ՜  ɀ૛ ൅  ɐ  (5) 

  

Obr. 10 Vliv strukturních transformací na mechanické vlastnosti. A% - obsah austenitu, 

KCV- vrubová houževnatost ĚJ.cm-2ě, HV5 tvrdost podle Vickerse pĜi zatížení 5 kg [25] 
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Zárodky nukleují na rozhraních ferit/austenit s následným rĤstem smČrem do feritu. Ferit má 
v porovnání s austenitem výraznČ vyšší difusní rychlost. Sigma fáze obsahuje feritotvorné 
prvky a roste do feritu, dokud jej zcela nevyčerpá [15], [27], [28], Schematické zobrazení 
mikrostrukturního vývoje pĜi rĤstu sigma fáze je zobrazeno na Obr. 11 [29]. Nukleace také 

mĤže nastat na rozhraní ferit/ferit, kde se sigma fáze vylučuje pĜímou reakcí z feritu podle 

rovnice (6) [27]. 

 Ɂ ՜ ɐ  (6) 

Tendence vylučování sigma fáze je mnohem vyšší pĜi ohĜevu než pĜi ochlazování, což je 
významné pro praxi, kde se vysokým teplotám pĜi technologickém zpracování nevyhneme [28].  

 Chi fáze 

Chi (Ȥ) fáze je termodynamicky nestabilní fáze s tČsnČ uspoĜádanou mĜížkou, která je 

spojená s negativním účinkem na korozní a mechanické vlastnosti. Objevuje se pouze 
v systémech Fe-Cr-Mo, Fe-Cr-Ni-Mo a Fe-Cr-Ni-Ti.  V porovnání se sigma fází je bohatší na 
molybden a chudší na chrom. Vznik je podmínČn minimálním množstvím molybdenu, které 

činí β %.  Chi fáze se vyskytuje v menším množství, podobnČ jako sigma fáze, za teplot 700 až 
ř00 °C na rozhraní ferit/austenit a ferit/ferit [17], [18], [25], [27] [28]. Mechanismus vzniku je 

zobrazen na Obr. 12 [28]. Chi fáze pĜedchází vzniku sigma fáze, následuje společná koexistence 

obou fází s postupným rĤstem sigma fáze na úkor chi fáze [28], [27]. 

Obr. 11 Mikrostrukturní vývoj rĤstu sigma fáze [29] 
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 Chromem bohatý ferit 

Duplexní oceli jsou stejnČ jako feritické náchylné na zkĜehnutí pĜi vystavČní teplotám okolo 

475 °C. Hlavní pĜíčinou je spinodální rozpad feritu v rozsahu teplot γ00 až 550 °C, pĜi kterém 
se ferit rozkládá na chromem bohatý ferit ĚĮ’ě a na železem bohatý ferit (Įě [15]. Precipitáty 
chromem bohatého feritu (Į’) jsou malé s vysokou odolností proti hrubnutí, a to i pĜi dlouhé 
výdrži. PĜítomnost této fáze zvyšuje tvrdost, mez kluzu a mez pevnosti, zatímco radikálnČ 
snižuje tažnost, vrubovou houževnatost a korozní odolnost.  PĜítomnost fáze brání pohybu 

dislokací po všech skluzových systému, které BCC struktura nabízí, a omezuje pohyb do 

nČkolika pĜímých skluzových rovin. NČkteré studie dokonce poukazují, že v nČkterých 
pĜípadech je pohyb dislokací natolik omezen, že je deformace pĜenášena dvojčatČním [8], [14], 

[15], [27], [28]. 

 Sekundární austenit 

Sekundární austenit (Ȗ2) se vylučuje z feritu v závislosti na teplotČ rĤznými mechanismy. PĜi 
vysokých teplotách 700 až ř00 °C vzniká sekundární austenit pomocí eutektoidní reakce 

rovnice (5) [28]. Z delta feritu precipituje sigma fáze, která odebírá z matrice Cr a Mo. V matrici 

ochuzené o feritotvorné prvky dominuje Ni a dochází k pĜemČnČ feritu na austenit. Výsledkem 
je eutektoidní struktura sigma fáze a sekundárního austenitu ve výchozích feritických zrnech. 
PĜi o nČco nižších teplotách 650 až Ř00 °C vzniká WindmanstattenĤv austenit difusním 
mechanismem. Obsahuje mnohem více Ni než feritická matrice a ménČ Cr a N než primární 

Obr. 12 Schematické zobrazení precipitace Chi fáze [28] 
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austenit. PĜi teplotách pod 650 °C vzniká sekundární austenit smykovým mechanismem 

podobným martenzitické transformaci. Jeho chemické složení je stejné jako složení feritické 
fáze [28], [30]. 

 Lavesova fáze 

Lavesova fáze Fe2Mo, nČkdy označovaná jako R-fáze, precipituje v teplotním rozmezí 
550 až 650 °C. Jedná se o molybdenem bohatou intermetalickou fázi s trigonální krystalovou 
mĜížkou. Odebíráním molybdenu ze svého okolí zhoršuje korozní odolnost vĤči lokálním 
typĤm koroze. Precipituje v úvodním stádiu tepelného stárnutí a časem transformuje na sigma 

fázi [28], [30]. 

5.3 Pevnostní, deformační a kĜehkolomové charakteristiky 

 Mechanické charakteristiky zjišĢované tahovou zkouškou 

Duplexní oceli kombinují mechanické vlastnosti feritu a austenitu. Plastické vlastnosti 
pochází z austenitu, zatímco pevnost je Ĝízena feritem. Charakteristické vlastnosti jsou vysoká 
pevnost, tažnost a houževnatost. Specifikem je vysoká mez kluzu, která je v porovnání 
s austenitickými ocelemi až βx vČtší [9], [18], [25]. Výsledné mechanické charakteristiky jsou 
dány kombinací nČkolika soubČžných mechanismĤ [9], [25]: 

• intersticiálním vytvrzováním tuhého roztoku C a N, 

• substitučním vytvrzováním tuhého roztoku Ni, Mo, Cr, Cu a Mg, 

• zjemnČním zrna, 

• vyloučením sekundárního austenitu ߛଶ. 

Na základČ strukturních parametrĤ lze vypočítat pevnostní charakteristiky dle vztahĤ (7) 

a (8) [25], [9]: ܴ௣଴ǡଶ ൌ  ͳʹͲ ൅ ʹͳͲ ή  ξܰ ൅ ͲǡͲʹ ൅ ʹሺ݊ܯ ൅ ሻݎܥ ൅ ͳͶ݋ܯ ൅ ͳͲ ݑܥ ൅  ൅ ሺ͸ǡͳͷ െ ͲǡͲͷͶߜሻߜ ൅ ൫͹ ൅ ͵ͷሺܰ ൅ ͲǡͲʹሻ൯݀ିభమ     ሾMPaሿ  
 

(7) 

ܴ௠ ൌ Ͷ͹Ͳ ൅ ͸ͲͲሺN ൅ ͲǡͲʹሻ ൅ ͳͶMo ൅ ͳǡͷɁ ൅  ݀ିଵȀଶ          ሾMPaሿ  (8) 

Kde δ je obsah feritu a d mezilamelární vzdálenost feritu. Vytvrzování dusíkem má 

výrazný efekt do obsahu 0,1 %. V tento moment je intersticiálnČ vytvrzován slabší austenit a 

dČje se tak dokud se nestane pevnČjší než ferit. PĜechod nastává pĜi 0,2 % N. Od 0,12 % N 

vytvrzení není pĜíliš markantní. Charakteristiky jsou ovlivnČny tloušĢkou stČny. S redukcí stČny 
roste anizotropie a dochází k prodlužování fází rovnobČžnČ s hlavním souĜadným systémem. 
Protože je pevnost Ĝízena pĜevážnČ feritem pevnostní charakteristiky s tloušĢkou stČny klesají 
[9], [25]. Mez kluzu se mČní podle grafĤ zobrazených na Obr. 13 [25] a Obr. 14 [25]. 
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 Vrubová houževnatost 

Z hlediska úrovnČ vrubové houževnatosti za nízkých teplot lze duplexních oceli zaĜadit mezi 

feritické a austenitické. Tranzitní teplota je pĜibližnČ -50 °C. Duplexní oceli jsou schopné 
dosáhnout vynikajících hodnot. Ve vyžíhaném stavu, mĤže nárazová práce dosáhnout 
pĜi -100 °C hodnoty 100 J. Získání tČchto hodnot není zcela jednoduché. Houževnatost závisí 
na mnoha faktorech. ObecnČ jde o chemické složení a termomechanickou historii [9], [25]. 

 Negativní vliv na vrubovou houževnatost mají intermetalické fáze, které zpĤsobují ostrý 
pokles houževnatosti a zvýšení tranzitní teploty. Dalším nepĜíznivým vlivem je zpracování za 

studena. PozitivnČ pĤsobí zjemnČní zrna. Podle Obr. 15 [25] stárnutí pĜi teplotách 300 až 400 °C 
vede k razantnímu poklesu vrubové houževnatosti a tranzitní teplota vzrĤstá až nad teplotu 

okolí. Zvláštní pozornost musí být vČnována svarĤm, u kterých se tČmto teplotám musíme za 

všech okolností vyhnout [9], [25]. 

