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Abstrakt 
 

Tato práce se zabývá problematikou vlivu teplotní expozice na strukturní stálost 
nízkolegovaných feritických �áropevných ocelí a jejich svarových spoj� . Úvodní kapitola 
obsahuje p�ehled o druzích a vlastnostech t� chto ocelí a o degrada� ních mechanismech, které 
v nich mohou probíhat. V další � ásti je stru� n�  komentována metoda CALPHAD, která se 
pou�ívá k získání �ešení fázové rovnováhy víceslo�kových soustav a její pou�ití ve 
výpo� tovém programu Thermo-Calc pro modelování fázových diagram�  a fázového slo�ení 
ocelí. V jeho nadstavb�  DICTRA, umo�� ující simulaci difúzn�  �ízených reakcí v materiálu, 
jsou pak provedeny simulace redistribuce uhlíku ve vybraném experimentálním svarovém 
spoji.  V experimentální � ásti práce je studován svarový spoj ocelí 15 128 a 15 313 p�i � ty�ech 
r� zných podmínkách tepelné expozice. V záv� ru jsou porovnány výsledky experiment�  a 
výpo� tového modelování.  
 
 
Abstract 
 

This work deals with the effects of high temperature exposition of low alloyed creep 
resistant steels on their structural stability and structural stability of their weld joint. The 
theoretical part of this work gives an overview of creep resistant steels considering their 
chemical and phase composition and their connection to high temperature mechanical 
properties. The CALPHAD method is presented as generally accepted approach for 
equilibrated calculations and Thermo-Calc and DICTRA software packages are introduced as 
CALPHAD applications. Thermo-Calc software is used for calculation of phase composition 
of the examined materials and for calculation of the phase diagrams. Software DICTRA is 
used for simulations of diffusion controlled phase reactions in the analysed weld. 
Experimentally one weld joint of the steels 15 128 and 15 313 has been studied after four 
different annealing procedures. The experimental results include chemical profiles across the 
welds, microhardness profiles and metallographic analysis of significant regions of the welds. 
These experimental results are compared with the simulation results. The comparison shows a 
reasonable agreement between experimental and simulation data. 
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1. ÚVOD 
    
 Historie �áropevných ocelí sahá a� do 30.let minulého století, kdy za� ala r� st spot�eba 
elektrické energie. Jejich p� vodní pr� myslové pou�ití bylo pro výrobu elekt�iny 
v elektrárnách, které byly v té dob�  pouze uhelné. Ekonomickou motivací k vyu�ívání t� chto 
materiál�  byla známá souvislost mezi pracovními parametry páry parního cyklu a tepelnou 
ú� inností tohoto systému. K paralelnímu, ale mén�  intenzivnímu pou�ití docházelo 
v petrochemickém pr� myslu p�i rozvoji rafinerií. Další velkou motivací k rozvoji tohoto 
druhu ocelí byl vynález plynové turbíny. Její pou�ití jako leteckého motoru vedlo k rozvoji 
ocelí pou�itelných za vysoké teploty, pro které je nejd� le�it � jší mechanickou vlastností 
pevnost p�i te� ení spolu s p�ijatelnou úrovní ta�nosti [1]. 
 Další vlnou rozvoje bylo povále� né období, kde vedle rostoucí poptávky po elektrické 
energii roste význam také v kosmonautice. Tehdy dochází k úsp� šnému rozvoji feritických a 
austenitických ocelí a� na samé hranice technologických mo�ností [1]. 
 V posledních letech se klade v� tší d� raz na prohloubení znalostí o chování metalurgicky 
zavedených ocelí a �ízení jejich zpracování, ne� na vývoj nových ocelí. Tato zm� na v postoji 
� áste� n�  odrá�í praktické vy� erpání chemického slo�ení ocelí pro rozsáhlé výroby. Ukazuje 
se v posledních letech, �e nabývají u mnoha za�ízení na d� le�itosti také další vlastnosti jako 
odolnost proti korozi v prost�edí vodní páry, dostate� ná tepelná vodivost a nízká tepelná 
rozta�nost, které mají p�ímou souvislost s únavou materiálu [1, 2]. 
 Novým aspektem je rozší�ení provozní �ivotnosti zavád� ním moderních materiál�  a� o 
desítky let, jako je tomu u potrubí parní turbíny a rotor� , co� má velký hospodá�ský význam. 
Dosavadní koncepce zp� sobu výroby elektrické energie se toti� stává do budoucna 
neudr�itelnou a na nové koncepci probíhá intenzivní vývoj. Navíc nabývají na celosv� tovém 
významu d� sledky pr� myslové � innosti, zejména v produkci emisí CO2, které nás nutí 
k šetrn� jšímu chování k �ivotnímu prost�edí a ú� inn� jšímu vyu�ívání p�írodních zdroj�  [2] 
 Významnou roli v této problematice hraje výzkum �áropevných materiál� , schopných 
spl� ovat velmi náro� né po�adavky. V sou� asné dob�  je hlavním cílem zavedení nových 
technologických provoz� , provoz�  s tzv. ultra-super kritickými parametry páry (USC). 
K napln� ní t� chto cíl�  p�ispívají projekty jako COST 536 (CO-operation on the Field of 
Science and Technology), COMTES (Component Test Facility) v Evrop�  � i NIMS (National 
Institute for Materials Science) v Japonsku. S rostoucími nároky na materiál rostou o to více 
nároky na navazující technologie jejich spojování, p�edevším sva�ování [2]. 
 Tradi� ní postupy vývoje nových �áropevných ocelí jsou zalo�eny na experimentálním 
ov�� ování vlastností �áropevných ocelí, jejich� chemické slo�ení bylo navr�eno na základ�  
empirických zkušeností. S rozvojem výpo� etní techniky se hledala mo�nost, jak zefektivnit a 
usnadnit vývoj nových materiál�  a jejich spoj� . Jednou z t� chto mo�ností je metoda 
CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams) na ní� jsou zalo�eny simula� ní programy 
Thermo-Calc a DICTRA. Tyto programy mají dvojí rozm� r. Prvním je vyu�ití dosavadních 
experimentálních dat pro predikaci nových, dosud neznámých dat; druhým je porovnání 
modelovaných dat s experimentálními, co� vede k dalšímu zp�es� ování vstupních databází. 
Tímto zp� sobem p�ispívají simulace k hledání nových cest, ov�� ování a modifikování 
výsledk� , a zejména k efektivn� jší práci p�i návrhu materiál�  pro moderní energetická 
za�ízení s vysokou ú� inností, provozní spolehlivostí a �ivotností [3, 4, 5]. 
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2. CÍLE  PRÁCE 
 
 Cílem p�edkládané diplomové práce je v souladu se zadáním prezentovat orientaci 
uchaze� e v materiálové oblasti �áropevných ocelí. Jednak z hlediska jejich chemického a 
fázového slo�ení a jednak z hlediska zejména mikrostrukturních mechanism� , které se 
uplat� ují p�i jejich výrob�  a v pr� b� hu jejich nasazení v provozu. Zvláštní pozornost je 
v� nována oblasti svar�  t� chto ocelí. 
 
 Mezi hlavní cíle pat�í: 

·  U�ivatelské zvládnutí ovládání program�  Thermo-Calc a DICTRA a interpretace jimi 
vypo� ítaných výsledk�  pro hodnocení fázového slo�ení studovaných ocelí a jejich 
svar� . 

·  Studium experimentáln�  provedených svarových spoj�  ocelí standardními 
metalografickými metodami s vyu�itím EDS a VDS analýz vzork�  v rastrovacím 
elektronovém mikroskopu (REM). Interpretace experimentálních výsledk�  z hlediska 
mikrostruktur a strukturních sou� ástí. 

·  Provést syntézu experimentálních výsledk�  a simula� ních výpo� t� .   
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3. TEORETICKÁ  � ÁST 
 

3.1 � ÁROPEVNÉ OCELI  
 
 �áropevné oceli musí p�i jejich pou�ití za vysokých teplot spl� ovat n� kolik, (� asto 
protich� dných) kritérií. P�i vysokých teplotách dochází ke creepu materiálu, který se 
projevuje pozvolnou plastickou deformací p�i p� sobícím konstantním nap� tí pod mezí kluzu. 
�áropevné materiály tedy musí být odolné v�� i dlouhodobému zatí�ení p�i vysokých 
teplotách. Další podmínkou je dostate� ná odolnost proti korozi, která se projevuje tvorbou 
kompaktní oxidické vrstvy na povrchu oceli. Odlupováním vrstvy korozních zplodin dochází 
k porušování ochranné bariéry, je� vede k postupující oxidaci povrchu oceli. Soustavný 
úbytek materiálu má p�i dlouhodobé expozici významný negativní vliv na mechanické 
vlastnosti oceli. �áropevné oceli jsou pou�ívány na konstrukci za�ízení nap�. pro energetický 
nebo chemický pr� mysl, u nich� je hlavní spojovací technologií sva�ování. U t� chto 
sva�ovaných konstrukcí není v�dy mo�né provést tepelné zpracování po sva�ování, a proto je 
vhodné, aby m� li �áropevné oceli zaru� enou sva�itelnost. Vlastnosti svarových spoj�  tak mají 
vliv na vlastnosti celého za�ízení. 
 
Rozd� lení �áropevných ocelí 
 �áropevné oceli lze podle chemického slo�ení rozd� lit do t� chto skupin:  

·  nelegované (uhlíkové) oceli (pou�itelné do 480°C), 
·  nízkolegované oceli (do 580°C), 
·  vysokolegované chromové oceli (580÷650°C), 
·  austenitické oceli (do 750°C). 

 
 Oblast pou�itelnosti jednotlivých druh�  ocelí se obvykle ur� uje podle rozsahu pracovních 
teplot. Nelegované a nízkolegované oceli jsou pou�itelné max. do 580°C, austenitické oceli se 
pou�ívají a� do teplot 750°C [6].  
 

3.1.1 Feritické oceli 
 
 Feritické oceli tvo�í jednu ze základních skupin �áropevných ocelí. Jedná se o b� �n �  
pou�ívané oceli, jejich� sortiment je velmi široký. Pou�ívání feritických ocelí za vyšších 
provozních teplot ne� je obecn�  doporu� ováno, vede k neúm� rn�  vysoké oxidaci povrchu, 
poklesu meze kluzu a vzr� stu nebezpe� í vzniku trhlin [6].  
 
 Základní po�adavky kladené na feritické oceli: 

·  zachování výborných creepových vlastností, 
·  zachování strukturní stability b� hem celé doby �ivotnosti, 
·  zachování dobré sva�itelnosti. 

 
 Dobrých creepových vlastností a vysoké meze pevnosti p�i te� ení se dosahuje optimálním 
legováním prvky, které: 

·  zpev� ují tuhý roztok (W, Mo),  
·  vytvá�ejí jemn�  dispergované fáze – karbidy a nitridy (Cr, Mo, W, V, Ti, Nb),  
·  p�ízniv�  ovliv� ují vlastnosti hranic zrn (nap�. B).  
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 Je nutné také sni�ovat obsah doprovodných prvk�  Mn, Si a zejména P, S, Sn a Sb, které 
mohou p�i dlouhodobé expozici zp� sobovat sní�ení hou�evnatosti a zvýšení tranzitní teploty 
k�ehkosti [6, 7]. 
 Nejvýznamn� jší skupinou feritických �áropevných ocelí jsou oceli vysokolegované, 
p�edevším 9-12% Cr oceli, které byly doposud pou�ívány do teplot 620 °C. P�i takto 
vysokých teplotách se krom�  �áropevnosti po�aduje i korozivzdornost v prost�edí vodní páry. 
Vývoj nových typ�  feritických �áropevných ocelí je v sou� asné dob�  zast�ešován projekty 
jako nap�. COST 536 v Evrop�  a NIMS v Japonsku. Cílem projekt�  je vývoj modifikovaných 
9-12% Cr ocelí schopných pracovat za teplot 650 °C a tlaku páry 35 MPa [2]. 
  
 Nelegované oceli 
 Nelegované (uhlíkové) feritické oceli jsou v moderních za�ízeních pou�itelné pro teploty 
do 480 °C. Nelegované oceli jsou � asto mikrolegovány vanadem nebo niobem. �áropevnosti 
se dosahuje precipita� ním zpevn� ním fázemi V(C,N) a Nb(C,N). P�esto�e jsou tyto oceli 
vhodné jen pro ni�ší teploty, lze jejich optimálním nasazením dosáhnout výrazného 
ekonomického efektu [6]. 
 
 Nízkolegované oceli 
 Pro sou� ásti tlakových systém�  tepelných energetických za�ízení pracujících do 580 °C se 
zpravidla pou�ívají nízkolegované oceli. Základní dva typy t� chto ocelí jsou CrMo oceli 
a CrMoV oceli. CrMo ocel typu 2,25%Cr-1%Mo, nap�. ocel T22 (u nás 15 313 dle � SN 41 
5313), je v celosv� tovém m�� ítku nej� ast� ji pou�ívanou nízkolegovanou �áropevnou ocelí. 
V � R byla v minulosti (posledních 30 let) pou�ívaná pro konstrukce v� tšiny energetických 
blok�  nízkolegovaná ocel typu 0,5%Cr-0,5%Mo-0,25%V (u nás 15 128 dle � SN 41 5128). 
I kdy� je mez pevnosti p�i te� ení CrMoV oceli vyšší ne� u CrMo oceli, je dávána v západní 
Evrop�  p�ednost CrMo oceli. Foldyna [8] (p�evzato z [9]) uvádí, �e d� vodem je p�edevším 
nedokonalé zvládnutí technologických problém�  CrMoV oceli vyskytujících se p�edevším p�i 
sva�ování. CrMo oceli jsou v sou� asnosti postupn�  nahrazovány moderními CrMoV ocelemi, 
jako nap�. T23 a T24. Chemické slo�ení t� chto a jiných ocelí je uvedeno v tab. 3.1. [1, 10]. 
 S ohledem na zvyšování ú� innosti energetických za�ízení je i v oblasti nízkolegovaných 
ocelí stále vyvíjen tlak na zvyšování jejich �áropevnosti. Wortel [11] (p�evzato z [12]) uvádí, 
�e v Japonsku a v N� mecku se v poslední dob�  v� nuje zna� ná pozornost ocelím na bázi 2 a� 
3,5 % Cr, legovaných Mo, V, pop�. W, Nb, Ti, Ta, N, B s obsahem C do 0,1 hm.%. Nízký 
obsah uhlíku v t� chto ocelích se volí p�edevším s ohledem na podmínky sva�ování, u nich� 
nelze provád� t p�edeh�ev ani �íhání svarových spoj�  [8]. 
 V rozmezí teplot 450-590 °C se nízkolegované oceli vyzna� ují dobrou oxida� ní odolností 
a jsou i vhodnou náhradou za dra�ší 9-12% Cr oceli [6]. 
 
Tab. 3.1  Chemické slo�ení nových nízkolegovaných �áropevných ocelí [1, 10]. 

Nominální obsah prvku v [hm.%] Typ oceli 
 C Si Mn Cr Mo W V Nb B N Jiné 

0,5Cr-0,5Mo-0,25V 0,10 0,20 0,50 0,50 0,5  0,25     

1Cr-1Mo-0,25V 0,20 0,20 0,50 1,00 1,0  0,25     

2,25Cr-1Mo (T22) 0,15 0,30 0,45 2,25 1,0       

2,25Cr-1,6WVNb (T23) 0,06 0,20 0,45 2,25 0,1 1,6 0,25 0,06 0,003   

2,25Cr-1MoVTi (T24) 0,08 0,30 0,50 2,25 1,0  0,25 0,08 0,004 0,03 0,07 Ti 

3Cr-3WV 0,10 0,14 0,50 3,00  3,0 0,25     

3Cr-3WVTa 0,10 0,14 0,50 3,00  3,0 0,25 0,25   0,10 Ta 
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 Vysokolegované oceli 
 Nejvýznamn� jší skupinou �áropevných ocelí ve skupin�  vysokolegovaných feritických 
ocelí jsou modifikované 9-12% Cr oceli. Jejich hlavní výhodou oproti nízkolegovaným 
ocelím je posun �árupevnosti a� k hranici 650°C a dobrá korozní odolnost v prost�edí vodní 
páry. U této skupiny ocelí probíhá ji� od po� átku 70-tých let intenzívní výzkum na poli 
optimalizace obsahu C, N, Mo, V, Nb a dalších legujících prvk�  jako Co, W a B. D� le�itým 
mezníkem v tomto vývoji p�edstavuje ocel P91 (9Cr1MoVNbN). Další významnou ocelí je 
také Eurofer´97, vyvinutý pro pou�ití v jaderné energetice [2]. 
 Chemické slo�ení vybraných 9-12% Cr ocelí pou�ívaných p�i konstrukci energetických 
za�ízení je uvedeno v tab. 3.2. 
 
Tab. 3.2  Chemické slo�ení n� kterých vysokolegovaných �áropevných ocelí [10]. 

Nominální obsah prvku v [hm.%] Typ oceli 
 C Si Mn Cr Ni Mo W V Nb N Jiné 

HCM9M 0,07 0,3 0,45 9,0 0,20 2,0      

P/T91 0,10 0,4 0,40 9,0 0,10 1,0  0,20 0,08 0,05  

P/T92 (NF616) 0,07 0,06 0,45 9,0 0,25 0,50 1,8 0,20 0,05 0,06 0,004 B 

E911 0,11 0,4 0,40 9,0 0,20 1,0 1,0 0,20 0,08 0,07  

Eurofer´97 0,11 0,05 0,50 8,5   1,0 0,25   0,005 B; 0,08 Ta 

12Cr-1MoWV (HT9) 0,20 0,4 0,60 12,0 0,50 1,0 0,5 0,25    

T122 (HCM12A) 0,11 0,1 0,60 12,0 0,30 0,40 2,0 0,25 0,05 0,06 0,003 B; 1,0 Cu 

 

3.1.2 Austenitické oceli 
 
 Austenitické oceli mají dobré mechanické vlastnosti a výbornou korozní odolnost i p�i 
teplotách 650-700°C. Výhoda vyšších provozních teplot je však u nich vyvá�ena nevýhodami 
jako jsou nap�. nízká tepelná vodivost a velká teplotní rozta�nost. P�i provozování t� chto ocelí 
v elektrárnách v cyklických teplotních re�imech hrozí nebezpe� í poškození materiálu 
tepelnou únavou. Tyto oceli jsou také pom� rn�  drahé, co� brání jejich širšímu pou�ívání [6]. 
 V Evrop� , USA a Japonsku jsou v sou� asné dob�  pou�ívány austenitické oceli Super 
304H, TP 347 HFG, Tempaloy A-1 pro teploty do 660°C. Moderní austenitické oceli NF 709, 
SAVE 25 nebo HR6W jsou pou�itelné pro max. provozní teploty 680°C, jak uvádí Masuyama 
[13] (p�evzato z [12]) viz tab. 3.3. 
 Austenitické oceli mají optimalizované obsahy Ti, Nb, W, Mo, nebo Cu a N. D� raz je zde 
kladen p�edevším na odolnost proti mezikrystalové korozi, které se dosahuje stabilizací ocelí 
prvky jako Ti a Nb. P�idáním minoritních prvk�  Cu a N se dosáhne zlepšení creepových 
vlastností [2]. 
 
Tab. 3.3  Chemické slo�ení n� kterých austenitických �áropevných ocelí (p�evzato z [12]). 

Nominální obsah prvku v [hm.%] Typ oceli 
 C Mn Si Cr Ni Mo W V Ti Nb Jiné 

Esshete 1250 0,10 6,0 0,5 15 10 1,0  0,2 0,1 1,0  

Super 304H 0,10 0,2 0,8 18 9     0,4 3,0Cu; 0,10N 

ASME TP347 HFG 0,08 0,6 1,6 18 10    0,1   

Templaloy A-1 0,12 0,6 1,6 18 10    0,1 0,1  

NF 709 0,15 0,5 1,0 20 25 1,5   0,1 0,2  

SAVE 25 0,10 0,1 1,0 23 18  1,5   0,5 3,0Cu; 0,2N 
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3.2 ZPEV� UJÍCÍ MECHANISMY V  OCELÍCH  
 

P�i provozu za�ízení nap�. v energetickém nebo chemickém pr� myslu jsou na jejich 
sou� ásti kladeny vysoké nároky. S postupem � asu dochází k degradaci (sni�ování) vlastností 
t� chto sou� ástí a tím ke zkracování jejich �ivotnosti. Abychom však dobu jejich �ivotnosti 
prodlou�ili je t�eba, aby k t� mto degrada� ním proces� m docházelo co nejpomaleji. Zpravidla 
není mo�né upravovat provozní podmínky jako jsou: teplota, mechanické zatí�ení, pracovní 
médium, provozní re�im, okolní prost�edí apod., a proto je nutné upravovat vlastnosti 
sou� ástí. Vlastnosti sou� ástí jsou v p�ímé souvislosti s vlastnostmi materiálu. Jedním 
z mo�ných p�ístup�  jak zvyšovat u�itné vlastnosti materiálu je m� nit vlastnosti jeho struktury. 

V �áropevných ocelích, které se pou�ívají za vysokých teplot, je jedním 
z nejvýznamn� jších degrada� ních mechanism�  creep (te� ení). Ten se projevuje p�i p� sobícím 
konstantním nap� tí pozvolnou plastickou deformací pod mezí kluzu.  
 S plastickou deformací oceli velmi úzce souvisí pohyb dislokací. Zpev� ování oceli 
spo� ívá v ú� inném zt� �ování pohybu a generování dislokací. Nesmí však dojít k jejich 
úplnému zablokování, nebo�  by došlo ke k�ehkému lomu sou� ásti. Zpev� ování je proces, p�i 
kterém dochází ke zvyšování pevnostních vlastností oceli a sou� asného sni�ování plastických 
vlastností. Na vlastnostech ocelí se podílí vzájemné kombinace t� chto základních druh�  
zpevn� ní: 

·  substitu� ní a intersticiální, 
·  disloka� ní, 
·  precipita� ní, 
·  ostatní (zpevn� ní hranicemi zrn, fázovou transformací). 

  
 Ka�dé z t� chto zpevn� ní je umo�n� no díky specifickým vlastnostem mikrostruktury. 
U �áropevných ocelí jsou ú� inky jednotlivých druh�  zpevn� ní navzájem úzce spojeny [7]. 
 

3.2.1 Substitu� ní a intersticiální zpevn� ní 
 
 Substitu� ní zpevn� ní 
 Substitu� ní zpevn� ní oceli zp� sobují p�ísady prvk� , které tvo�í se �elezem substitu� ní 
tuhý roztok. Ke zpevn� ní dochází vlivem rozdílných atomových polom� r�  �eleza a 
substitu� ního prvku, co� vede ke zm� n�  m�í�kového parametru uva�ovaného tuhého roztoku 
v okolí substituovaného atomu. Tím se vnáší nap� tí v m�í�ce do okolí, � ím� se zvýší Peierls-
Nabarrovo nap� tí nutné k pohybu dislokace krystalovou m�í�í. Vliv všech substitu� ních prvk�  
na zpevn� ní je obecn�  pova�ován za aditivní [7].  
 Prvky jen� zp� sobují významné zpevn� ní feritu jsou Si, Cu, Mn a mírn�  Mo. Naopak 
zpevn� ní mírn�  sni�uje Cr. Tém��  bez vlivu je Ni. U austenitu zpevn� ní významn�  zvyšují W, 
Mo, V a Si, mírn�  zvyšují Cu, Mn, Co a sni�uje Ni. P�itom platí, �e zpevn� ní feritu prvky Si, 
Cu a Mn je mnohem v� tší ne� v austenitu [7]. 
 Ve feritu dochází ke zpevn� ní ani� by došlo k výraznému sní�ení plastických vlastností a 
hou�evnatosti oceli jen do ur� ité koncentrace substitu� ního prvku. S dalším nár� stem 
koncentrace klesá p�ír� stek pevnostních vlastností, zárove�  klesají plastické vlastnosti a 
hou�evnatost. Další zvyšování obsahu tohoto prvku se z pohledu substitu� ního zpevn� ní jeví 
jako ne�ádoucí. Jeho obsah v reálné oceli je však obvykle v� tší, proto�e dochází zárove�  
k precipita� nímu zpev� ování a p�ebytek je tak vy� erpáván z tuhého roztoku na tvorbu 
precipitát�  [7].  
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 Rovnom� rné rozlo�ení zpevn� ní závisí p�ímo na rovnom� rném rozlo�ení substitu� ních 
prvk�  v oceli. Zvlášt�  ve svarových spojích se substitu� ní zpevn� ní m� ní v pásmu tavného 
sva�ení ocelí vlivem r� zného chemického slo�ení [7].  
 Celkov�  se p�ísp� vek substitu� ního zpevn� ní k celkové pevnosti ocelí pova�uje za nízký. 
Je tomu tak proto, nebo�  se v� tšina obsahu substitu� ních prvk�  cílen�  spot�ebovává na tvorbu 
precipitát� . Výjimku tvo�í prvky molybden a wolfram, které mají pozitivní vliv na kohezivní 
pevnost hranic zrn. Proto je d� le�it � jší jejich p�ítomnost v tuhém roztoku ne� precipitátech 
[7]. 
 