Obr. 13 Vliv dusíku na zvýšení Rp0,2 a Rm [25]  Obr. 14 Smluvní mez kluzu v závislosti 
na tloušĢce stČny [25] 

Obr. 15 Vývoj vrubové houževnatosti oceli Sγ1Ř0γ žíhané pĜi γ00 °C a γβ5 °C [25] 
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5.4 Odolnost proti korozi 

Korozní vlastnosti duplexních ocelí jsou založeny na pasivaci a schopností udržet 
pasivovaný stav v rĤzných prostĜedích. NejdĤležitČjšími legurami, které podporují pasivaci 

jsou Cr, Mo a N [25]. Chrom vytváĜí pasivační vrstvu. Molybden zvyšuje korozní odolnost a 

dusík zajištuje rovnomČrné rozdČlení korozní odolnosti mezi obČ fáze. Chrom a molybden jsou 

rozpouštČny ve feritu. V tu chvíli je ferit výraznČ koroznČ odolnČjší a korozní rovnováha mezi 

obČma fázemi je narušena. Dusík je rozpouštČn v austenitu a snižuje aktivitu chromu ve feritu. 
Výsledkem jsou účinky chromu v obou fázích na stejné úrovni a korozní odolnost je 
rovnomČrnČ rozdČlena. Korozní odolnost duplexních ocelí je velmi dobrá [4], [9], [25]. PĜesto 
pasivní vrstva mĤže být lokálnČ narušena z tČchto dĤvodĤ [31]: 

a) oslabením pasivní vrstvy na vmČstcích, precipitátech, fázích nebo hranicích zrn, 

b) segregací agresivních částic na povrchu materiálu. 

Lokální narušení vede k rĤzným formám korozního napadení. NejčastČjší jsou bodová, 
štČrbinová, mezikrystalická koroze a koroze pod napČtím [31]. 

 Bodová koroze 

Bodová koroze je jedním z nejčastČjších typĤ koroze. Charakteristický je vznik úzké jamky 
s rádiusem menším, než je hloubka. Vzniká adsorpcí agresivních aniontĤ jako jsou halogenidy 

a sulfáty, které proniknou pasivační vrstvou a usadí se na defektech materiálu, kde následuje 
místní anodické rozpouštČní a rychlé pronikání do hloubky. Adsorpce halogenidĤ zpĤsobuje 

vzrĤst iontové vodivosti v pasivní vrstvČ. Kovové ionty mohou z povrchu migrovat napĜíč 

pasivní vrstvou. PostupnČ dochází ke ztenčování pasivní vrstvy, které končí dĤsledkem tvorby 
jamek jejím kompletním rozložením. Mechanismus lze rozdČlit na dvČ stádia. Nukleační a 
vývojové. V nukleačním stádiu dochází po určité nukleační dobČ k místnímu narušení 
pasivního filmu a k iniciaci aktivního korozního centra. Ve vývojovém stádiu tato korozní 
centra rostou [8], [32]. 

NejznámČjší rovnice popisující souvislost mezi legujícími prvky pĤsobících negativnČ na 

vznik bodové koroze a korozními vlastnostmi je nazývána jako index PRE (pitting resistence 

equivalent) rovnice (9) [25]. 

ேܧܴܲ  ൌ Ψ ݎܥ ൅ ͵ǡ͵ Ψ ݋ܯ ൅ ͳ͸ Ψ ܰ (9) 

Tato hodnota popisuje na základČ obsahu chromu, molybdenu a dusíku, očekávanou 

odolnost proti bodové korozi v rĤzných korozních prostĜedích [33], [26]. Pro oceli obsahující 
wolfram je odolnost proti bodové korozi vyjádĜena indexem PREW dle rovnice (10) [26]. 

ௐܧܴܲ  ൌ Ψ ݎܥ ൅ ͵ǡ͵ Ψ ݋ܯ ൅ ͳǡ͸ͷ Ψ ܹ ൅ ͳ͸ Ψ ܰ (10) 
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Podle hodnoty indexu PREN/W lze moderní duplexní oceli, rozdČlit do čtyĜech skupin viz 

Tab. 1. Odolnost proti vzniku bodové koroze je kromČ chemického složení ovlivnČna také 
velikostí zrna, rozložením vmČstkĤ a intermetalickými fázemi. Povrch pasivní vrstvy je citlivý 
na teplotu. Korozní potenciál klesá s teplotou. Pro pĜesné určení korozní odolnosti vĤči bodové 
korozi je tĜeba index PRE doplnit kritickou teplotu bodové koroze (CPT). MČĜení této teploty 
je normováno. PĜi pĜekročení této teploty skokem klesá standardní potenciál a dochází ke 
stabilnímu šíĜení koroze. U superduplexních ocelí se tato teplota pohybuje mezi Ř0 a ř0 °C 

[34]. 

 ŠtČrbinová koroze 

ŠtČrbinová koroze je druh korozního napadení, ke kterému dochází v místech, kde je malé 
množství elektrolytu částečnČ oddČleno od velkého objemu vnČjšího elektrolytu. UvnitĜ 
štČrbiny je kyslík obtížnČ vymČĖován a je rychle spotĜebován katodickou reakcí. ŠtČrbina se 
mČní na anodu a katoda vzniká poblíž uzavĜené zóny na povrchu. Na anodČ dochází k oxidaci 

a elektrony jsou odvádČny na povrch, kde probíhá katodická reakce. Vhodná místa jsou 
pĜírubové spoje, póry svarĤ, nýtové spoje apod. [25], [27], [35]. Čím je mezera tČsnČjší, tím je 

vznik koroze pravdČpodobnČjší. Ideální místa pro vznik jsou také pod mČkkými nekovovými 
materiály, které snadno pĜilnou k povrchu nebo jsou do materiálu lisovány jako napĜ. tČsnící 
kroužky a gufera. Korozní odolnost proti vzniku štČrbinové koroze, je dána podobnČ jako u 
bodové, kritickou teplotou štČrbinové koroze ĚCTTě. CTT je úmČrná CPT ale značnČ nižší. 
MČĜení hodnoty CTT je normováno [25]. 

 Mezikrystalická koroze 

Hranice zrn jsou vhodná iniciační místa kovových precipitátĤ a intermetalických fází. Také 
jsou vhodná pro vznik lokálnČ pĜesycených míst prvky pĜítomných v tuhém roztoku a jsou 

citlivé na korozní napadení. Mezikrystalické korozní napadení se objevuje zejména 
v podmínkách, kdy jsou korozivzdorné oceli v pasivním stavu [27]. 

PĜíčinou mezikrystalické koroze jsou zóny ochuzené o chrom. Na hranicích zrn v bodových 
poruchách precipitují chromem bohaté karbidy typu Cr23C6, které ze svého okolí vyčerpávají 
chrom. Mechanismus vzniku znázorĖuje Obr. 16 [30]. Lokální pokles chromu zpĤsobuje 
snížení korozní odolnosti. Výsledek je selhání pasivní vrstvy a šíĜení koroze podél hranic zrn. 
Výskyt precipitátĤ je spojen s nevhodnými podmínkami tepelného zpracování nebo svaĜování. 
Duplexní oceli jsou vysoce odolné proti vzniku mezikrystalické koroze zejména díky [27]: 

• jemnozrnné mikrostruktuĜe vyplívající z pĜítomnosti dvou fází, 
• karbidĤm a nitridĤm, které precipitují na hranicích į/ɶ, což snižuje počet precipitátĤ 

v jednotce objemu, 

• karbidĤm, které precipitují současnČ s nitridy Cr2N, 

• eutektoidní transformaci feritu į ĺ Ȗ + Cr23C6, 

• čerpání chromu pĜevážnČ z feritu.  
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Obr. 16 Mechanismus vzniku mezikrystalické koroze [27] 

 Koroze pod napČtím 

Koroze pod napČtím označovaná jako SCC Ěstress corrosion crackingě nastává vlivem 
agresivního prostĜedí v kombinaci se statickým tahovým zatížením. Pro vznik je nutné tahové 
napČtí, které nemusí pĜekročit mez kluzu. NapČtí mĤže pocházet z vnČjšího zatížení, teplotních 
zmČn nebo vnitĜního napČtí zpĤsobené svaĜováním nebo tepelným zpracováním. Toto napČtí 
mĤže na lokálních defektech výraznČ vzrĤst, pĜekročit mez kluzu a zpĤsobit vznik trhlin. V 

kombinaci s korozní oxidací, která místo s vyšším napČĢovým zatížením pĜejímá jako anodu a 

místo s nižším napČĢovým zatížením jako katodu, vzniká extrémnČ nebezpečný mechanismus 
porušování. Proces nastává i v prostĜedích, která nejsou pĜíliš korozní. Ve vČtšinČ pĜípadĤ je 

SCC obtížné rozpoznatelná [27], [31], [32]. 

Duplexní oceli podléhají korozi pod napČtím. Nejsou vĤči ní odolné, ale mají Ĝadu výhod. 
Díky dvoufázové struktuĜe dosahují dobré odolnosti pĜi ohybovém namáhání v oblasti elastické 
deformace. Dusík zvýšením meze kluzu a pomČru mezi hodnotou prahového napČtí trhliny a 

mezí kluzu zvyšuje celkovou pevnost pĜi korozi pod napČtím. I velmi malá plastická deformace 
zvyšuje citlivost na SSC. PĜi plastické deformaci začne dvojčatČní feritu, což vede k rozsáhlé 
lokální depasivaci. V nejnáročnČjších podmínkách vzniká anodické rozpouštČní a kĜehnutí 
feritu vlivem absorpce vodíku pocházejícího z katodické reakce. V ménČ agresivních prostĜedí 
jsou duplexní oceli schopny regenerovat pasivní vrstvu. Tomu napomáhá zvýšený obsah 

Mo a Cr [27]. 

5.5 Technologické vlastnosti 

 SvaĜitelnost 

Duplexní oceli jsou výbornČ svaĜitelné. Díky vyšší tepelné vodivosti a nižší tepelné 

roztažnosti feritu odolávají praskání za tepla. Problémy zpĤsobuje tepelnČ ovlivnČná zóna, ve 
které dochází ke ztrátČ korozní odolnosti, houževnatosti a praskání vlivem napČtí zpĤsobených 
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smrštČním materiálu pĜi ochlazení. PĜi návrhu technologie svarového spoje by mČl být 
optimalizován vstup tepla do materiálu minimální dobou výdrže pĜi teplotách červeného žáru. 