 Intersticiální zpevn� ní 
 Podstata intersticiálního zpevn� ní je podobná jako u zpevn� ní substitu� ního, také zde 
dochází k distorzi m�í�ky v okolí intersticiálního atomu. Intersticiální tuhé roztoky na bázi 
�eleza se tvo�í tehdy, jestli�e se atomy s malými atomovými polom� ry umístí v meziuzlových 
polohách feritu v m�í�ce BCC nebo austenitu v m�í�ce FCC. Proto�e je však volný objem 
malý, mohou s �elezem tvo�it intesticiální tuhý roztok jen tyto prvky: H, B, C, N a O [7].  
 Vliv vodíku je negativní, nebo�  ji� od velmi nízkých koncentrací m� �e zp� sobovat tzv. 
vodíkovou k�ehkost.  
 Vliv kyslíku je také negativní zejména tím, �e zvyšuje tranzitní teplotu k�ehkosti. 
 Vliv bóru se projevuje nep�ímo, nebo�  zvyšuje prokalitelnost oceli. Zušlecht� né oceli 
s p�ísadou bóru také mají ve struktu�e a po hranicích zrn jemn� ji dispergované karbidy. 
  Dusík a uhlík zp� sobují ve feritu velká zpevn� ní, ale mají v n� m jen velmi nízkou 
rozpustnost. V austenitu sice nezp� sobují tak velká zpevn� ní, ale jejich rozpustnost je vyšší, a 
proto je celkové zpevn� ní austenitu vyšší ne� feritu. Intersticiální atomy tvo�í navíc p�eká�ky 
proti ší�ení dislokací, proto�e jsou pro n�  energeticky výhodná � ela dislokací. Dojde-li tedy 
k jejich p�emíst� ní do t� chto oblastí, mohou zpomalit nebo úpln�  zastavit pohyb dislokací 
[14].  
 P�ísp� vek intesticiálního zpevn� ní do celkové pevnosti je podobn�  jako u substitu� ního 
zpevn� ní malý [7], [14]. V� tšina obsahu intersticiálních prvk�  se op� t spot�ebovává na tvorbu 
precipitát� . Oproti substitu� ním prvk� m se však vyzna� ují schopností rychlejšího difúzního 
pohybu. Rozdíl v difúzních rychlostech substitu� ních a intersticiálních prvk�  navíc výrazn�  
nar� stá s rostoucí teplotou.  
 

3.2.2 Disloka� ní zpevn� ní 
 
 Disloka� ní zpevn� ní je výsledkem interakce volných dislokací s dislokacemi 
v nepohyblivých konfiguracích - v disloka� ních sítích, shlucích, lesích apod. P�ísp� vek 
disloka� ního zpevn� ní k celkové pevnosti je ur� en hustotou dislokací. Hustota dislokací 
p�ímo souvisí s velikostí plastické deformace a tedy i s deforma� ním zpevn� ním [15]. 
 Holub a kol. [16] (p�evzato z [9]) uvádí, �e v �áropevných ocelích CrMoV je disloka� ní 
substruktura charakterizována obecnou trojdimenzionální sítí. Charakter disloka� ní sít�  je 
stejný v pr� b� hu sekundárního i terciálního creepu. Hustota dislokací má hodnotu v �ádech 
107 cm-2 na konci prvního stádia creepu a v pr� b� hu sekundárního a terciálního creepu se ji� 
nezvyšuje. 
 Disloka� ního zpevn� ní není významné z hlediska jeho velikosti, ale z hlediska p�ítomnosti 
dislokací. Snahou je, aby se hustota dislokací b� hem expozice významn�  nem� nila. 
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3.2.3 Precipita� ní zpevn� ní 
 
 Zpevn� ní, ke kterému dochází p�i rozpadu p�esyceného tuhého roztoku feritické i 
austenitické matrice podle obecné rovnice typu ba +®¢a , je zp� sobeno precipitáty. 
Zásadní význam z hlediska odolnosti ocelí proti creepu má precipitace karbid�  a karbonitrid�  
v pr� b� hu tepelného zpracování a dále p�i teplotní expozici oceli. Rozlišujeme dva procesy 
precipitace: 
 

·  Kontinuální precipitace - dochází k ní p�i ni�ší mí�e p�echlazení a velké hnací síle 
fázové p�em� ny. Precipitáty se vytvo�í jako jemné disperzní � ástice nové fáze v celém 
objemu zrn materiálu. P�esto�e probíhá v celém objemu, m� �e se její rychlost místo 
od místa lišit. Takto vzniklé precipitáty se nejvíce podílejí na zpevn� ní oceli [15]. 

 
·  Diskontinuální precipitace - dochází k ní p�i vyšší mí�e p�echlazení a nízké hnací síle 

fázové p�em� ny. Precipitáty se vylu� ují jako nová fáze jen v n� kterých oblastech 
materiálu, nej� ast� ji na hranicích zrn. Nuklea� ní fáze t� chto precipitát�  je obtí�n� jší, 
další r� st � ástic však bývá velmi rychlý [15]. 

 
 Pr� b� h precipitace je v praxi komplikovan� jší, ne� jen nukleace-r� st rovnová�né fáze. 
Proces precipita� ního vytvrzování má n� kolik fází. Nejd�íve dochází v p�esyceném roztoku ke 
tvorb�  segregovaných oblastí s pravidelným rozd� lením p�ísadových atom�  v m�í�ce (G-P 
zóny). Potom se vylu� uje p�echodný koherentní precipitát, nebo postupn�  n� kolik 
p�echodových precipitát� . Nakonec se vylou� í rovnová�ný precipitát, který je s matricí 
nekoherentní [15]. 
 Zpevn� ní precipitáty je závislé na tvaru, velikosti, rozmíst� ní precipitát�  v matrici a také 
na druhu m�í�ky, je� precipitáty mají [15]. 
 P�i pr� chodu dislokace p�es tyto precipitáty m� �e dojít ke dv� ma druh� m interakce. Tyto 
interakce se d� lí podle p�íbuznosti m�í�ky precipitátu a matrice na: 
 

a) Zpevn� ní koherentními precipitáty  
 Zvýšení skluzového nap� tí je dáno interakcí zp� sobenou rozdílem m�í�kových konstant 
� ástice a krystalické m�í�e matrice, rozdílem m� rné energie vrstevné chyby v � ástici a 
v základní m�í�i matrice, � i zv� tšením fázového rozhraní mezi matricí a � ásticí. Malé 
koherentní � ástice protne dislokace v malém úhlu a i kdy� se postup dislokace zpomalí, 
dislokace p�es precipitát projde (Friedl� v p�ístup, m� kké � ástice). Malé precipitáty jsou tedy 
deformovatelné a pr� chodem dislokací se navíc zv� tšuje plocha rozhraní mezi precipitátem a 
matricí, viz. obr. 3.1 [15].  
 

 
Obr. 3.1  Interakce precipitát�  s dislokacemi [15]. 
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 b) Zpevn� ní nekoherentními precipitáty  
 P�es nekoherentní precipitáty dislokace neprojde (Orowan� v p�ístup, tvrdé � ástice) a 
zachytí se. Vlivem nar� stajícího nap� tí se dislokace prohýbá a dosáhne-li nap� tí velikosti 
pot�ebné pro funkci Orowanova mechanismu, prohnuté � ásti dislokace se za precipitátem 
spojí a dislokace p�ekoná precipitáty. Po pr� chodu dislokace p�es nekoherentní � ástici z� stává 
kolem precipitátu nová disloka� ní smy� ka, viz. obr. 3.1 [15].  
 
 Jako p�eká�ky pro pohyb dislokací mohou fungovat nejenom samotné precipitáty, ale také 
deforma� ní pole kolem nich. Krom�  precipitát�  z� stávají v matrici stále ješt�  rozpušt� ny 
zbylá mno�ství p�ísadových atom� , které p�ispívají ke zpevn� ní oceli zpevn� ním substitu� ním 
a intersticiálním. 
 

3.2.4 Ostatní druhy zpevn� ní 
 
 Zpevn� ní hranicemi zrn 
 Hranice zrn jsou nep�ekonatelnou p�eká�kou pro pohyb dislokací a dochází zde tedy 
k jejich hromad� ní. Zvýšená koncentrace dislokací se navenek projeví nap�� ovým polem 
v okolí hranic zrn. Ú� inek hranic zrn na velikost meze kluzu oceli Re vyjad�uje Hall� v-
Petch� v vztah (platí pro statické zat� �ování p�i teplot�  20°C): 
 

 ,2
1

-
×+= dkR ie s               (1) 

 
kde s i je nap� tí pot�ebné pro p�ekonání souboru nap� tí slo�eného z Peierls-Nabarrova t�ecího 
nap� tí m�í�ky, z nap� tí od rozpušt� ných substitu� ních a intersticiálních atom� , z polí nap� tí 
precipitát�  p�ítomných v matrici a nap� tí od defekt�  m�í�ky. Dále je k materiálovou 
konstantou, která je m�� ítkem st� ihového nap� tí pot�ebného pro uvoln� ní nahromad� ných 
dislokací a d velikost zrna. Oba parametry rovnice s i a d mají p�ímý vztah k disloka� ní 
struktu�e oceli a jsou citlivé na chemické slo�ení, rychlost deformace, teplotu a fázové slo�ení 
oceli [7], [14]. 
 
 Zpevn� ní fázovou transformací 
 Tepelné zpracování �áropevných feritických ocelí má zásadní vliv na jejich �áropevnost. 
Pod tepelným zpracováním obvykle rozumíme t� i r� zné procesy �íhání, kalení a popoušt� ní. 
U v� tšiny sou� ástí ze �áropevných ocelí se provádí zušlech� ování (kalení + popoušt� ní), u 
n� kterých se provádí pouze normaliza� ní �íhání. P�íklad obecného tepelného zpracování 
�áropevných ocelí je na obr. 3.2. Ka�dému tepelnému zpracování s p�ekrystalizací p�edchází 
tzv. austenitizace. Austenitizace se provádí za teplot 1050 – 1080°C a má za cíl transformaci 
matrice (feritické, perlitické, bainitické, martenzitické � i jejich sm� sí) na austenit a rozpustit 
v� tšinu minoritních fází, ani� by došlo k výraznému zhrubnutí austenitického zrna. Na 
austenitizaci navazuje kalení, které spo� ívá v rychlém ochlazení austenitu pod teplotu za� átku 
p�íslušné p�em� ny, tzn. pod MS pro martenzitické a pod BS pro bainitické kalení. Teploty 
p�em� n a pot�ebné rychlosti ochlazování lze získat z ARA (anizotermický rozpad austenitu) 
diagram� . Kalením je mo�né dosáhnout martenzitické, bainitické nebo bainiticko-
martenzitické struktury. Vysokolegované oceli mají obvykle výbornou prokalitelnost a 
dosahují obvykle martenzitické struktury. Nízkolegované oceli mívají p�edsunuté k� ivky 
po� átku bainitické p�em� ny a proto bývají struktury obvykle bainitické (horní bainit) nebo 
bainiticko-martenzitické (dolní bainit – martenzit). Následuje vysokoteplotní popoušt� ní, je� 
se provádí za ú� elem získání ur� itého podílu minoritních fází, p�ízniv�  p� sobících na 
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�áropevnost. Popoušt� cí teploty se volí v rozsahu 650–780°C, snahou je dosáhnout co 
nejstabiln� jší, dále nem� nné struktury. Teplota popoušt� ní musí být v�dy vyšší ne� teplota 
provozní.  
 

 
Obr. 3.2  Graf tepelného zpracování �áropevných ocelí a jejich následného provozu. 