PĜíliš velké množství pĜivedeného tepla zvyšuje nebezpečí precipitace intermetalických fází. 
PĜíliš malé množství pĜivedeného tepla zase zpĤsobuje vyloučení nadmČrného množství feritu 
v oblasti natavení a dochází ke ztrátČ houževnatosti a korozní odolnosti. PĜivedené teplo by 

nemČlo u duplexních ocelí pĜesahovat 2,5 kJ.mm-1 a u superduplexních 1,5 kJ.mm-1 [36]. 

Teploty odpovídající tČmto energiím jsou 150 °C pro duplexní oceli a 100 °C pro superduplexní 
ocel [24]. SvaĜování nepĜedchází pĜedehĜev a po svaĜování vždy následuje rozpouštČcí žíhání. 
[8], [25], [27], [24]. Vhodné metody svaĜování jsou [24]:  

• obloukové svaĜování netavicí se elektrodou v inertním plynu ĚTIGě, 
• obloukové svaĜování tavící se elektrodou v inertním plynu ĚMIGě, 
• obloukové svaĜování plnČnou elektrodou (FCAW), 

• elektrostruskové svaĜování ĚESWě, 
• svaĜování elektronovým paprskem a laserem. 

 Slévárenské vlastnosti 

Odlitky z duplexních korozivzdorných ocelí jsou rozšíĜené díky dobré kombinaci 
mechanických vlastností a korozní odolnosti. Mechanické vlastnosti jsou určeny pĜedevším 
mikrostrukturou, která je formovaná v prĤbČhu lití. Významná je morfologie a množství fází 
ale také porozita, smrštČní a segregace [8], [37], [38]. 

U duplexních ocelí začíná tuhnutí vždy vylučováním feritu. ěez fázovým diagramem na Obr. 

17 [27] zobrazuje čtyĜi možné módy tuhnutí korozivzdorných ocelí. Duplexní oceli s nízkým 
obsahem uhlíku tuhnou podle módu A (L ĺ L + į ĺ įě. Austenit transformuje až v tuhém 
stavu. Duplexní oceli s vyšším obsahem uhlíku (%C > 0,03) tuhnou podle módu B (L ĺ L + į 
ĺ L + į + Ȗ ĺ į + Ȗě. PĜesycená tavenina austenitotvornými prvky reaguje pĜi peritektické 
pĜemČnČ s į-feritem za vzniku austenitu. Množství austenitu a jeho tvar závisí na rychlosti 

ochlazování (Obr. 18 [27]). Vysoká rychlost chlazení znamená ménČ austenitu. Tuhnutí začíná 
u stČn formy a postupuje smČrem ke stĜedu. U stČny formy kvĤli vysoké rychlosti ochlazování 
vzniká tzv. licí kĤra tvoĜená drobnými ekviaxiálními zrny. Na toto pásmo navazuje asi milimetr 

dlouhá oblast protáhlých kolumnárních zrn, jejichž osy jsou rovnobČžné se smČrem odvodu 
tepla z odlitku. Tyto zrna jsou dendritického charakteru. Dendrity rostou, dokud na sebe 

nenarazí. V místech setkání dendritĤ se mohou vyskytovat nečistoty, nízkotavitelné složky a 

mikropórovitost. Mezidendritický prostor je závislý na rychlosti ochlazení. PĜi vysoké rychlosti 
ochlazení lze mezidendritický prostor zmenšit až o Ĝád. SmrštČní je γ až 6 %. Zmírnit jej lze 
pomocí nálitkĤ. Ve stĜedu odlitku vznikají zrna polyedrického tvaru. Pro tavení jsou vhodné 
elektrické obloukové nebo indukční pece s následným mimopecním zpracováním [8], [27], 
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[33]. Vhodné metody odlévání jsou: lití do pískových forem, lití do skoĜepiny, lití metodou 
vytavitelných modelĤ, lití do keramických forem [8]. 

 Obrobitelnost  

ObrábČní duplexních ocelí je obtížné. KvĤli vysokému obsahu molybdenu, dusíku a 
nízkému obsahu síry jsou tĜísky plynulé, vysoce pevné a abrazivní vĤči nástrojĤm. Vzniká 
vysoké množství tepla, nástroj se pĜehĜívá a plasticky deformuje. Používají se stroje s vysokým 
výkonem a tuhostí eliminující vibrace. Vhodné materiály nástrojĤ jsou slinuté karbidy s 
povlakem TiC, Al 2O3 nebo TiN a rychloĜezné oceli s povlakem Al2O3 [24], [39], [40]. 

Obr. 17 Fázový diagram Fe-Ni-1ř%Cr Zobrazující módy tuhnutí duplexních ocelí [27] 

Obr. 18 Zobrazení vlivu rychlosti na výslednou strukturu [27] 
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6 CÍLE PRÁCE 

Pro experimentální část byly zvoleny tyto cíle: 

• ovČĜit vliv rĤzných podmínek tepelného zatížení na strukturní zmČny vybraného typu 
lité duplexní korozivzdorné oceli se zamČĜením na výskyt intermetalických fází, 

• metalografické rozbory doplnit zjištČním základních mechanických charakteristik. 
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7 EXPERIMENTÁLNÍ ČÁST 

Experimentální část diplomové práce se zabývá hodnocením struktury lité duplexní oceli po 
rĤzných režimech tepelného zpracování se zamČĜením na výskyt sigma fáze. Strukturní rozbor 
je doplnČn o hodnoty tvrdosti a nárazové práce.  

7.1 Experimentální materiál 

Jako experimentální materiál byla zvolena litá austeniticko-feritická duplexní ocel ASTM 
AŘř0 Grade 4A. Ocel je charakteristická vysokou pevností a korozivzdorností v široké škále 
prostĜedí včetnČ prostĜedích obsahující chloridy. Ocel je používaná v odvČtví ropného a 
plynárenského prĤmyslu na komponenty čerpadel a potrubí [41]. PĜesné chemické složení 
určené optickým emisním spektrometrem Q4 TASMAN je včetnČ tolerance složení, 
vycházející z materiálového listu, v Tab. 4. 

Tab. 4 Chemické složení experimentálního materiálu 

7.2 Experimentální metody 

 Optická mikroskopie 

Optická mikroskopie (OM) je nejrozšíĜenČjší a nejzákladnČjší experimentální technika 

strukturní analýzy. Pro zobrazení je využíváno elektromagnetického vlnČní v oblasti 

viditelných vlnových délek. Zdrojem záĜení je svČtelný zdroj. K vytvoĜení zobrazení slouží 
soustava čoček rĤzných typĤ. Soustava má za cíl co nejvíce potlačit chromatické a 

monochromatické defekty jednotlivých čoček, které mají negativní vliv na kvalitu zobrazení. 
Metalografický výbrus je možné pozorovat ve svČtlém nebo tmavém poli, ve fázovém kontrastu 
a v polarizovaném svČtle. Hloubka ostrosti je malá a zhoršuje se s rostoucím zvČtšením. Bodová 
rozlišitelnost je dána podílem vlnové délky záĜení a numerické apertury tzv. Abbého vztahem  

[42]. 

V této práci byl použit invertovaný metalografický mikroskop typu GX51 od firmy Olympus 
se zvČtšením okuláru 10x a výmČnnými objektivy se zvČtšením 5x, 10x, 20x, 50x a 100x. 

Maximální zvČtšení použitého mikroskopu je tedy 1000x. 

 Rastrovací elektronová mikroskopie 

Rastrovací elektronová mikroskopie (SEM) je rozšíĜená, universální metoda strukturní 
analýzy masivních vzorkĤ materiálu. Pro zobrazení je využíván pohyblivý svazek elektronĤ. 

Tento svazek je soustavou elektromagnetických čoček fokusován na povrch, kde probíhá Ĝádek 
po Ĝádku a vyvolává fyzikální signál nesoucí informaci o místČ dopadu. Detektor fyzikální 

  C Cr  Ni Mo Mn Si N P S Cu 
Min (%)   21,000 4,500 2,500     0,100       

Max (%) 0,030 23,500 6,500 3,500 1,500 1,000 0,300 0,040 0,020 1,000 

Obsah (%) 0,028 22,890 5,049 2,965 0,927 0,413 0,187 0,018 <0,15 0,061 
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signál pĜevádí na elektrický a určuje úroveĖ jasu na obrazovce. Kontrast na obrazovce je 

výsledkem rozdílĤ intenzit signálĤ v místech dopadu elektronového svazku. Každému bodu na 

ploše odpovídá konkrétní bod na obrazovce o stejných souĜadnicích. Rozlišení je závislé na 

šíĜce svazku elektronĤ. Užší svazek znamená vyšší rozlišení. V závislosti na vybavení 
mikroskopu vhodnými detektory mĤže být SEM použit pro hodnocení chemického složení, 
topografie, krystalografie, magnetických, elektrických a luminiscenčních vlastností [43], [42]. 

V této práci byly použity dva typy rastrovacích mikroskopĤ. Starší mikroskop XL-30 Philips 

s detektorem EDS a EDAX a novČjší mikroskop Zeiss ULTRA PLUS s detektorem 

sekundárních elektronĤ typu Everharth-Thornley a čtyĜkvadrantovým polovodičovým 
detektorem zpČtnČ odražených elektronĤ umístČným na pólovém nástavci a detektorem 
EDX X-max od společnosti Oxford Instruments. 