 

3.3 DEGRADA� NÍ PROCESY V OCELÍCH  
 
 P�i provozu sou� ástí dochází s postupem � asu k degradaci (sni�ování) jejich u�itných 
vlastností a tím ke sni�ování jejich �ivotnosti. Nejv� tší vliv na �ivotnost sou� ásti mají 
provozní podmínky jako jsou: teplota, zatí�ení, pracovní médium, provozní re�im, okolní 
prost�edí apod. P�i r� zných provozních podmínkách se na degradaci vlastností sou� ásti 
mohou podílet r� zné degrada� ní procesy, a nebo p� sobit spole� n� . 
 Nejd� le�it � jším degrada� ním procesem v �áropevných ocelích je creep (te� ení) materiálu. 
Spolu s creepem p� sobí také koroze (vysokoteplotní oxidace) materiálu. Mezi další procesy 
negativn�  p� sobící na vlastnosti ocelí �adíme degradaci struktury (strukturní stability) oceli, 
vysokoteplotní popoušt� cí k�ehkost, aj. 
 

3.3.1 Creep materiálu 
 
 P�i pokojových teplotách jsou mechanické vlastnosti konstruk� ních materiál�  prakticky 
nezávislé na teplot� , p�i zvýšených teplotách m� �e docházet k jevu nazývanému creep 
(te� ení), co� p�edstavuje nár� st plastické deformace za podmínek konstantního zatí�ení pod 
úrovní meze kluzu materiálu p�i dané teplot� . Teplota p�i ní� se creep za� íná uplat� ovat bývá 
T 	  0,25÷0,3 · TTAVENI [K]. Velké tepelné stroje jako kotle, parní turbíny, tryskové a raketové 
motory, nukleární reaktory, tlakové nádoby apod. pracují dlouhodob�  za vyšších teplot a jsou 
tak vystaveny nebezpe� í vzniku creepu. Creep m� �e vést k lomu sou� ásti po ur� ité dob�  
provozu, která závisí na velikosti p� sobícího zatí�ení a teploty. Obecn�  platí, �e rychlost 
creepu se zvyšuje a � as do lomu se zkracuje s vyšší teplotou a v� tším zatí�ením [1, 14, 15, 17, 
18]. 
 Creepové charakteristiky kov�  jsou ovliv� ovány teplotou tavení, modulem pru�nosti a 
velikostí zrna. Obecn�  platí, �e � ím vyšší je teplota tavení daného kovu nebo slitiny, � ím vyšší 
je jeho modul pru�nosti a � ím v� tší je st�ední velikost zrna, tím lepší je odolnost materiálu 
v�� i creepu [17]. 
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 Creepová k� ivka 
 Chování materiálu p�i creepu vyjad�uje creepová k�ivka, viz. obr. 3.3, v sou�adném 
systému deformace  – � as, která má obvykle � ty�i oblasti: 
  

·  Úsek okam�ité (elastické) deformace eel je výsledkem prodlou�ení zkušební ty� e 
vlivem p� sobícího zatí�ení s . Velikost prodlou�ení lze ur� it z Hookeova zákona: 

 

 ,
T

elelT E
E

s
ees =®×=         (2) 

 
kde ET je modul pru�nosti v tahu p� i teplot�  T. Tato elastická slo�ka pak z� stává 
v pr� b� hu další deformace konstantní [1, 14, 15, 17, 18]. 

 
·  Poté následuje p�echodová fáze, tzv. primární creep, kdy rychlost creepu pozvolna 

klesá na ur� itou minimální hodnotu, danou pro daný materiál velikostí teploty a 
nap� tí. Materiál vykazuje vzr� stající odpor v�� i creepové deformaci, dochází 
k deforma� nímu zpev� ování, p� i� em� rozhodující roli v této fázi hraje pohyb a nár� st 
hustoty dislokací (disloka� ní creep). 

 

 
Obr. 3.3  Creepová k� ivka (a) a rychlost creepu v závislosti na � ase (b) [17]. 

 
  Celkovou deformaci v primárním stádiu lze vyjád� it vztahem: 

 
  ,n

Iel tB×+= ee          (3) 
 

kde tI je doba trvání deformace v úseku primárního creepu, B a n jsou materiálové 
konstanty [1, 14, 15, 17, 18].   

 
·  Dále následuje fáze ustáleného (stacionárního) creepu ozna� ovaná jako sekundární 

creep, kdy rychlost creepu de/dt z� stává konstantní, a závislost deformace na � ase je 
tak lineární. Délka tohoto úseku op� t závisí na velikosti p� sobícího zatí�ení a na výši 
teploty. V této fázi dochází v materiálu k rovnováze mezi zpevn� ním materiálu a jeho 
zotavováním v d� sledku tepeln�  aktivovaných proces� . Nejd� le�it � jším mechanismem 
zotavení je šplhání a anihilace hranových dislokací. B� hem tohoto stádia probíhají 
procesy disloka� ního skluzu a pokluz�  podél hranic zrn. S vyšší úrovní teploty a 
zatí�ení se doba sekundárního creepu zkracuje a m� �e tak degenerovat a� do jediného 
inflexního bodu. Ve v� tšin�  p�ípad�  však tato doba p�edstavuje podstatnou � ást �ivota 
provozovaných sou� ástí. Závislost mezi rychlostí sekundárního creepu a p� sobícím 
nap� tím p� i dané teplot�  je na obr. 3.4 a lze ji popsat empirickým vztahem: 



 

 12 

  ,mC
dt
d

s
e

×=           (4) 

 
kde C a m jsou materiálové konstanty. P�ír� stek deformace lze vyjád� it rovnicí:  

 
  ( ) ,IIIS tt -×= ee �          (5) 

 
kde Se�  je rychlost stacionárního creepu, tI a tII jsou doby trvání primárního resp. 
sekundárního stádia creepu [1, 14, 15, 17, 18]. 

 
  Obr. 3.4  Závislost rychlosti sekundárního creepu na p� sobícím nap� tí a teplot�  [17]. 

 
·  Kone� nou fázi p�edcházející lomu sou� ásti p�edstavuje úsek terciálního creepu, ve 

kterém rychlost creepu monotónn�  vzr� stá a� do kone� ného lomu. Vzr� st rychlosti 
vyplývá bu
  ze vzr� stu nap� tí nebo z fyzikáln�  metalurgických zm� n struktury. Pro 
popis deformace se uvádí tento vztah: 

  

  ( ) ( ) ,, 3
4

IIIIIIII ttTK -×= se         (6) 
 
kde K(s ,T) je empirická funkce a tIII  doba do lomu. Terciální stádium kon� í 
creepovým lomem sou� ásti. Vliv p� sobícího nap� tí p� i konstantní teplot� , resp. vliv 
teploty p� i konstantním zatí�ení jsou na obr. 3.5 a) a b) [1, 14, 15, 17, 18]. 
 
 

 
Obr. 3.5  Creepová k� ivka - vliv zatí�ení (a) vliv teploty (b) [17]. 
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 Mechanismy te� ení 
 Plastická deformace p�i creepu je d� sledkem sou� innosti dvou creepových mechanism� : 
difúzního a disloka� ního [18].  
 

Difúzní creep  
K tomu, aby se zrno polykrystalu deformovalo difúzí, je zapot�ebí dvou proces� : 

p�edevším musí fungovat zdroje a nory vakancí na hranicích zrn a dále se musí uskute�� ovat 
difúzní tok mezi zdroji a norami. Tyto dva procesy operují v sérii, proto je rychlost creepu 
�ízena pomalejším z nich. Nabarrova-Herringova a Cobleova teorie je zalo�ena na 
p�edpokladu, �e hranice zrn jsou dokonalými zdroji a norami vakancí, a �e procesem �ídícím 
rychlost creepu je tedy nap� tím usm� rn� ná difúze vakancí od zdroj�  k norám [18]. 

Difúzní creep tedy vy�aduje pom� rn�  vysokou teplotu. V zatí�eném t� lese v okolí hranic 
zrn, které jsou orientovány kolmo k tahovému nap� tí dochází k tahové deformaci a v okolí 
hranic rovnob� �ných s vektorem vn� jšího nap� tí k deformaci tlakové. Difúzí se vakance 
p�emís� ují z oblastí tlakových nap� tí do oblastí s tahovým nap� tím a tím dochází k transportu 
materiálu. Zrna se ve sm� ru tahového nap� tí prodlu�ují, co� vede k trvalé creepové 
deformaci, viz. obr. 3.6 [18], [19]. 

 

 
Obr. 3.6  Mechanismus difúzního creepu [19]. 

 
Dochází-li k difúzi vakancí krystalovou m�í�kou, pak hovo�íme o Nabarrov� -Herringov�  

creepu. Pro tento mechanismus je charakteristická závislost rychlosti creepu: 
 

,
2d

s
e »�               (7) 

 
kde d je pr� m� r zrna [14, 15, 18, 19]. 
 V p�ípad�  difúze atom�  podél hranic zrn, pak hovo�íme o Cobbleov�  creepu. Pro tento 
mechanismus je charakteristická závislosti rychlosti creepu: 

 

,
3d

s
e »�                           (8) 

 
kde d je pr� m� r zrna [14, 15, 18, 19].  
 

Disloka� ní creep 
Plastická deformace materiál�  s krystalovou m�í�kou je podmín� na pohybem dislokací. 

Nap� tí pro skluzový pohyb dislokací musí p�ekonat jednak odpor krystalové m�í�ky - tzv. 
t�ecí nap� tí, jednak nap� tí od distorze krystalové m�í�ky vyvolané p�eká�kami, tj. atomy 
v tuhém roztoku, precipitáty, disloka� ními sít� mi apod. Difúze atom�  m� �e vyvolat uvoln� ní 
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dislokací a umo�nit tzv. šplhání dislokací a tak usnadnit plastickou deformaci, viz. obr. 3.7. 
Proto�e je tento proces podmín� n difúzí dochází k n� mu za teplot vyšších ne� 0,3�TM. Za 
teplot (0,3÷0,5)�TM je dominantní difúze jádry dislokací, a p�i teplotách vyšších se jedná o 
objemovou difúzi. Z hlediska struktury v p�ípad�  disloka� ního creepu nehrají roli hranice 
zrna, ale je zde výrazná závislost na nap� tí [14, 15, 18, 19]. 

 

 
Obr. 3.7  Mechanismus disloka� ního creepu [19]. 

 
Deforma� ní mapy 
Uplatn� ní r� zných deforma� ních mechanism�  v  p�ípad�  jednoho materiálu se zpracovává 

ve form�  tzv. deforma� ních map. V t� chto mapách jsou vyzna� eny oblasti nap� tí a teploty 
(obr. 3.8 vlevo) nebo rychlosti stacionárního creepu a nap� tí (obr. 3.8 vpravo), ve kterých 
probíhá ur� itý mechanismus creepové deformace. Je zde také vyzna� ena oblast, kde dochází 
k plastické deformaci a kde je pouze deformace elastická. Diagramy tohoto typu byly 
experimentáln�  prom�� eny pro �adu technických materiál�  (kov�  i keramiky) a slou�í jako 
podklady pro volbu materiálu pro sou� ásti, je� pracují za zvýšených teplot [19]. 

Zvlášt�  u zpevn� ných typ�  ocelí (nap�. �áropevných ocelí) umo�� ují odhadnout 
mechanizmus, který bude za daných vn� jších podmínek rozhodovat o rychlosti creepu. P�itom 
se p�edpokládá, �e tyto mechanizmy jsou navzájem nezávislé (operují paraleln� ). Praktický 
význam deforma� ních map lze spat�ovat také v tom, �e podávají „návod“ na p�ípadné zásahy 
do struktury, které mohou vést ke zvýšení creepové odolnosti [19].  
 

 
Obr. 3.8 Deforma� ní mapy [19]. 

 
Creepový lom 

 Creepový lom �áropevných ocelí je charakteristický creepovým porušováním, které má 
n� kolik stádií a m� �e nastat následujícími zp� soby: 
 

a) „kavita� ní“  porušování za vzniku interkrystalického kavita� ního lomu. V prvním 
stádiu creepového kavita� ního porušování se nukleují kavity na hranicích zrn, které ve 
druhém stádiu rostou izolovan� . Ve t�etím stádiu dochází ke koalescenci (propojování) 
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kavit a tím ke vzniku trhlin. Ve � tvrtém stádiu se trhlinky spojují v magistrální trhlinu, 
která záhy vede k lomu sou� ásti. Mechanismus r� stu kavit m� �e být disloka� ní, 
difúzní, difúzn� -disloka� ní nebo kombinovaný skluz hrani� ních dislokací a difúze [17, 
18]. 

 
b) „trhlinové“  porušování za vzniku interkrystalického trhlinového lomu. V prvním 

stádiu crepového trhlinového porušování vznikají trhliny na styku t�í zrn, které ve 
druhém stádiu rostou podél hranic zrn. Ve t�etím stádiu dochází ke vzájemnému 
spojování trhlin, které se ve � tvrtém stádiu zformují do magistrální trhliny, je� poté 
vede k lomu sou� ásti [17, 18]. 

 
c) „dutinové“  porušování za vzniku transkrystalického creepového lomu. Za velkých 

rychlostí creepu se mohou nukleovat dutiny na inkluzích v matrici, je� následn�  rostou 
a spojují se. Dojde-li ke kontrakci m� stk� , které tyto dutiny navzájem odd� lují, 
nastane lom. Tento druh porušování je pro v� tšinu praktických p�ípad�  netypický [17, 
18]. 