 Rentgenová difrakční analýza  

Rentgenová difrakční analýza (XRD) je metoda strukturní analýzy využívaná pro prvkovou 

a fázovou analýzu krystalického materiálu. Základní koncept sestává se zdroje rentgenového 
záĜení, vzorku a detekčního systému. Zdroje elektromagnetického vlnČní o vlnových délkách 
80 ȝm až 1 pm, známém jako rentgenové záĜení, je rentgenová trubice-rentgenka. Trubice 

obsahuje katodu a anodu mezi, kterými je vysoký potenciálový rozdíl. Elektrony 
emitované katodou dopadají na anodu, kde jsou nárazem na anodu prudce zabrzdČny, pĜičemž 
vznikají fotony rtg záĜení. Ze zdroje záĜení prochází absorpčními filtry, které selektivnČ 
absorbují část spektrálních linii a vzniká tzv. monochromatické záĜení. To dopadá a interaguje 
se vzorkem. PĜi dopadu záĜení na vzorek dochází k rozptylu primárního svazku do specifických 
smČrĤ-difrakci. Difrakce je plnČ popsána Braggovým zákonem a Ewaldovou konstrukcí. 
Z intenzit difrakčních obrazĤ jsou vypočítávány pozice a teplotnČ-vibrační parametry atomĤ a 
z poloh difrakcí rozmČry elementární buĖky. Na základČ tČchto hodnot je možné analyzovat 

chemické i fázové složení materiálu [42], [44]. 

XRD bylo mČĜeno na rentgenu X’Pert od firmy PANAnalytical ĚPhilipsě s využitím 
CuKĮ záĜení. PĜístroj byl nastaven v Bragg-Brentano geometrii a pracoval s napČtím V = 40 kV 

a proudem A = 30 mA. Jako detektor byl zvolen X’Celerátor s ȕ-filtrem v sekundárním svazku. 
Pro kvantitativní i kvalitativní analýzu byl použit software od firmy PANAnalytical – High 

Score Plus s využitím databází pdfβ a ICSD. Kvantitativní analýza byla provedena pomocí 
Rietveldovy metody s využitím vnČjšího standartu Si. 

 Skenovací transmisní elektronová mikroskopie 

Skenovací transmisní elektronová mikroskopie (STEM) pracuje na stejném principu jako 

SEM. Svazek elektronĤ o vysoké energii je emitován elektronovým dČlem a soustĜedČn do 

tenkého koherentního svazku, který skenuje povrch vzorku. Rozdíl je v tom, že svazek mĤže 
procházet skrz vzorek jako u transmise. Zobrazení je možné ve zpČtnČ odražených i 
sekundárních elektronech ale lepší rozlišení je dosaženo detekováním prošlých elektronĤ. 
STEM obvykle obsahuje detektor svČtlého a tmavého pole. Detektor svČtlého pole zobrazuje 



43 

místa snadného prĤchodu svČtle. Detektor tmavého pole prošlé paprsky vylučuje a ve 
výsledném obraze jsou místa snadného prĤchodu tmavé [42], [45], [46]. 

V této práci byl použit mikroskop Zeiss ULTRA PLUS, který neobsahuje originální STEM 
detektor, ale bylo na nČm využito postupu označovaném jako “poor man's STEM-in-SEM 

detector“ [47]. Tento postup spočívá ve vložení speciálního držáku na grid, který v místČ pod 

vzorkem obsahuje olovČnou folii naklonČnou pod úhlem pĜibližnČ 45°, která emituje sekundární 
elektrony smČrem k detektoru sekundárních elektronĤ typu Everharth-Thornley. Elektrony 

pĜedstavují signál svČtlého pole. V módu bČžného SEM jsou sekundární elektrony snímány 
detektorem In-lens. 

 Zkouška rázem v ohybu 

Zkouška rázem v ohybu je srovnávací zkouška provádČna za účelem hodnocení odolnosti 
materiálu vĤči kĜehkému lomu. K tomuto účelu se používá Charpyho kladivo. Zkouška spočívá 
v pĜeražení normovaného tČlesa s vrubem ve tvaru U nebo V, opĜeným o dvČ podpory, 
kyvadlovým kladivem. Práce potĜebná na pĜeražení zkušebního vzorku je dána rozdílem 
potenciálních energii kladiva pĜed a po nárazu. Tato nárazová práce se dále pĜepočítává, 

vydČlení plochou pĜíčného prĤĜezu vzorku v místČ vrubu, na vrubovou houževnatost. 
Vynesením vrubové houževnatosti v závislosti na teplotČ vznikají pĜechodové kĜivky, z nichž 
jsou určovány tranzitní teploty [45]. 

Zkouška byla provedena na kyvadlovém kladivu Heckert PSd 300/150 typu Charpy za 

teploty βγ °C na standardních zkušebních tČlesech opatĜených V-vrubem. 

 MČĜení tvrdosti podle Vickerse 

MČĜení tvrdosti dle Vickerse spočívá ve vtlačení diamantového čtyĜbokého jehlanu 
s vrcholovým uhlem 1γ6° do povrchu vyleštČného vzorku. Výsledná tvrdost je definovaná jako 
pomČr zátČžné síly a stĜedních uhlopĜíček vtisku [45]. 

V této práci byl použit tvrdomČr LECO Vickers hardness tester LV 700 se zatížením γ0 kg 

a dobou vtisku 10 sekund.  

 PrĤbČh experimentĤ 

Ocel byla odlita ve vakuové peci CONSARC s neutrální výduskou ve slévárnČ ústavu 
strojírenské technologie na FSI VUT. Odlitek ve tvar zkušebního bloku Y 60 o rozmČrech 
310 x 130 x 110 mm byl podroben rozpouštČcímu žíhání na 1150 °C s výdrží 7 hodin 

a následným ochlazením ve vodČ. Z odlitku byly zhotoveny vzorky o rozmČrech 
15 x 10 x 5 mm a devČt vzorkĤ o rozmČrech 1β x 12 x 60 mm sloužících jako polotovar 
zkušebního tČlesa pro zkoušku rázem v ohybu. Na základČ pĜesného chemického složení byl 

prostĜednictvím softwaru Thermo-Calc vymodelován rovnovážný fázový diagram Obr. 19, ze 

kterého lze v závislosti na teplotČ určit druhy a množství fází vyskytujících se v rovnovážném 
stavu ve zkoumané oceli. 
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Podle diagramu byly pro experimenty zvoleny teploty a to 700 °C a 5ř5 °C, pĜi kterých se 

dle diagramu pĜedpokládá výskyt sigma fáze ve struktuĜe oceli. Vzorky materiálu byly na tČchto 
teplotách izotermicky žíhány s rĤznou časovou výdrží Tab. 5. Na teplotČ 5ř5 °C byly po dobu 

96 a 245 hodin současnČ žíhány polotovary zkušebního tČlesa pro zkoušku rázem v ohybu. Po 

uplynutí navržené doby byly vzorky vyjmuty z pece a prudce ochlazeny vodou. Tím bylo 
zajištČno zafixování strukturních zmČn. Ochlazené vzorky byly zalisovány a pĜipraveny ke 

studiu struktury v metalografické laboratoĜi dle obvyklých postupĤ. Finální leštČní bylo 
provedeno leštící suspenzí OP-S obsahující koloidní kĜemík. SoučasnČ se žíhanými vzorky byl 

pĜipraven metalografický výbrus vzorku ve výchozím stavu, čímž pro tuto práci byl vzorek po 
rozpouštČcím žíhání.  

Tab. 5 Doba výdrže na teplotách 700 a 5ř5 °C 

Struktura všech vzorkĤ byla vyvolána leptadlem Aquaregia a podrobena základnímu 
pozorování na svČtelném mikroskopu. Pro analýzu na SEM byl vybrán vzorek po rozpouštČcím 
žíhání, vzorky žíhané na teplotČ 700 °C po dobu 10, Ř0 a 150 hodin a vzorky žíhané na teplotČ 
5ř5 °C po dobu 7β, 16Ř a β45 hodin. Analýza SEM byla doplnČna o mikrostrukturní analýzu 

rentgenovou difrakcí zamČĜenou na výskyt fáze sigma. Rentgenová difrakční analýza byla 

provedena na vzorcích po rozpouštČcím žíhání, žíhaných na teplotČ 700 °C s výdrží 10 a 150 

hodin a vzorky žíhané na teplotČ 5ř5 °C s výdrží 168, 216 a 245 hodin. Ze vzorkĤ žíhaných pĜi 

Název Teplota Ě°Cě Výdrž Ěhodě 
1. série 700 1 2 4 6 8 10 20 40 60 80 150 160 

2. série 595 24 49 72 96 168 216 245  
  

  

Obr. 19 Rovnovážný fázový diagram udávající druh a množství fází v závislosti na teplotČ. 
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teplotČ 5ř5 °C po dobu 49 a 72 hodin byly po elektrolytickém podleptání roztokem 7 % HCl v 

etanolu sejmuty uhlíkové extrakční repliky pro analýzu na STEM. 

TČlesa pro zkoušku rázem v ohybu byla z výchozího odlitku oddČlena s ohledem na smČr 
tuhnutí. Schematické zobrazení místa odbČru včetnČ orientace zkušebních tČlesa s V-vrubem je 

na Obr. 20. Pro určení charakteru lomu byly lomové plochy pĜeražených zkušebních tČles 
podrobeny fraktografickému hodnocení na SEM. Na všech vzorcích byla zmČĜena tvrdost podle 
Vickerse.  

8 VÝSLEDKY EXPERIMENTU 

8.1 Výchozí stav 

Jako výchozí stav pro experiment byl použit odlitek ve stavu po rozpouštČcím žíhání. PĜi 
tomto tepelném zpracování dochází k rozpuštČní nežádoucích fází, zejména karbidĤ a nitridĤ 

vzniklých v prĤbČhu lití, obnovuje se objemový podíl a chemická rovnováha mezi austenitem 

a feritem. Výsledek analýzy výchozího stavu je obzvlášĢ významný, protože napĜíč celým 
experimentem jsou k nČmu porovnávány výsledky. 

PĜi pozorování mikrostruktury na svČtelném mikroskopu lze pozorovat dvoufázovou 
strukturu, a to bílé ostrĤvky austenitu uzavĜených ve feritické matrici, která má šedomodrý 

modrý odstín Obr. 21a). Tento poznatek byl potvrzen plošnou analýzou chemického složení 
pomocí EDS Tab. 6. Mikrostruktura zobrazena na SEM ve zpČtnČ odražených elektronech 

včetnČ míst chemické analýzy je na Obr. 21b). Z chemické analýzy vyplývá, že tmavá fáze 
obsahuje oproti svČtlé více Cr a Mo, tedy feritotvorných a mČnČ austenitotvorných prvkĤ 

(Ni, Mn). Tím bylo jednoznačnČ určeno, že jde o ferit. Na Obr. 21a) jsou ve feritu v nČkterých 
místech zviditelnČné hranice jednotlivých feritických zrn. Na rozhraní fází į/Ȗ ani na hranicích 
zrn į/į nebyly pozorovány žádné precipitáty. PĜítomná je pouze primární dvoufázová struktura 
a vmČstky, které nebyly blíže analyzovány. 

Tab. 6 Plošná analýza chemického složení pomocí EDS 

Název Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 

Tmavá fáze 23,45 4,85 3,69 0,92 0,60 66,49 

SvČtlá fáze 21,90 6,49 2,78 1,13 0,52 67,18 

Obr. 20 Schematické zobrazení bloku Y60 a místa odbČru vzorkĤ pro zkoušku rázem v ohybu 
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a) b) 

Pro potvrzení, že ve struktuĜe není pĜítomná sigma fáze byl výchozí stav podroben 
rentgenové difrakci. Ta potvrdila nulový obsah této fáze Obr. 22.  

8.2 Žíhání na teplotČ 700 °C 

Již po jedné hodinČ izotermického žíhání na 700 °C jsou zpozorovány první zmČny ve 

struktuĜe. ProstĜednictvím svČtelné mikroskopie lze pĜi zvČtšení 1000x vidČt na rozhraní 
fází į/Ȗ drobné černé částice. Výskyt ve struktuĜe je ojedinČlý a lze je pozorovat pouze na 

rozhraní. Po 2 hodinách je na rozhraní souvislá linie precipitátĤ s ojedinČlými výskytem částic 

uvnitĜ feritu. Také došlo ke znatelnému zvýraznČní hranic zrn feritu. Množství precipitátĤ 

pĜibývá a postupnČ hrubnou. Po 4 hodinách byla nalezena první vČtší seskupení částic. Po deseti 

hodinách jsou tato seskupení časté a viditelná již pĜi zvČtšení β00x. Jedno z tČchto míst bylo 
podrobeno analýze na SEM Obr. 23. SEM zobrazila souvislou linii precipitátĤ černé barvy 

Obr. 21 Mikrostruktura duplexní oceli po rozpouštČcím žíhání aě OM β00x bě SEM 500x 

Obr. 22 Difraktogram výchozího stavu 
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s nahodilým výskytem bílých částic podél rozhraní į/Ȗ. Ve stĜedu snímku jsou dvČ místa 

pĜipomínající seskupení pozorované na svČtelném mikroskopu. Pro určení chemického složení 
jsou částice pĜíliš malé. Výsledek by byl výraznČ zkreslen matricí v pozadí. 

Vzorek byl podroben XRD analýze za účelem zjištČní, zda se ve struktuĜe vyskytuje sigma 
fáze. Bylo prokázáno 2,2 % ı-fáze Obr. 24. Tato hodnota je na hranici rozeznatelnosti dané 
metody.  

Po osmdesáti hodinách je struktura výraznČ komplikovanČjší. Precipitáty pokrývají rozhraní 
fází į/Ȗ i feritické zrno. Velmi výraznČ se zvýšilo množství eutektoidu, který pokrývá 
podstatnou část vzorku Obr. 25a). Metodou OM i SEM jsou rozpoznatelné dvČ složky 

Obr. 23 Mikrostruktura vzorku žíhaném pĜi 700 °C 10 hodin 

Obr. 24 Difraktogram vzorku 700 °C/10 hodin 
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eutektoidu  Obr. 25b) a Obr. 26b). Bodovou analýzou EDS bylo definováno chemické složení 
šedé fáze Obr. 26b) a   Tab. 7.  

a) b) 

a) b) 

  Tab. 7 Chemická analýza EDS bodĤ 1 až 4 na Obr. 26a) a bodĤ 5 a 6 na Obr. 26b) 

 

KromČ vysokého obsahu eutektoidu obsahuje ferit podstatné množství bílých precipitátĤ Obr. 

26a). S nejvČtší pravdČpodobností se jedná o stejné precipitáty, které se v ojedinČlém množství 
vyskytovaly na rozhraní fází ve struktuĜe vzorku žíhaném 10 hodin. Nyní precipitáty pokrývají 

Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 

1 23,09 3,70 16,54 0,78 1,47 54,42 

2 22,48 3,99 22,43 1,05 1,78 48,28 

3 21,35 3,34 27,64 0,84 2,52 44,30 

4 22,71 3,27 21,82 0,70 1,62 49,87 

5 31,43 2,49 6,22 0,67 0,87 58,32 

6 30,40 2,95 4,88 0,76 0,67 60,33 

Obr. 25 Eutektoid na vzorku 700 °C/Ř0 hodin zobrazen na OM zvČtšení aě β00x bě 1000x 

Obr. 26 Vzorek 700 °C/Ř0 hodin zobrazen na SEM aě detail feritu β000x bě eutektoid 750x 
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rozhraní fází ve výraznČ vyšším množství, a také jsou nahodile rozmístČné pĜímo ve feritu. 

Precipitáty uvnitĜ feritu jsou vČtší než precipitáty na rozhraní. Analýza chemického složení ( 
 Tab. 7) prokázala, že jde o částice bohaté na molybden. Dále lze pozorovat černou 
konturu podél hranic į/Ȗ i į/Ȗ2, která se vyskytuje uvnitĜ feritu. Poprvé byla tato kontura 

lemující oblast sekundárního austenitu zpozorována po β0 hodinách výdrže. Kontura na 

rozhraní į/Ȗ, která se vyskytovala již na vzorku žíhaném po dobu deset hodin, se mírnČ posouvá 
smČrem do feritu. Liniová chemická analýza mezi į/Ȗ i į/Ȗ2 na vzorku žíhaném po dobu 150 
hodin je uvedena na Obr. 27. V místČ černé kontury prudce vzrĤstá obsah chromu a klesá obsah 
železa. Mezi konturami obsah chromu klesá na pĤvodní hodnotu a mírnČ vzrĤstá obsah niklu. 
V oblasti druhé kontury plynule klesá obsah chromu pĜi soubČžném poklesu niklu pĜibližnČ o 
stejnou hodnotu. 

Ve struktuĜe vzorku žíhaném po dobu 150 hodin je struktura obdobná jako u kratších výdrží. 
Na první pohled jsou viditelné velké bíle precipitáty nepravidelného tvaru, malé podlouhlé 
částice bíle barvy a černá kontura Obr. 28. Pozorován byl také eutektoid Obr. 29. Zásadní rozdíl 
je ve velikosti precipitátĤ, která je již dostatečná pro kvalitativní rozbor chemického složení a 

následné posouzení správnosti dĜíve vyslovených pĜedpokladĤ. 

Obr. 27 Liniová analýza chemického složení žíhaného vzorku na 700 °C 150 hodin 
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Obr. 28 Eutektoid po žíhání 150 hodin na teplotČ 700 °C  

Obr. 29 Ferit po žíhání 150 hodin na teplotČ 700 °C 
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Tab. 8 Chemické složení míst 1 až 5 z Obr. 28 a míst 7 až ř z Obr. 29 

 

Spektrální analýza prokázala vysoký obsah molybdenu ve velkých bílých precipitátech 
nepravidelného tvaru. Analýza oblasti obsahující eutektoid byl prokázán vysoký obsah železa 

a chromu a zvýšený obsah molybdenu v svČtle šedé fázi rozrostlé uvnitĜ feritu. Okolí této fáze 

je bohaté na nikl a ochuzené o chrom a molybden. Rentgenová difrakce potvrdila pĜítomnost 
10 % sigma fáze Obr. 30. 