 
 V� tšina teorií popisujících creepové chování materiálu se soust�e
 uje na vysv� tlení stádia 
stacionárního creepu. Je však zapot�ebí rozlišovat p�ínos jednotlivých mechanism�  plastické 
deformace za r� zných podmínek zat� �ování s  a T. Stádium stacionárního creepu tvo�í 
podstatnou � ást �ivotnosti provozované sou� ásti a proto je jeho studiu v� nována velká 
pozornost [17]. 
 
 Charakteristiky creepové �ivotnosti 
 Mezi dobou do lomu tf a rychlostí stacionárního creepu desvdt (tj. minimální rychlostí 
te� ení za daných podmínek) platí vztah:  
 

 ,C
dt

d
t

m

s
f =�

�

�
�
�

�
××

e
          (9) 

 
kde m a C jsou materiálové parametry [17].  
 

V p�ípadech, kdy se rozvoj creepové deformace stává praktickým problémem, se 
pou�ívají následující charakteristiky: 

·  Mez pevnosti p� i te� ení p�edstavuje nap� tí, které p�i dané teplot�  zp� sobí porušení/lom 
za stanovenou dobu. Ozna� uje se RmT a dopl� uje se údaji o � asu do lomu tf [h] a 
zkušební teplot�  T [°C], nap�. RmT 105/680. 

·  Mez te� ení p�edstavuje nap� tí, p�i kterém se p�i dané teplot�  dosáhne p�edepsané 
deformace za stanovenou dobu. Ozna� uje se RT a dopl� uje se údajem o délce trvání 
zkoušky t [h] do dosa�ení deformace ep [%] a zkušební teplot�  T [°C],  nap�. 
RT 104/1/550 [17]. 

 
Creep zpevn� ných ocelí 

 P�i creepovém zat� �ování �áropevných ocelí mohou být ú� innými p�eká�kami v pohybu 
dislokací � ástice minoritních fází ve struktu�e. Postup zpev� ování materiálu, p�i n� m� dochází 
ke vzniku nových minoritních fází nazýváme precipita� ní zpev� ování. Ú� innost 
precipita� ního zpevn� ní je p�ímo závislá na tom, zda jsou precipitující � ástice: 

·  dostate� n�  stabilní vzhledem ke koalescenci (spojování), tak�e st�ední vzdálenost mezi 
nimi vzr� stá v pr� b� hu creepu jen velmi zvolna, 
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·  tvo�eny fází, která má v uva�ovaném intervalu teplot výrazn�  vyšší smykový modul 
pru�nosti ne� matrice, tj. jsou prakticky nedeformovatelné, 

·  vhodn�  dispergovány v matrici vzhledem k vn� jším podmínkám, za nich� creep 
probíhá. P�i difúzním creepu jsou � ástice umíst� né mimo hranice zrn neefektivní, 
naopak p�i disloka� ním creepu hrají jen druho�adou úlohu � ástice na hranicích zrn 
[18]. 

 
Tak jako u konven� ních materiál�  je i u precipita� n�  zpevn� ných �áropevných ocelí 

rychlost creepu �ízena procesy závislými na difúzi. P�i dostate� ných nap� tích p�ekonávají 
dislokace dispergované � ástice Orowanovým mechanismem. P�i nízkých nap� tích, je� nejsou 
dostate� ná k pr� chodu dislokací mezerami mezi � ásticemi, p�ekonávají dislokace 
dispergované � ástice šplháním. Za ur� itých podmínek mohou dominovat pokluzy po 
hranicích zrn nebo difúzní creep. Protínáním mohou dislokace p�ekonávat � ástice, jen kdy� 
jsou tyto � ástice s matricí koherentní, a mají vhodn�  orientované skluzové systémy pro 
pr� chod dislokací [18].  
 

3.3.2 Koroze 
 

Ve vysokolegovaných �áropevných ocelích má koroze tém��  stejnou d� le�itost jako creep, 
ale v nízkolegovaných �áropevných ocelích je její význam oproti creepu podstatn�  menší. 
V technické praxi se dává p�ednost vyšší creepové pevnosti p�ed vyšší korozní odolností. 
�árovzdornost je korozní odolnost v plynech p�i teplotách okolo 600°C, která je 
charakteristická tvorbou kompaktní ochranné oxidické vrstvy. Pro uplatn� ní tohoto 
ochranného mechanismu musí být ale spln� ny dv�  podmínky: 

·  kovová matrice musí obsahovat dostate� n�  vysokou koncentraci prvku, který se 
selektivn�  oxiduje, 

·  difúzní rychlost tohoto prvku v kovové matrici musí být dostate� n�  vysoká, aby se pod 
rostoucí oxidickou vrstvou nevytvá�el velký koncentra� ní gradient [2]. 

 
Uvedené podmínky spl� uje chrom, který tvo�í p� i oxidaci na vzduchu vysoce p�ilnavou a 

kompaktní oxidickou vrstvu s oxidy Cr2O3 a FeCr2O4 (izomorfní s Fe3O4) [2]. Existují i další 
prvky, které spl� ují ob�  podmínky, ale jejich obsah v oceli je jen velmi omezený. Nap�íklad 
hliník tvo�í s kyslíkem velmi stabilní stabilní oxidy Al2O3. Tyto oxidy jsou ale velmi k�ehké a 
mají rozdílnou tepelnou rozta�nost, ne� povrch oceli a dochází tak k porušování ochranného 
povlaku. Navíc je obsah hliníku z technologického hlediska omezený, nebo�  by docházelo 
k porušování oceli lasturovými lomy. 

U nízkolegovaných �áropevných ocelí pracujících do teploty 570°C je �árovzdornost 
dosta� ující. U vysokolegovaných 9%Cr ocelích se p�i pracovních teplotách kolem 650°C 
ukázala �árovzdornost nedosta� ující, co� vedlo ke zvyšování obsahu chrómu v t� chto ocelích 
nad 11% [2]. 
 

3.3.3 K� ehnutí oceli 
 

D� le�itý problém z hlediska spolehlivé exploatace �áropevných ocelí v energetickém 
pr� myslu p�edstavuje k�ehnutí oceli. K�ehnutí m� �e být vyvoláno více mechanismy. Obecn�  
lze zk�ehnutí oceli rozd� lit podle ú� ink�  na dva typy: 

·  zk�ehnutí zp� bující pokles vrubové hou�evnatosti p�i pokojové teplot� , 
·  zk�ehnutí zp� sobující pokles creepové ta�nosti [2]. 
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N� které mechanismy vyvolávají oba typy zk�ehnutí, tzn. p�i zvýšené i pokojové teplot� . 
Typickým p�edstavitelem je popoušt� cí k�ehkost. Ta m� �e být zp� sobena segregací atom�  
povrchov�  aktivních prvk� , p�edevším fosforu a cínu a vlivem hrubého austenitického zrna, 
které vzniklo b� hem vysokoteplotní austenitizace [2]. 

Fosfor má velmi vysokou segrega� ní schopnost, a proto se soust�e
 uje na hranicích zrn, 
kde sni�uje jejich kohezní pevnost. Síra má také vysokou segrega� ní schopnost a vá�e se 
v oceli na mangan, s ním� tvo�í sulfidy MnS. Precipitace jemných sulfid�  na hranicích 
austenitických zrn se d� je v d� sledk�  „p�eh�átí“ b� hem tepelného zpracování. K precipitaci 
m� �e docházet také p� i expozici na pracovní teplot� . Je to dáno tím, �e v pr� b� hu 
vysokoteplotního popoušt� ní m� �e síra p�echázet do tuhého roztoku a po ochlazení tak 
vznikne p�esycený tuhý roztok. B� hem následné expozice na pracovní teplot�  m� �e dojít 
k pozvolnému vylu� ování p�ebytk�  síry ve form�  jemných � ástic sulfid�  MnS na hranicích 
p� vodních austenitických zrn [2]. 

Pro sní�ení náchylnosti oceli ke zk�ehnutí je t�eba sni�ovat obsahy fosforu, antimonu, cínu 
a síry. Segrega� ní procesy jsou nejintenzivn� jší p�i teplot�  ~500°C. P�i ni�ších teplotách je 
pohyblivost atom�  p�ím� sí malá a p�i vysokých teplotách dochází ke zpomalení kinetiky 
segregace na hranice zrn v d� sledku termodynamických faktor� . Další mo�ností je p�ítomnost 
prvk� , které potla� ují vliv ne� istot. Jedná se hlavn�  o bór a molybden. Vliv bóru je nep�ímý a 
jeho obsah v oceli relativn�  malý. Jeho nevýhodou je vysoká difúzní pohyblivost. Molybden 
p�ímo zvyšuje kohezní pevnost hranic zrn a jeho obsah v oceli m� �e být relativn�  vysoký. 
Nevýhodou je, �e se jeho mno�ství v tuhém roztoku zna� n�  vy� erpává na tvorbu karbid�  [2]. 
 

3.3.4 Degradace struktury 
 

Strukturní zm� ny materiálu jsou spojené se zm� nami mechanických vlastností a tím 
významn�  souvisí s  provozní spolehlivostí sou� ásti. B� hem dlouhodobé vysokoteplotní 
expozice probíhají v materiálu mikrostrukturní zm� ny, které vedou ke sní�ení ú� inku 
precipita� ního zpevn� ní a zpevn� ní tuhého roztoku, � ím� dochází k degradaci �áropevných 
vlastností. Mechanismy degradace mikrostruktury lze rozd� lit na tyto procesy: 

·  hrubnutí � ástic sekundárních fází, 
·  rozpoušt� ní jemných karbonitrid�  (MX a M2X) za sou� asné precipitace nových fází, 
·  zotavení mikrostruktury v oblasti hranic p� vodních austenitických zrn, 
·  zotavení disloka� ní sít�  [2]. 

  
Hrubnutím � ástic se sni�uje ú� inek precipita� ního zpevn� ní, proto�e pro sv� j r� st 

rozpouští mnoho jemných precipitát� , které postupn�  zanikají. Hrubnutím � ástic se zv� tšuje 
jejich st�ední vzdálenost a klesá jejich po� et v jednotce objemu p�i zachování podílu 
vytvrzujících fází. Proces t� chto zm� n je �ízen jednak termodynamickými podmínkami a 
jednak difúzí prvk�  tuhým roztokem. Na rychlosti hrubnutí � ástic se m� �e podílet také 
plastická deformace b� hem teplotní expozice [2]. 
 Rozpoušt� ní vytvrzujících � ástic typu MX (V4C3, V(C,N), VN, NbX) zp� sobuje ve všech 
feritických ocelích dodate� nou precipitaci termodynamicky stabiln� jších, avšak rychle 
hrubnoucích fází M6C nebo M6X, bohatých molybdenem [2].  
 Zotavení se �adí mezi odpev� ovací procesy, které probíhají p�i tepelné expozici sou� ástí. 
Probíhají v celém rozsahu teplot od pokojové a� po rekrystaliza� ní, m� ní se však jejich 
rychlost. Hlavním cílem zotavovacích proces�  je sní�ení nerovnová�nosti struktury, které se 
projevuje sni�ováním po� tu bodových poruch a p�eskupováním dislokací. N� které dislokace 
anihilují, jiné se uspo�ádávají do tzv. st� n, které p�edstavují termodynamicky výhodn� jší 
uspo�ádání. Navenek se tyto procesy projevují sní�ením zpevn� ní materiálu [15]. 
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3.4 NÍZKOLEGOVANÉ FERITICKÉ �ÁROPEVNÉ OCELI  
 
 S ohledem na experimentální materiál, oceli typu CrMo a CrMoV, budou následující 
kapitoly v� nované pouze nízkolegovaným feritickým �áropevným ocelím. Nejprve budou 
rozebrány chemické prvky a jejich vliv na vlastnosti ocelí. Na n�  navazuje p�ehled fází, které 
se v t� chto ocelích vyskytují. Na konci je uvedené tepelné zpracování t� chto typ�  ocelí.  
 