 

Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 

1 25,19 2,77 23,08 0,98 1,25 46,43 

2 28,03 2,60 22,37 1,07 1,14 44,45 

3 23,99 2,77 23,59 0,97 1,18 44,78 

4 21,91 6,58 2,21 1,16 0,45 67,68 

5 24,99 3,90 1,83 0,98 0,41 67,87 

6 31,53 3,16 5,83 1,11 0,63 57,74 

7 19,04 9,92 1,21 1,42 0,3 68,11 

8 21,47 2,43 1,2 0,79 0,35 73,77 

9 22,54 2,72 22,81 0,99 1,25 49,69 

Obr. 30 Difraktogram vzorku 700 °C/150 hodin 
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8.3 Žíhání na teplotČ 5ř5 °C 

Pro sérii vzorkĤ žíhanou na teplotČ 5ř5 °C byly zvoleny s ohledem na nižší teplotu delší 
výdrže. Po β4 hodinách Obr. 31a) lze na svČtelném mikroskopu pozorovat, zejména uvnitĜ 
feritu, drobné černé precipitáty. Rozhraní fází į/Ȗ se jeví jako pomČrnČ čisté. ZĜetelné jsou 
hranice feritických zrn, u kterých v porovnání s výchozím stavem došlo k zásadnímu 
zvýraznČní. Po 49 i 72 hodinách je vzhled struktury obdobný. Drobných precipitátĤ pĜibylo 

zejména uvnitĜ feritu, ale i na rozhraní fází Obr. 31b) 

a) b) 

Vzorek s výdrží 7β hodin byl podroben analýze na SEM Obr. 32, která potvrdila skutečnosti, 
výsledky analýzy na svČtelném mikroskopu. Ferit je plný nahodile rozmístČných precipitátĤ 
bílé barvy. Malé množství je možné vidČt i na rozhraní fází į/Ȗ. Majoritní množství je však 
uvnitĜ feritu. V nČkterých místech jsou viditelné hranice zrn į/į. U precipitátĤ vČtší velikosti 
bylo EDS analýzou zjištČno chemické složení Tab. 9. Analýza ukázala zvýšený obsah 
molybdenu nicménČ hodnoty jsou zkresleny matricí v pozadí, a proto je nelze považovat za 
zcela relevantní. 

a) b) 

 

Obr. 32 Mikrostruktura vzorku 5ř5 °C/7β hodin zobrazena na SEM aě ferit bě rozhraní fází 

Obr. 31 Mikrostruktura na OM zvČtšeno 1000x aě 5ř5 °C/β4 hodin bě 5ř5 °C/7β hodin 
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Tab. 9 Chemické složení míst 1 až 5 z Obr. 32 a) a b) 

Hodnocení struktury je obdobné pro delší výdrže na teplotČ. U precipitátĤ neroste velikost, 

ale jejich množství. Po 16Ř hodinách byly ve struktuĜe objeveny drobné částice černé barvy 

Obr. 33. U jedné z vČtších velikostí bylo analyzováno chemické složení Tab. 10. Výsledek však 

odpovídá složení výchozí feritické matrice. Po maximální výdrži β45 hodin nebyly kromČ 
zvyšujícího se počtu precipitátĤ objeveny žádné nové skutečnosti. 

Tab. 10 Analýza chemického složení míst 1γ až 15 zobrazených na Obr. 33 

Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 

1 24,03 3,72 7,43 1,08 0,79 62,94 

2 23,54 4,25 8,14 0,90 1,13 62,04 

3 23,44 4,19 6,60 0,80 0,84 64,13 

4 23,04 5,27 4,59 0,96 0,61 65,53 

5 24,31 3,89 5,01 0,75 0,61 65,43 

Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 

13 24,28 4,46 13,52 1,05 1,27 55,42 

14 24,42 4,32 2,58 1,03 0,27 67,38 

15 24,56 4,10 9,88 1,05 0,97 59,44 

Obr. 33 Detail feritu na vzorku 5ř5°C/16Ř hodin 
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 Extrakční repliky  

Pro indentifikaci minoritních fází malé velikosti byly ze vzorkĤ žíhaných po dobu 
49 a 72 hodin sejmuty extrakční uhlíkové repliky. Na uhlíkovou repliku jsou extrahovány 

částice, které lze analyzovat bez pĜíspČvku matrice. Repliky byly na STEM 

zobrazeny detekováním bČžných sekundárních elektronĤ Obr. 34a), kde svČtlá místa odpovídají 
precipitátĤm, a v módu detekování sekundárních elektronĤ vyvolaných transmisními elektrony 

Obr. 34b), kde svČtlá místa znamenají snadný prĤchod elektronĤ.  

a) b) 

Analýza probíhala v zobrazení SE elektornĤ. Po detailním studiu byly u vzorku žíhaném 4ř 
i 72 hodin nalezeny tĜi skupiny částic, které lze rozdČlit podle morfologie a barvy na masivní 
výrazné mnohostČny tmavČ šedé barvy, svČtle bílé elipsoidy a svČtle šedá nepravidelná 

seskupení Obr. 35. Analýzou chemického složení bylo zjištČno, že chemické složení částic 
v rámci jednotlivých skupin je pĜibližnČ stejné Tab. 11. 

Obr. 34 Extrakční repliky zobrazeno v aě SE bě SE vyvolaných transmisními elektrony 

Obr. 35 Analýza extrakční repiky 5ř5°C/16Ř hodin 
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Tab. 11 Chemické složení míst 1 až 5 z Obr. 35 

 

Extrahované částice 1 a β jsou bohaté na chrom. Morfologie napovídá, že by se nemuselo 
jednat o částici vyloženČ precipitačního charakteru. Výsoký obsah chromu by pak odpovídal 
karbidĤm Cr23C6. Podle chemického složení a velikosti částice γ lze odhadovat, že se jedná 
pravdČpodobnČ o intermetalikum. PĜibližnČ stejnČ vysoký obsah chromu a železa a zvýšený 
obsah molybdenu je typický pro sigma fázi. Částice 4 a 5 je svým chemickým složením 

podobná LavesovČ fázi  Fe2Mo.  

 Rentgenová difrakce 

Na vzorcích žíhaných 16Ř, β16 a β45 hodin byla provedena rentgenová difrakce zamČĜena 
na výskyt sigma fáze. Po 16Ř hodinách bylo prokázáno 3,8 % ı-fáze Obr. 36. Po 216 a 245 

hodinách nebyla ı-fáze nalezena. Difraktogramy ukázaly pouze výraznou pĜednostní orientaci 
BCC struktury Obr. 37 a Obr. 38.  

Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Si (%) Fe (%) 

1 55,76 - 1,07 0,69 42,00 

2 55,12 - 1,02 0,75 42,61 

3 30,48 - 25,44 9,37 34,71 

4 22,85 4,27 28,28 3,84 40,76 

5 33,53 2,74 27,80 5,09 30,84 

Obr. 36 Difraktogram vzorku 5ř5°C/16Ř hodin 
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8.4 Mechanické zkoušky 

Vliv strukturních zmČn na mechanické vlastnosti byl ovČĜen mČĜením tvrdosti dle Vickerse 

a zkouškou rázem v ohybu. 

 MČĜení tvrdosti 

Na vzorcích bylo provedeno mČĜení tvrdosti dle Vickerse se zatížením γ0 kg, odpovídající 
zatČžovací síle 294,2 N, s dobou vtisku 10 sekund. Na každém vzorku probČhla série tĜí vpichĤ. 
Pro pĜibližné znázornČní vývoje tvrdosti v závislosti na dobČ žíhání byly výsledky 
aproximovány metodou nejmenších čtvercĤ a proloženy pĜímkou Obr. 39. NamČĜené hodnoty 
vykazují pomČrnČ velký rozptyl hodnot, pĜesto je nárĤst tvrdosti u obou teplot srovnatelný.  

Obr. 38 Difraktogram vzorku 595/216 hodin Obr. 37 Difraktogram vzorku 595/245 hodin 

Obr. 39 Grafické znázornČní tvrdosti v závislosti na dobČ žíhání 
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 Zkouška rázem v ohybu  

 Vzorky žíhané na teplotČ 5ř5 °C po dobu ř6 a β45 hodin byly opatĜeny V-vrubem a 

pĜeraženy na standardním γ00 J Charpyho kladivu pĜi teplotČ βγ °C. Výsledky nárazových prací 
udává Tab. 12. Grafické znázornČní je na Obr. 40 Chyba! Nenalezen zdroj odkazĤ.. Od 

namČĜených hodnot bylo odečteno tĜení v ložiskách, které činí 1,3 J. Hodnoty nárazové práce 
jsou po ř6 hodinách pĜibližnČ 10x a po β45 hodinách 1γx menší.  

Tab. 12 Hodnoty nárazové práce 

Označení Stav KV (J) 
0-1 výchozí stav 161,9 
0-2 výchozí stav 203,1 
0-3 výchozí stav 183 
1-1 595 °C / 96 h 25,5 
1-2 595 °C / 96 h 17,2 
1-3 595 °C / 96 h 25,8 
2-1 595 °C / 245 h 15,1 
2-2 595 °C / 245 h 16,1 
2-3 595 °C / 245 h 13,8 

 Fraktografie 

Lomové plochy zkušebních tyčí s nejnižší nárazovou prací označené 0-1, 1-2 a 2-3 byly 

podrobeny fraktografické analýze.  

Lomová plocha vzorku ve výchozím stavu po rozpouštČcím žíhání označená 0-1 byla 

hodnocena ve tĜech oblastech. V místČ vrubu, tedy v místČ iniciace, je lom transkrystalický 
tvárný s jamkovou morfologii Obr. 41b). V jamkách jsou pozorovány vmČstky. Ve stĜedu 
lomové plochy charakter lomu pĜechází ve smíšený, kde se v pĜevážnČ tvárné oblasti vyskytují 

Obr. 40 Grafické znázornČní nárazové práce v závislosti na dobČ žíhání 
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transkrystalická štČpná pásma. Detailní zobrazení štČpné oblasti ukázalo rovné, štČpné fazety 
s malým množstvím tvárných jamek Obr. 41c). Lom koresponduje s licím zrnem. V místČ 
nárazu kladiva lom opČt pĜechází v transkrystalický tvárný s jamkovou morfologii Obr. 41d). 