3.4.1 P� ísadové prvky v �áropevných ocelích 
 
 Základními prvky v ocelích jsou �elezo a uhlík, doprovodnými prvky jsou mangan, 
k�emík, síra, fosfor, hliník, aj. V nízkolegovaných ocelích jsou základními p�ísadovými prvky 
chróm, molybden a vanad. S sou� asné dob�  se do moderních typ�  ocelí navíc p�idávají prvky 
jako wolfram, niob, titan, tantal, dusík a bór [10]. 
 
Uhlík, dusík 
 Tyto prvky pozitivn�  ovliv� ují �áropevné vlastnosti ocelí, p�edevším díky tvorb�  
precipitát� . Obsah uhlíku v moderních �áropevných ocelích se pohybuje v rozsahu 0,08 – 0,2 
hm.%. S rostoucím obsahem C však klesají v ARA diagramu teploty MS a MF a tím vytvá�í 
p�edpoklady pro stabilizaci velkého mno�ství zbytkového austenitu Azb. Spolu 
s karbidotvornými prvky (Cr, Mo, V, W, Ti, Nb, aj.) tvo�í karbidy, základní typy minoritních 
fází, které se podílejí na vytvrzování tuhého roztoku (matrice). Dusík tvo�í nitridy nebo spolu 
s uhlíkem karbonitridy, které jsou jemn� jší a stabiln� jší ne� karbidy. Obsah dusíku je 
obvyklých typech ocelí nízký, ale v moderních typech ocelí se jeho obsah zvyšuje a pohybuje 
se v rozsahu 0,04 – 0,08 hm.%. Vyšší koncentrace t� chto prvk�  zhoršuje sva�itelnost, 
sou� asn�  klesá hou�evnatost a korozní odolnost. U heterogenních svarových spoj�  m� �e 
redistribuce t� chto prvk�  mít výrazný degrada� ní ú� inek. 
 
Chróm 
 Chróm je základním legujícím prvkem v oceli, který má zajistit odolnost proti korozi. 
Dále pronikav�  zvyšuje prokalitelnost oceli (posouvá transforma� ní k�ivky v ARA diagramu 
doprava). U nízkolegovaných ocelí se jeho obsah m� �e pohybovat v širokém rozmezí od 0,5 
a� po 3 hm.%. Spolu s uhlíkem vytvá�í základní karbidy typy M23C6 a M7C3.  
 
Molybden, wolfram 
 Tyto prvky mají v� tší atomový polom� r oproti �elezu. Jejich p�ítomnost v oceli vede ke 
zm� n�  m�í�kového parametru uva�ovaného tuhého roztoku a tím zpev� ují tuhý roztok. 
Molybden má navíc pozitivní vliv na kohezní pevnost hranic zrn. Rozpustnost t� chto prvk�  
v tuhém roztoku je ale omezena, p�i p�ekro� ení meze rozpustnosti t� chto prvk�  dochází ke 
tvorb�  karbid�  typu M6C [2]. Vzhledem k podobnému p� sobení obou prvk�  se jejich celkový 
obsah vyjad�uje pomocí vztahu: 
 

Moekv = hm.%Mo + 0,5(hm%W).       (10) 
 
 Foldyna [8] uvádí, �e optimální hodnota Moekv = 1. 
 
Vanad, niob 
 Tyto prvky vytvá�í velmi jemné precipitáty typu MX, je� se ú� inn�  podílejí na 
precipita� ním zpevn� ní tuhého roztoku a p� sobí proti r� stu austenitického zrna b� hem 
zušlech� ování. Intenzita precipitace � ástic typu MX, bohatých na vanad, je závislá na obsahu 
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dusíku v oceli. M� �e docházet také k tvorb�  precipitát�  M2X, jejich� výskyt je však spojen 
s degradací strukturních vlastností. Fremunt [6] uvádí, �e optimální obsah vanadu je v pom� ru 
k uhlíku: 
 

C : V = 1 : 3 a� 1 : 4 .         (11) 
 

  Fremunt [6] doporu� uje minimální obsah niobu ve stabilizovaných ocelích dle vztahu: 
 

Hm.% Nb = 7,75�[hm.% C] + 6,64�[hm.% N] .     (12) 
 
Mangan 
 Mangan má v� tší atomový polom� r oproti �elezu. Jeho p�ítomnost v oceli vede ke zm� n�  
m�í�kového parametru uva�ovaného tuhého roztoku a tím zpev� ují tuhý roztok. P�ízniv�  
ovliv� uje prokalitelnost oceli. Mangan se v oceli vá�e se sírou a tvo�í sulfidy typu MnS. Jeho 
obsah v ocelích však nebývá vysoký, nebo�  u ocelí legovaných vanadem zp� sobuje rychlé 
hrubnutí karbid�  typu V4C3. Obvyklý obsah manganu je do 0,50 hm.% [6]. 
 
K� emík 
 K�emík má menší atomový polom� r oproti �elezu. Jeho p�ítomnost v oceli vede ke zm� n�  
m�í�kového parametru uva�ovaného tuhého roztoku a tím zpev� uje tuhý roztok. P�ízniv�  
p� sobí také na odolnost proti oxidaci. Nep�ízniv�  však ovliv� uje chemickou heterogenitu a 
strukturní stabilitu. Obsah k�emíku je obvykle do 0,40 hm.% [6]. 
 
Hliník 
 Velmi negativn�  ovliv� uje �áropevnost, zvlášt�  u ocelí obsahujících dusík. Jeho obsah se  
ocelích minimalizuje jen na nezbytn�  nutný (dezoxidace hliníkem) [2].  
 
Nikl 
 Nikl je austenitotvorný a grafitotvorný prvek, který p� sobí negativn�  na stabilitu 
precipitát� . Dále výrazn�  sni�uje teplotu A1 a transforma� ní teploty, proto bývá jeho obsah v 
nov�  vyvíjených ocelích co nejni�ší [2].  
 
Bór 
 Bór se podílí na zvyšování meze te� ení nízkolegovaných ocelí. Proto�e se hromadí na 
hranicích austenitických zrn a zv� tšuje prokalitelnost, transformuje austenit na bainit za 
ni�ších teplot. Bór pozitivn�  p� sobí proti vzniku trhlinek a kavit p�i creepu [5]. Dále zvyšuje 
stabilitu precipitát�  a sni�uje rychlost jejich hrubnutí, ale p�esný mechanismus p� sobení bóru 
není dosud zcela jasný. Pro dosa�ení dobré úrovn�  hou�evnatosti, tva�itelnosti a sva�itelnosti 
se obecn�  doporu� uje pou�ívat pouze do 100 ppm bóru [2]. 
 
 V rámci hledání mo�ností jak zvýšit �áropevné nízkolegovaných ocelí se studuje vliv 
nekonven� ních prvk�  jako nap�. titan a tantal. Výše uvedené mechanismy p� sobení 
jednotlivých prvk�  v diskutovaných ocelích jsou sice obecn�  platné, ale p�ísp� vek 
konkrétního prvku k úrovni �áropevnosti oceli o daném slo�ení je závislý na slo�itých 
interakcích mezi p�ítomnými prvky, které mohou výrazn�  modifikovat mechanizmy zpevn� ní 
a degradace mikrostruktury. To je p�í� inou skute� nosti, �e relativn�  malé zm� ny chemického 
slo�ení t� chto ocelí mohou zp� sobit významné rozdíly v úrovni jejich �áropevnosti [2]. 
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3.4.2 Fáze v �áropevných ocelích 
 
 Fázi, která má v tuhém roztoku nejvyšší zastoupení nazýváme matricí. V nízkolegovaných 
feritických ocelích je jí ferit. Chemické slo�ení oceli však umo�� uje tepelné zpracování a tak 
se ferit tepeln�  zpracovává kalením na bainit. Je tomu tak proto, �e má 
v transforma� ním ARA diagramu p�edsunutou oblast bainitické p�em� ny a není tedy mo�né 
docílit martenzitické struktury. Bainit je mo�né definovat jako nelamelární feriticko-
perlitickou sm� s vzniklou p�em� nou p�echlazeného austenitu na za teplot 550°C a� MS. 
Mechanismus vzniku bainitu je mo�né definovat jako „st� ihový, kontrolovaný difúzí“. Podle 
podmínek vzniku rozlišujeme bainit horní a dolní. Horní bainit vzniká p�i vyšších teplotách 
p�em� ny a dolní bainit p�i ni�ších teplotách p�em� ny. Nízkolegované �áropevné oceli se 
zpravidla tepeln�  zpracovávají na horní bainit. 
 Krom�  matrice obsahuje struktura �áropevných ocelí také ur� itý podíl minoritních fází, 
viz. tab. 3.4. N� které fáze jako jsou ur� ité druhy karbid�  a karbonitrid� , které precipita� n�  
zpev� ují ocel a sou� asn�  brání r� stu zrn, � ím� zvyšují �áropevnost oceli a jsou p�ímo ve 
struktu�e po�adovány. Krom�  t� chto prosp� šných fází se však mohou ve struktu�e vyskytovat 
také fáze ne�ádoucí, nap�. M6C nebo M2X, které rychle hrubnou a sni�ují tak zpevn� ní.   
 Vysoká stabilita � ástic disperzní fáze proti koagulaci a r� stu je základním p�edpokladem 
vyu�ití precipita� n�  zpevn� ných ocelí. Provozní zatí�ení m� �e výrazn�  urychlovat hrubnutí 
n� kterých minoritních fází, jako nap�. M6C. 
 
 Karbidy 
 Nejd� le�it � jší minoritní fází v �áropevných ocelích obecn�  jsou karbidy. Vyskytují se ve 
všech typech �áropevných ocelí. Jejich vylou� ení brání pohybu dislokací, hranic zrn a hranic 
subzrn. Precipita� ní zpevn� ní karbidickými � ásticemi p�edstavuje základ pro creepovou 
odolnost ocelí.  
 
 M3C karbidy mají m�í�ku ortorombickou. P�i precipitaci karbid�  dochází k významnému 
p�erozd� lení substitu� ních prvk� . Analýzy ocelí 0,5Cr-0,5Mo-0,25V a Cr-0,5Mo ukazují 
slo�ení v popušt� ném stavu nad 5 % Cr, 5 % Mn, 4 % Mo a 2 % V [at.%]. Legurami bohatý 
M3C je termodynamicky stabiln� jší ne� Fe3C (cementit), který se vyskytuje v nelegovaných 
ocelích. V Cr-Mo-V ocelích m� �e být stálý i po 150 000 hod. na 540°C [20] (p�evzato z [9]). 
 
 M23C6 karbidy mají m�í�ku kubickou plošn�  st�ed� nou (FCC) a p�ednostn�  nukleuje na 
hranicích zrn. Základním typem jsou karbidy Cr23C6. Omezen�  rozpouští také prvky jako Fe, 
V, W i Mo. V Cr-Mo-V ocelích je obvykle pokládán za stabilní, ale studie ukazují, �e p�i 
�íhání na teplotách 500 – 600°C po � ase 103 000 h je stabiln� jší karbid M7C3 (p�evzato z [9]). 
Bór má stabilizující ú� inek na karbidy M23C6, ale mechanismus p� sobení není zatím zcela 
jasný. Negativní vliv na rozm� rovou stabilitu karbid�  M23C6 má nikl, který urychluje difúzní 
pochody [2]. 
 
 M7C3 karbidy mají m�í�ku hexagonální a nukleují podobn�  jako karbidy M23C6 na 
hranicích zrn. V nízkolegovavých ocelích se vyskytuje na chróm bohatý karbid M7C3 [21], 
[22]. Rozpouští 30 a� 50 at.% �eleza (Cr, Fe)7C3, molybdenu a wolframu kolem 2 at.% a 
obsah vanadu m� �e dosahovat a� 6,5 at.%, p�i� em� nahrazuje p�edevším Fe. B� hem 
vysokoteplotního zatí�ení dochází k jeho hrubnutí [9].   
 
 M6C karbidy mají m�í�ku kubickou. Nukleují na � ásticích karbid�  M23C6, dále na 
hranicích p� vodních austenitických zrn a na hranicích lat� k bainitického feritu. Tvo�í ternární 
karbidy typu Fe3W3C, Fe2W4C, Fe3Mo3C, Fe2Mo4C, v nich� se mohou wolfram a molybden 
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vzájemn�  nahrazovat. Rozpustnost chrómu dosahuje v soustav�  Fe-Cr-Mo-C nejvíce jen 5 
at.% a nahrazuje W, Mo i Fe. Jsou zpravidla ne�ádoucí, proto�e je jejich precipitace spojena s 
ochuzováním matrice o molybden, tak�e výrazn�  klesá substitu� ní zpevn� ní. Navíc p�i 
provozních teplotách rychle hrubnou, p�i� em� pro sv� j r� st rozpouští jemné MX karbidy [9]. 
 
 Karbonitridy typu MX 
 Jeden z nejv� tších p�ísp� vk�  ke creepové pevnosti mají karbonitridy MX jako jsou nap�. 
Nb(C,N) nebo V(N,C), které precipitují jako drobné, hust�  dispergované � ástice. Ukazuje se, 
�e MX precipitáty jsou stabilní v�� i hrubnutí [7]. V literatu�e bylo popsáno, �e karbonitridy 
MX nemusí mít stechiometrické slo�ení (at.% C + at.% N < 50), proto�e obsahují velké 
mno�ství vakancí. Z tohoto d� vodu m� �e být podíl kovových prvk�  v karbonitridech vyšší [2, 
9]. Proto�e však je obsah dusíku v ocelích zpravidla nízký, vyjma ocelí s jeho zvýšeným 
obsahem, budou dále popisovány pouze karbidy. 
  

MC karbidy mají kubickou plošn�  st�ed� nou (FCC) a nukleují hlavn�  na dislokacích 
bainitických lat� k. Základní typy karbid�  jsou VC (V4C3) a p�ítomnost ji� malého mno�ství 
niobu vede ke vzniku karbid�  NbC (Nb4C3). Vzhledem k jeho izomorfii s VC karbidem se 
p�edpokládá zna� ná vzájemná rozpustnost obou karbid� . U ocelí mikrolegovaných Ti a Ta se 
tvo�í karbidy TiC a TaC. Rozpouští v sob�  a� 50 % molybdenu, chrómu max. 6 % a �elezo 
prakticky v� bec nerozpouští [9].  
 
 M2C karbidy mají m�í�ku hexagonální s nejt� sn� jším uspo�ádáním. Nukleuje na hranicích 
lat� k karbidu M3C  i na � ásticích karbidu MC a vytvá�í charakteristický „H“ karbid. Tento typ 
karbidu byl Unuckou [9] experimentáln�  ov�� en v oceli 1,5Cr-1Mo-0,3V po expozici p�i 
510°C po 76000 h. Nej� ast� ji je typu Mo2C resp. W2C nebo Ta2C. P�esto�e je ozna� ován jako 
Mo2C karbid, obsahuje také mno�ství chrómu, �eleza a vanadu. V Cr-Mo-V ocelích nukleuje 
M2C kolem teploty 610°C. Pod touto teplotou rozpouští MC karbid zna� né mno�ství 
molybdenu, co� vede k nukleaci práv�  karbidu M2C [9]. 
 
Tab. 3.4  Fázové slo�ení n� kterých nízkolegovaných �áropevných ocelí (p�evzato z [9]). 

�íhání Fáze  
Typ oceli 
 Teplota [°C]  � as [h] M3C M6C M2C M23C6 M7C3 MC 

    Literatura 
  

0,5Cr-0,5Mo-0,3V 625 10000    +  + Foret a kol. [23] 

0,5Cr-0,5Mo-0,3V 575 - 625 10000    +  + Holub a kol. [16] 

0,5Cr-0,5Mo-0,3V 510 - 520 111059 +   +  + Hakl a kol. [20] 

0,5Cr-1Mo-0,3V 510 106159 (+)  +   + 

1Cr-1Mo-0,3V 510 51959   (+) (+) + + 
Foret a kol. [24] 

 

1Cr-1Mo-0,3V 630 3640    + +  Ryu a kol. [25] 

2,25Cr-1Mo 500 - 600 10000  (+) (+) +   Foret a kol. [23] 
Legenda: + výskyt fáze potvrzen, (+) výskyt fáze potvrzen jen pro n� které tavby. 

 

3.4.3 Tepelné zpracování �áropevných ocelí 
 
 Tepelné zpracování �áropevných ocelí se skládá z oh�evu na kalící teplotu (austenitizace), 
zakalení do oleje, ve vodní mlze nebo proudem vzduchu (podle velikosti a slo�itosti sou� ásti) 
a popoušt� ní na teplotách vyšších ne� jsou teploty pracovní. Ji� p�i t� chto teplotách 
popoušt� ní dochází k precipitaci speciálních karbid� . 
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 Purmenský [26] p�i studiu CrMo a CrMoV ocelí zjistil, �e optimální teplota austenitizace 
je v rozmezí 950 – 980°C. P�i austenitizaci se rozpouští karbidické fáze a homogenizuje se 
austenit. Legující prvky zpomalují rychlost transformace feritu na austenit a sni�ují koeficient 
difúze uhlíku v austenitu. Rozpoušt� ní karbid�  a dalších minoritních fází je tedy výrazn�  
ovlivn� no rychlostí difúze uhlíku a legujících prvk�  v austenitické matrici, p�i� em� rychlost 
difúze uhlíku je v austenitu o 3 a� 4 �ády v� tší ne� rychlost difúze legur (substitu� ních prvk� ). 
Austenitizace p�i delších prodlevách vede k významnému hrubnutí austenitického zrna, které 
významn�  sni�uje odolnost proti creepu. Naopak p�i nedostate� n�  dlouhé prodlev�  na 
austenitiza� ní teplot�  vzniká v CrMoV oceli austenit s malým obsahem legur, je� jsou vázány 
v nerozpušt� ných minoritních fázích nebo v jejich t� sné blízkosti, � ím� vznikají p�íznivé 
podmínky pro heterogenní nukleaci t� chto fází ji� p�i ochlazování austenitu [26].  
 P�i ochlazování z austenitiza� ní teploty prakticky nelze dosáhnout oblast martenzitu, 
nebo�  k�ivka BS je zna� n�  vysunuta doleva, viz. obr. 3.9. P�i obvyklé rychlosti ochlazování 
vznikají struktury bainitické, v n� kterých p�ípadech za zhoršených podmínek ochlazování 
vznikají struktury feriticko-bainitické. Pro �áropevné CrMoV oceli je nejvhodn� jší strukturou 
po kalení horní bainit [26].  
 

 
Obr. 3.9  ARA diagram pro ocel 15 128 (typ  0,5Cr-0,5Mo-0,25V) [26]. 

 
 Popoušt� ním této struktury se dosáhne velmi dobrých mechanických i �áropevných 
vlastností. Vliv podmínek popoušt� ní na mechanické vlastnosti Cr-Mo-V oceli je na obr. 3.10, 
kde se jako nejvýhodn� jší ukazuje popoušt� cí teplota v intervalu 600 – 680°C. Pro Cr-Mo 
oceli jsou vhodn� jší ni�ší popoušt� cí teploty a to v intervalu 500 – 625°C [26]. 
 Purmenský se dále zabývá vlivem meze kluzu na �áropevnost nízkolegovaných ocelí, 
která p�ímo souvisí s podmínkami tepelného zpracování. Uvádí, �e u oceli 0,5Cr-0,5Mo-
0,25V byl pozorován vliv meze kluzu na mez pevnosti p�i te� ení. Zvýšení meze kluzu p�i 
20°C z 275 na 550 Mpa zdvojnásobí mez pevnosti p�i te� ení oceli za 100 000 h p�i 575°C. 
Zvýšení meze kluzu lze dosáhnout zvýšením rychlosti ochlazování z austenitu, kdy vzniká 
struktura s v� tší hustotou dislokací. Proto�e p�i popoušt� ní oceli precipitují karbidy V(C,N) 
p�edevším  na dislokacích, vznikne tak v� tší po� et jemných � ástic, klesne jejich vzdálenost a 
tím se dále zvýší mez kluzu. U oceli 2,25Cr-1Mo má Re také vliv na �áropevnost, ale jen p�i 
ni�ších teplotách kolem 500°C. P�í� inou rozdílného vlivu Re na �áropevnost je rozdílná 
rozm� rová stálost sekundárních fází. U oceli typu 0,5Cr-0,5Mo-0,25V jsou to karbidy VC, 
pro 2,25C-1Mo jsou to karbidy Mo2C a Cr7C3. Vyšší rychlost hrubnutí Cr7C3 i Mo2C vede ke 
sní�ení po� tu � ástic, zv� tšení vzájemné vzdálenosti a tím ke sní�ení �áropevnosti [26]. 
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Obr. 3.10  Statistická závislost meze kluzu oceli 15 128 (typ  0,5Cr-0,5Mo-0,25V) 

v popušt� ném stavu na obsahu feritu resp. bainitu ve struktu� e [26]. 
 

3.5 SVAROVÉ SPOJE �ÁROPEVNÝCH OCELÍ  
 
 Sva�ování je jedním ze základních zp� sob�  spojování materiálu a u �áropevných ocelí  
p�edstavuje zp� sob nejpou�ívan� jší. Pou�ívá se � asto jak p�i stavb�  nových tak p�i 
rekonstrukci stávajích za�ízení, tlakových nádob � i potrubí nap�. v energetickém � i 
chemickém pr� myslu.  �áropevné oceli jsou proto navrhovány tak, aby m� ly relativn�  dobrou 
sva�itelnost. Ve spojení s vhodn�  zvolenou technologií sva�ování vytvá�í základní 
p�edpoklady pro jejich vyu�ití p�i konstrukci energetických za�ízení. Po�adavky na 
technologii sva�ování �áropevných ocelí jsou: 

·  zabrán� ní vzniku trhlin ve svarovém spoji a jejich ší�ení; 
·  zajišt� ní vyhovujících základních mechanických vlastností svarového spoje p�i 

pokojové teplot� ; 
·  zaru� ení vyhovujících �áropevných vlastností celého svarového spoje [2].  
 

 Soub� �n �  s vývojem �áropevných ocelí probíhá i vývoj p�ídavných materiál� . Hlavní 
d� raz je p�itom kladen na dosa�ení vysokých hodnot creepové pevnosti spolu s vyhovující 
úrovní nárazové práce svarového kovu.  
 V �áropevných ocelích dochází p�i jejich expozici na pracovních teplotách k degradaci 
jejich vlastností. Tato degradace vlastností je umocn� na v p�ípad�  jejich svarových spoj� . 
Proto nesta� í pouze vyhovující �áropevnost sva�ovaných ocelí, ale je t�eba zajistit dostate� nou 
strukturní stabilitu celého svarového spoje p�i jeho dlouhodobé expozici na pracovních 
teplotách. Strukturní stabilita svarových spoj�  ocelí je výrazn�  závislá na difúzních procesech 
probíhajících ji� p�i procesu sva�ování, ale zejména b� hem následného tepelného zpracování a 
exploatace. Nejvýznamn� jším difúzním procesem, sni�ujícím strukturní stabilitu svarových 
spoj� , je redistribuce intersticiálních prvk� , p�edevším uhlíku a dusíku, v d� sledku rozdílného 
chemického slo�ení spojovaných ocelí, resp. oceli a svarového kovu [7].  
 Podle toho, zda jde o sva�ence ocelí se stejným, nebo rozdílném chemickým slo�ením se 
svarové spoje d� lí na: 

·  homogenní – základní spojované materiály mají podobné chemické slo�ení; 
·  heterogenní – základní spojované materiály mají rozdílné chemické slo�ení (nap�. 

svarové spoje nízkolegovaných a vysokolegovaných �áropevných ocelí). 
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 Homogenní svarové spoje 
 Homogenní svarové spoje mají tedy stejné nebo podobné chemické slo�ení. Mají-li 
podobné chemické slo�ení, lze p�edpokládat, �e budou podobné i jejich mechanické 
vlastnosti. Vlastnosti svarových spoj�  lze ovlivnit volbou vhodné technologie sva�ování a 
volbou p�ídavných materiál� . V p�ípad�  homogenních svarových spoj�  se volí chemické 
slo�ení p�ídavného materiálu podobné jako u materiálu základního. Musí p�itom platit, �e 
p�ídavný materiál má lepší plastické vlastnosti ne� materiál základní.  
 
 Heterogenní svarové spoje 
 Technická praxe s sebou � asto nese po�adavek na sva�ování materiál�  s rozdílným 
chemickým slo�ením. Spolehlivost t� chto svarových spoj�  je závislá na konstruk� ních, 
technologických a provozních podmínkách. Jsou potenciálními kritickými místy konstrukcí a 
proto je nutno v� novat velkou pozornost zm� nám jejich vlastností. � astým typem 
heterogenních svarových spoj�  bývá kombinace nízkolegované a vysokolegované oceli. 
 