Jamky jsou vlivem dynamického účinku kladiva pĜednostnČ orientovány smČrem ke stĜedu 
lomové plochy.  

a) b)  

c) d) 

Charakter lomové plochy vzorku žíhaném ř6 hodin označeném 1-2 se pĜi malém zvČtšení 
jeví jako transkrystalický štČpný Obr. 42a). Detailní vzhled lomové plochy vzorku pod vrubem 

ukazuje na smíšený lom související s dendritickou strukturu Obr. 42b). VČtšina plochy je 

porušena štČpnČ, zatímco v prostorách mezi osami byly pozorovány malé oblasti s tvárným 
porušením s jamkovou morfologii. Oblasti feritu jsou štČpné. UprostĜed plochy vzorku lze 

v rámci jednoho licího zrna rozeznat orientované oblasti feritu a austenitu Obr. 42c). Lom je 

smíšený. Oblasti austenitu jsou porušeny tvárnČ s jamkovou morfologii. Oblasti feritu jsou 

štČpné. Lomová plocha v místČ nárazu kladiva Obr. 42d) je v určitém smyslu obdobou místa 

Obr. 41 Lomová plocha výchozího stavu aě makroskopický pohled bě místo pod vrubem cě stĜed 
lomové plochy dě v místČ nárazu kladiva 
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pod vrubem. Struktura pĜipomíná dendritickou stavbu a v místech vhodné orientace lze od sebe 

rozeznat oblasti austenitu a feritu, se kterými lom koresponduje. Jedná se opČt o smíšený lom. 

a) b) 

c) d) 

Charakter lomové plochy vzorku žíhaném β45 hodin označeném 2-3 lze hodnotit 

z makroskopického hlediska jako pĜevážnČ transkrystalický štČpný Obr. 43a). V místČ pod 

vrubem se v nČkterých místech jeví jako interkrystalický probíhající po hranic licích zrn. 
Jamková morfologie tvárného porušení nebyla v této oblasti nalezena. Lom v místČ vykazuje 

štČpné fazety Obr. 43b). StĜed odpovídá traskrystalickému štČpení Obr. 43c). Na štČpných 
fazetách byly nalezeny dĤlky po vypadaných precipitátech. V oblastech nárazu kladiva 

pĜevládá štČpení s menším podílem jamkové morfologie Obr. 43d). Lom je pĜes celou šíĜku 
lomové plochy vzorku smíšený. Lomová plocha vzorku jako celku je smíšeného charakteru s 
výraznČ s pĜevažujícím štČpným podílem.  

Obr. 42 Lomová plocha vzorku žíhaném ř6 hodin aě makroskopický pohled bě místo pod 
vrubem cě stĜed lomové plochy dě místo nárazu kladiva 
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a) b) 

c) d)  

9 DISKUZE 

Mikrostruktura výchozího stavu po rozpouštČcím žíhání je tvoĜen svČtlými ostrĤvky 
austenitu uzavĜených v tmavé feritické matrici. Identifikace tČchto základních fází byla 
potvrzena prostĜednictvím jejich chemického rozboru. Tmavší zobrazení fáze znamená menší 
podíl tČžkých prvkĤ. TČžším prvkem s velkým procentuálním zastoupením ve slitinČ je 

austenitotvorný nikl, a proto by mČl dominovat ve svČtlé fázi. Úvaha byla podpoĜena analýzou 
chemického složení, která prokázala vyšší obsah austenitotvorných prvkĤ niklu a manganu ve 
svČtlé fázi a zvýšený obsah feritotvorného chromu a molybdenu v tmavé fázi. Na základČ tČchto 
výsledkĤ byla svČtlá fáze označena za austenit a tmavá za ferit. Studium zcitlivČné struktury 

probČhlo na svČtelném a pozdČji na rastrovacím mikroskopu. Pro studium na svČtelném 
mikroskopu bylo potĜeba zvolit vhodný chemický prostĜedek pro vyvolání struktury. Nejprve 

bylo odzkoušeno leptadlo Beraha II, které sice zobrazilo strukturu, ale nepĜineslo požadovaný 
kontrast matrice. Článek [18] doporučuje pro zobrazení hranic zrn a sigma fáze leptadlo 

Obr. 43 Lomová plocha vzorku žíhanem β45 hodin aě makroskopický pohled bě místo pod 
vrubem cě stĜed lomové plochy dě místo nárazu kladiva 
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Glyceregia. Na základČ toho článku bylo použito dostupné leptadlo Aquaregia, které se liší 
pouze v nosném médiu ovlivĖující smáčivost, kterým je místo glycerolu voda. Pramen [15] 

udává, že chrom a molybden mají ve feritu nejen vyšší obsahy, ale i vyšší difusní rychlost než 
v austenitu, a proto strukturní zmČny probíhají pouze ve feritu, zatímco austenit není dotčen. 
Toto tvrzení koresponduje s touto prací, protože všechny strukturní zmČny byly pozorovány 

právČ ve feritu. První strukturní zmČna pĜi teplotČ 700 °C byla pozorována již po jedné hodinČ 

výdrže. První vČtší seskupení částic, která by mohla být prvními náznaky vyloučení sigma fáze 
eutektoidním mechanismem, byla nalezena po 4 hodinách. AutoĜi v článku [17] pozorovali pĜi 
stejné teplotČ v oceli s podobným chemickým složením fáze Ȥ a ı již po 2 hodinách. Po 

4 hodinách pouze fázi ı rozrĤstající se na úkor Ȥ. Tyto fáze byly identifikovány na SEM až pĜi 
zvČtšení Ř000x. Z hlediska našich analýz byla seskupení částic na vzorku po 4 hodinách 
pozorována pouze na OM. Na SEM byla seskupení částic pozorována až na vzorku žíhaném 

10 hodin. S ohledem na velikost částic a možnosti použité analytické techniky nebylo možné 
bezpečnČ zjistit jejich chemické složení. Velikost seskupení byla výraznČ pod hranicí 
identifikovatelnosti. Na stejném vzorku byla podél rozhraní fází į/Ȗ pozorována souvislá linie 
černých precipitátĤ. Zkoumáním rozvinutČjší struktury u vzorkĤ s delší výdrží bylo zjištČno, že 
linie postupnČ migruje smČrem do feritu a vytváĜí souvislou konturu podél rozhraní fází. Na 

základČ teoretických znalostí lze pĜedpokládat, že jde o karbidy nebo nitridy chromu, které ze 

svého okolí odebírají chrom. Ochuzená oblast transformuje na sekundární austenit a rozhraní 
se posouvá smČrem do feritu. Podobné oblasti sekundárního austenitu s konturou potenciálních 
karbidĤ chromu se kromČ rozhraní į/Ȗ nachází i uvnitĜ feritu. Vyloučení tČchto precipitátu 
zĜejmČ pĜedcházelo transformací į na Ȗ2 a probČhlo na hranicí zrn į/į. Pro potvrzení úvahy, že 
jde o karbidy nebo nitridy chromu byla ve vhodném místČ na vzorku žíhaném po dobu 
150 hodin provedena liniová analýza chemického složení Obr. 27. Analýza ukazuje, že v místČ 
potenciálního karbidu na rozhraní į/Ȗ vzrĤstá lokální množství chromu až na 40 %. To by mohlo 

odpovídat stechiometrickému vzorci Cr23C6 a z nČho vyplývajícímu ochuzení okolní matrice o 
chrom. NáslednČ množství chromu klesá a mírnČ vzrĤstá obsah niklu. Mohlo by se tedy jednat 

o sekundární austenit. PĜi pĜechodu pĜes druhou černou linii plynule vzrĤstá obsah chromu 
odhadem o 5 % pĜi současném poklesu niklu o pĜibližnČ stejnou hodnotu. Vzhledem k 

plynulému nárĤstu množství chromu by mohlo jít o nitridy typu Cr2N. PĜedpoklad podporuje 

studie [48], která uvádí, že karbidy chromu precipitují pouze na rozraní fází į/Ȗ a nitridy chromu 

na rozhraní į/Ȗ i į/į. Znamená to zvýšení pravdČpodobnosti, že linie uvnitĜ feritu je tvoĜena 

nitridy chromu, které pĤvodnČ precipitovaly na rozhraní į/į a zpĤsobily pĜemČnu okolí na 

sekundární austenit. 

Chemické složení precipitátĤ bylo poprvé analyzováno na vzorku pĜi teplotČ 700 °C až po 

výdrži 80 hodin. Chemická analýza oblasti obsahující eutektoid prokázala vysoký obsah 
chromu a železa a zvýšený obsah molybdenu ve svČtle šedé fázi Obr. 26b). Výsledek 
nasvČdčuje, že by mohlo jít o ı-fázi. Tento pĜedpoklad byl potvrzen u rozvinutČjší struktury po 

150 hodinách, pĜi které analýza prokázala rovnČž zvýšený obsah chromu, železa a molybdenu 

v pĜedpokládané sigma fázi. SpolečnČ s výsledkem rentgenové difrakceObr. 30, která potvrdila 
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pĜítomnost 10 % sigma fáze ve struktuĜe, lze toto intermetalikum označit za sigma fázi. V okolí 
ochuzeném o chrom a molybden dominuje austenitotvorný nikl. Oblast je označena za 

sekundární austenit a tím je také potvrzeno vyloučení eutektoidním mechanismem stejnČ tak 

jako v článcích [49] a [50]. Po Ř0 a 150 hodinách bylo také analyzováno chemické složení 
bílých částic nepravidelného tvaru, které se vyskytují uvnitĜ feritu i na rozhraní fázi. V obou 

pĜípadech jsou částice bohaté na chrom a molybden. Vysoké obsahy tČchto prvkĤ naznačují, že 
se jedná s nejvČtší pravdČpodobností o Lavesovu fázi. První vyloučení této fáze bylo 
zpozorováno po 10 hodinách na rozhraní į/Ȗ. Celá analýza byla provedena ve smyslu reversní 
analýzy, kdy bylo chemické složení bezpečnČ určeno na velkých precipitátech a porovnáním 

chemického složení se stechiometrickými vzorci v literatuĜe [27], pĜípadnČ s fázovým 
diagramem z Thermo-Calcu Obr. 19, byl určen druh fáze, a poté na základČ chemické a 
morfologické podobnosti byl odhadnut druh menších precipitátĤ u vzorkĤ s kratší výdrží. To 

vše s vČdomím, že diagram z Thermo-Calcu odpovídá rovnovážnému stavu, ve kterém se 
experimentální materiál nenachází.  