3.5.1 Tepeln�  ovlivn� ná oblast svarových spoj	  �áropevných ocelí 
 
 Proces sva�ování výrazn�  ovliv� uje mikrostrukturu a vlastnosti základního materiálu. 
Výsledkem n� kolika tepelných cykl� , zp� sobených sva�ovacím procesem, je mikrostruktura 
základního materiálu zm� n� na a vzniká tzv. tepeln�  ovlivn� ná oblast (Heat Affected Zone – 
HAZ). HAZ se d� lí na n� kolik podoblastí, viz. obr. 3.11. Mezi jednotlivými podoblastmi není 
ostrá hranice, ale plynulý p�echod od pásma ztavení u p�ídavného kovu a� po neovlivn� ný 
základní materiál. Ka�dá z podoblastí p�edstavuje charakteristickou mikrostrukturu a 
vlastnosti [28]. 
 
 Oblast � áste� ného natavení (Liquid-solid transition zone) 
 Oblast p�ímo sousedí s oblastí svarového kovu s maximální teplotou (Peak temperature) 
Tmax. Je oblastí koexistence taveniny a austenitu, tak�e dochází k natavení základního 
materiálu a jeho promíchávání se svarovým kovem.   
 
 Hrubozrnná oblast (Coarse-grained zone) 
 Hrubozrnná oblast sousedící s pásmem ztavení se nazývá p�eh�átá oblast, nebo�  v ní 
dochází ke tvorb�  ne�ádoucího d-feritu. Oblast se nazývá hrubozrnná, proto�e jsou ji� 
rozpušt� ny precipitáty bránící r� stu austenitického zrna za ni�ších teplot. D� sledkem je 
výrazné zhrubnutí austenitických zrn. Ochlazením vzniká v ocelích s nízkým obsahem 
chrómu bainiticko-martenzitická mikrostruktura a v 9–12% Cr ocelích mikrostruktura 
martenzitická. Hrubozrnná oblast je typická nejvyšší tvrdostí a nejni�ší hou�evnatostí v HAZ 
[28]. 
 
 Oblast normalizace (Grain refined zone) 
 P�i ni�ších Tmax v intervalu okolo 1200°C a� blízko nad AC3, je struktura tvo�ena 
austenitem a malým podílem precipitát�  omezujících r� st zrn austenitu. B� hem chladnutí 
vzniká jemnozrnná bainitická nebo martenzitická struktura. Tato oblast je pova�ována za 
nejslabší � ást svarových spoj�  b� hem creepové expozice. B� hem delších provozních � as�  p�i 
ni�ších stupních zatí�ení � asto vznikají v této oblasti trhliny IV typu [27]. 
 
 Interkritická oblast (Intercritical zone) 
 Tmax le�í mezi teplotami AC1 a AC3 a d� sledkem toho je � áste� ná transformace feritu na 
austenit b� hem oh�evu. Austenit nukleuje na hranicích primárních austenitických zrn a na 
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hranicích martenzitických lat� k. Netransformovaný bainit a martenzit je v podstat�  podruhé 
vy�íhán b� hem následného tepelného cyklu sva�ování. � ást precipitát�  se rozpouští a b� hem 
následného tepelného zpracování po sva�ování (Post Weld Heat Treatment – PWHT) dochází 
k hrubnutí nerozpušt� ných � ástic. Po ochlazení je struktura tvo�ena sm� sí nov�  vytvo�eného 
� erstvého bainitu nebo martenzitu a vy�íhané a rekrystalizované p� vodní mikrostruktury. 
Jemnozrnná interkritická oblast vykazuje nejni�ší hodnoty tvrdosti svarového spoje. Tato 
oblast je podobn�  jako oblast normalizace náchylná ke vzniku trhlin IV typu [27]. 
 

 
Obr. 3.11 Schéma tepeln�  ovlivn� né oblasti odpovídající rovnová�nému diagramu oceli 

15 128 (typ  0,5Cr-0,5Mo-0,25V), vypo� teném v systému Thermo-Calc [28]. 
 
 Vy�íhaná oblast (Over-tempered zone) 
 Pokud je Tmax blízko pod AC1 mikrostruktura sice neprod� lá fázovou transformaci, ale 
struktura je lokáln�  p�eh�átá oproti chladn� jšímu základnímu materiálu. Výsledkem je 
hrubnutí precipitát�  v d� sledku vyššího koeficientu difúze p�i dané teplot� . N� které slitiny 
vykazují v této oblasti ni�ší tvrdost [27]. 
 
Neovlivn� ný základní materiál (Unaffected base material) 
 Oblast neovlivn� ného základního materiálu je zhruba do teplot 700°C, kde jsou zm� ny 
morfologie nevýrazné. Nicmén�  i v této oblasti mohou v p�ípad�  nízkolegovaných ocelí být 
pozorovatelné zm� ny, podobn�  jako v oblasti �íhání, které sni�ují creepovou pevnost [27]. 
 

3.5.2 Mechanické vlastnosti a tepelné zpracování svarových spoj	  
�áropevných ocelí 
 
 Nejslabším místem svarového spoje je zpravidla svarový kov nebo tepeln�  ovlivn� ná 
oblast (Heat Affected Zone - HAZ). Doposud zjišt� né hodnoty meze pevnosti p�i te� ení 
homogenních a heterogenních spoj�  �áropevných ocelí, m�� ené na vzorcích sva�ených nap�í�  
(Cross Weld Samples - CWS), le�í v blízkosti nebo pod spodní hranicí ±20 % rozptylového 
pásma k�ivky meze pevnosti p�i te� ení pro základní materiál. Pro úsp� šný provoz 
heterogenních spoj�  musí jejich �áropevnost dosahovat �áropevnosti homogenních svarových 
spoj�  nízkolegovaných ocelí. Svarový kov progresivních nízkolegovaných ocelí (nap�. T23 a 
T24) aplikovaný v energetice musí spl� ovat minimální hodnoty nárazové práce KV = 27 J za 
pokojové teploty a tvrdost v HAZ nesmí p�esáhnout 350 HV, resp. 300 HV. U spoj�  
nízkolegovaných ocelí ur� ených pro petrochemický pr� mysl je podmínkou tvrdosti v HAZ 
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maximální hodnota 248 HV a minimální hodnota nárazová práce svarového kovu KV = 54 J 
p�i teplot�   –18 °C. Pro  svarový kov 9–12% Cr ocelí je minimální hodnota KV = 41 J p�i 
pokojové teplot�  a tvrdost HAZ maximáln�  350 HV [2]. 
 
 Teplotní re�im sva�ování homogenních svar�  martenzitických 9–12% Cr ocelí, resp. jejich 
heterogenních spoj�  s nízkolegovanými ocelemi se stanovuje s ohledem na základní a 
p�ídavný materiál. P�i sva�ování se nej� ast� ji vyu�ívají tyto dv�  základní varianty tepelných 
re�im� : 

·  sva�ování s p�edeh�evem a mezivrstvovou teplotou nad MS = 350°C. Svar obsahuje 
velké mno�ství zbytkového austenitu, který se po následném �íhání rozpadne na 
feriticko-karbidickou sm� s; 

·  sva�ování pod MS, které je v sou� asnosti dávána p�ednost [2]. 
 
 Pro zajišt� ní po�adovaných mechanickým vlastností a hou�evnatosti se v� tšina svarových 
spoj�  �áropevných ocelí bezprost�edn�  po sva�ení �íhá (Post Weld Heat Treatment – PWHT). 
Základním ú� elem je sní�it zbytková nap� tí ve svarovém spoji, dosáhnout po�adovanou 
strukturu a stabilizovat rozm� ry sva�ence. Pokud se �íhají heterogenní svarové spoje, pak platí 
zásada, �e se teplota �íhání volí podle oceli s vyšším obsahem legujících prvk� . Strukturu 
vysokolegovaných ocelí pak tvo�í popušt� ný martenzit, karbidy a karbonitridy. Teplota �íhání 
se pohybuje v rozmezí 700 – 760°C po dobu 2 – 4 hodin, ojedin� le a� 10 hodin [2].  
 

3.5.3 Degrada� ní procesy a vady svarových spoj	  �áropevných ocelí 
 
 Svarové spoje jsou � asto pova�ovány za kritické místo sou� ásti, a to i v d� sledku výskytu 
vad. Vady a degrada� ní procesy ve svarových spojích �áropevných ocelí se � lení do t� chto 
základních skupin: 

·  vrubové ú� inky povrchu svarových spoj�  (vruby, p�esazení, p�evýšení svarové 
housenky apod.); 

·  heterogenity svarových spoj�  (vm� stky, bubliny, �ediny atd.); 
·  trhliny ve svarových spojích (typ I a� IV); 
·  sní�ení strukturní stability (nehomogenita v d� sledku p�erozd� lení intersticiálních 

prvk�  jako C a N); 
·  korozní a oxida� ní poškozování [2]. 

 
 S degradací svarového spoje, vlivem provozních podmínek, souvisí zejména poslední t� i 
jmenované body. Dále však budou rozebrány pouze dv�  skupiny, a to: 
 a) trhliny ve svarových spojích; 
 b) sní�ení strukturní stability.  
 
 a) Trhliny ve svarových spojích  
 Lomy svarových spoj�  vznikají obvykle v HAZ, nej� ast� ji v interkritické oblasti HAZ. 
V pr� b� hu tepelného cyklu sva�ování zde dochází k � áste� né reaustenitizaci matrice 
(vyvolává zjemn� ní austenitického zrna), k zotavení, k rekrystalizaci netransformovaného 
podílu matrice (martenzit, bainit) a � áste� nému rozpušt� ní � ástic precipitátu. Následné PWHT 
zp� sobí intenzivní precipitaci v � erstvé kovové matrici a výsledná heterogenní struktura je 
tvo�ena sm� sí jedenkrát a dvakrát vy�íhaného martenzitu, resp. bainitu. P�í� inou sní�ení 
�áropevnosti v interktitické oblasti HAZ je rychlejší kinetika zotavení a rekrystalizace kovové 
matrice oproti ostatním � ástem svarového spoje [2]. 
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 Ve svarových spojích feritických ocelí se b� hem PWHT a p�i provozní vysokoteplotní 
exploataci vyskytují � ty�i základní typy trhlin: 
 
 Typ I a typ II 
 Tento typ trhlin vzniká v p�ídavném kovu a p�íp. v hrubozrnné oblasti HAZ. Zpravidla 
vznikají b� hem tuhnutí p�ídavného materiálu a jejich p�í� inou je kombinace vlivu ne� istot, 
vysokého p�eh�átí p�i sva�ování a nekvalitního PWHT. Jedná se zpravidla o interkrystalické 
trhliny za tepla. U�itím kvalitního p�ídavného materiálu, správného postupu sva�ování a 
PWHT se dá jejich vzniku tém��  úpln�  zamezit. V sou� asné dob�  se vyskytují ve v� tší mí�e 
u austenitických ocelí [28]. 
 
 Typ III  
 Vznikají jako interkrystalické trhliny v hrubozrnné oblasti svarového spoje b� hem PWHT 
nebo b� hem exploatace v p�ípad� , �e provozní nap� tí superponované se zbytkovým nap� tím 
od sva�ování lokáln�  p�ekro� í hou�evnatost materiálu. P�í� inou zk�ehnutí je bu
  segregace 
ne� istot a doprovodných prvk�  na hranice zrn (interkrystalická dekoheze) nebo reprecipitace a 
následné rychlé hrubnutí nekoherentních karbid�  M3C, M23C6, M6C (p� vodn�  rozpušt� ných v 
d� sledku sva�ování) na hranicích primárních austenitických zrn (interkrystalické tvárné 
porušení). 9–12% Cr oceli nejsou náchylné ke vzniku trhlin tohoto typu. Vysokou náchylnost 
ke vzniku trhlin typu III vykazují nízkolegované 2,25% Cr oceli. Náchylnost ke vzniku trhlin 
III typu se sni�uje nanášením p�ídavného kovu ve více vrstvách, kdy ka�dá další vrstva má 
normaliza� ní ú� inek na vrstvu p�edchozí [28]. 
 
 Typ IV 
 K jejich vzniku dochází v jemnozrnné nebo interkritické oblasti HAZ b� hem creepové 
expozice. Mechanizmus lomu je �