PĜi žíhání na teplotČ 5ř5 °C bylo dle rovnovážného diagramu z programu Thermo-Calc 

očekáváno vyloučení velkého množství sigma fáze. Po β4 hodinách nebyla prostĜednictvím 
svČtelné mikroskopie nalezena žádná vČtší seskupení. Zpozorovány byly pouze velmi jemné 
precipitáty pĜevážnČ uvnitĜ feritu a zvýraznČní hranic zrn į/į. Podle článku [51] zvýraznČné 
hranice znamenají vysoko energetické rozhraní s velkým množstvím defektĤ, které jsou vhodné 

pro nukleaci sekundárních fází. Výrazné zviditelnČní feritických zrn pĜí žíhání na teplotČ 
600 °C bylo potvrzeno také ve studii [52]. PĜi experimentu na vzorku žíhaném pĜi teplotČ 
595 °C po dobu 72 hodin bylo porovnáno množství precipitátĤ na rozhraní į/Ȗ a na 

zvýraznČných hranicích į/į. Rozhraní į/Ȗ obsahovalo ménČ precipitátĤ, a proto bylo studium 

struktury zamČĜeno na hranice į/į. Na tČchto hranicích ani uvnitĜ feritu nebyly precipitáty 
dostatečnČ velké pro chemickou analýzu. Pro identifikaci tČchto drobných fází byly staženy 
uhlíkové extrakční repliky. Detailní studium a následné analýzy replik prokázaly ve struktuĜe 
pĜítomnost sigma fáze, Lavesovy fáze a karbidy chromu. Na replikách stažených ze vzorkĤ 
byly na SEM pozorovány pouze drobné bílé precipitáty se zvýšeným obsahem molybdenu. 
Karbidy ani sigma fáze na tČchto vzorcích nebyly nalezeny. Po 16Ř hodinách byly ve struktuĜe 
objeveny drobné černé částice.  Mohlo by se podobnČ jako na teploty 700 °C jednat o karbidy 
nebo nitridy chromu nahodile rozmístČné ve feritu. Rentgenová difrakce prokázala po 
168 hodinách γ,Ř % ı-fáze. PĜi β16 a β45 hodinách pouze výraznou pĜednostní orientaci BCC 
struktury. V litém materiálu pĜednostní orientace není pĜekvapující. Zvláštní je úbytek stabilní 
sigma fáze. Jedno z možných vysvČtlení je heterogenita materiálu a neznalost umístČní vzorku 
ve výchozím odlitku. Očekávané vyloučení velkého množství ı-fáze se nepotvrdilo. Podle 

vývoje struktury lze očekávat vyloučení této fáze po delších výdržích pĜímo z feritu na 
rozhraní į/į, kde probíhá více precipitačních dČjĤ. Precipitační rozpad feritu je spojen se 

znehodnocením mechanických vlastností. Nárazová práce vzorku žíhaném ř6 hodin na teplotČ 
5ř5 °C je pĜibližnČ 10x menší než ve výchozím stavu po rozpouštČcím žíhání. 
Z makroskopického hlediska se lomová plocha tohoto vzorku jeví jako transkrystalická štČpná. 
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Detailní zobrazení prokázalo oblasti štČpení i tvárného porušení. Lom je smíšený. U vzorku 

žíhaném β45 hodin na teplotČ 5ř5 °C je situace obdobná. Nárazová práce je v porovnání 
s výchozím stavem pĜibližnČ 1γx menší. Z makroskopického hlediska lze lom hodnotit jako 

pĜevážnČ transkrystalický štČpný. Detailní zobrazení ukázalo, že je lom smíšený s pĜevažujícím 
štČpným podílem. AutoĜi v článku [53] udávají, že sigma fáze mČní lom z trankrystalického na 
interkrystalický. Podle autorĤ pĜechod mezi transkrystalickým a interkrystalickým lomem není 
náhlý, ale probíhá postupnČ. Interkrystalický lom byl zpozorován pĜi γ0 % ı-fáze. PĜechodovou 

oblast tvoĜí smíšený lom. To koresponduje s touto prací, kde lomové plochy zapadají do oblasti 
smíšeného lomu. PĜi malém zvČtšení se v určitých místech lomová plocha vzorku žíhaném 
245 hodin jeví jako interkrystalická. Detailní pohled zobrazil souvislost lomové plochy 

s dendritickou strukturou, která je spojena s licím zrnem. Pak by v pĜípadČ interkrystalického 
lomu mČl být na lomové ploše vidČt povrch licího zrna, což není. U obou výdrží lomová plocha 

kopíruje orientované oblasti feritu a austenitu. PĜi pozorováním struktury vzorkĤ bylo zjištČno, 
že vyloučené precipitáty nejsou ve všech místech feritu. Je pĜedpokládáno, že štČpný lom 

zpĤsobují vyloučené precipitáty. Pak v místČ jejich výskytu lze očekávat štČpné porušení a 

v místech omezeného výskytu tvárné porušení.  

  



64 

ZÁVċR 

V teoretické části této práce byly shrnuty literární poznatky z oblasti korozivzdorných ocelí. 
Experimentální část zmapovala vývoj struktury izotermicky žíhaných vzorkĤ z duplexní oceli 
A890 Grade 4A na teplotČ 700 °C po výdrži 1, 2, 4, 6, 8, 10, 20, 40, 60, 150 a 160 hodin a na 

teplotČ 595 °C po výdrži 24, 49, 72, 96, 168, 216 a 245 hodin. Podrobné strukturní analýzy 
vzorkĤ byly doplnČny o hodnoty tvrdosti dle Vickerse a u vybraných vzorkĤ žíhaných na teplotČ 
5ř5 °C o hodnoty nárazové práce s fraktografickou analýzu lomové plochy. Všechny výsledky 

byly porovnány s výchozím stavem, kterým je stav po rozpouštČcím žíhání. Klíčová zjištČní 
jsou shrnuty v následujících bodech. 

• Na teplotČ 700 °C se po jedné hodinČ objevují první ojedinČlé částice na rozhraní į/Ȗ, 

které s rostoucí výdrží vytváĜí souvislou konturu podél tohoto rozhraní a postupnČ 

migrují smČrem do feritu. PravdČpodobnČ jde o karbidy chromu Cr23C6. 

• První náznak vyloučení ı-fáze pĜi teplotČ 700 °C byl zpozorován po 4 hodinách. 
S jistotou byla tato fáze prokázána po 10 hodinách, kdy rentgenová difrakce 
prokázala 2,2 % ve struktuĜe. Sigma fáze precipituje eutektoidním mechanismem 

podle rovnice į ĺ ı + Ȗ2. Po 150 hodinách je dle výsledkĤ rentgenové difrakce ve 

struktuĜe 10 % ı-fáze.  
• Po 10 hodinách na teplotČ 700 °C začíná na rozhraní į/Ȗ precipitovat rovnČž 

Lavesova fáze, která postupnČ hrubne a rozrĤstá se. Po delších výdržích se objevuje 

nejen na rozhraní į/Ȗ ale i uvnitĜ feritu. 

• Po β0 hodinách na teplotČ 700 °C byly zpozorovány černé kontury podél rozhraní 
į/Ȗ2 tvoĜené pravdČpodobnČ nitridy chromu Cr2N. 

• PĜi teplotČ 5ř5 °C se v prĤbČhu žíhání ve struktuĜe objevuje velké množství malých 
precipitátĤ neznámého druhu, jejichž velikost se s prodlužující dobou žíhání nemČní, 
pouze pĜibývá jejich množství.  

• Rozbor extrakčních replik po žíhání na teplotČ 5ř5 °C po 4ř a 7β hodinách prokázal 
ve struktuĜe karbidy chromu, sigma fázi a Lavesovu fázi. 

• Očekávané vyloučení velkého množství sigma fáze, dle termodynamických výpočtĤ 
v programu Thermo-Calc, se nepotvrdilo.  

• Rentgenová difrakce prokázala po 16Ř hodinách výdrže na teplotČ 5ř5 °C 
3,8 % ı-fáze. Po β16 a β45 hodinách výdrže však nebyla pĜítomnost ı-fáze ve 
struktuĜe prokázána, pouze jen výrazná pĜednostní orientace BCC struktury.  

• Precipitace sekundárních fází má vliv na snížení nárazové práce, která je po 96 

hodinách na teplotČ 5ř5 °C v porovnání s výchozím stavem pĜibližnČ 10x a po 245 

hodinách pĜibližnČ 13x menší.  
• Vývoj tvrdosti na teplotách 700 i 5ř5 °C má vzrĤstající tendenci a odpovídá 

probíhajícím precipitačním dČjĤm. 
• Charakter lomu se vlivem vyloučení precipitátĤ zmČnil z transkrystalického tvárného 

na smíšený s pĜevažujícím štČpným podílem. 
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Značná část uvádČných výsledkĤ je v této práci založena na metalografických pozorováních, 
na chemických analýzách a morfologických podobnostech. Pro pĜesné určení povahy 

pozorovaných precipitátĤ by bylo nutné propracovat techniku extrakčních uhlíkových replik a 

tyto sejmou z celé série hodnocených vzorkĤ. Kvalitu extrahovaných částic pak ovČĜit 
elektronovou difrakční analýzou na TEM. Pro praktický pĜesah práce je vhodné doplnit 
zkoušku rázem v ohybu o výsledky nárazových prací z krátkých intervalĤ žíhání.  
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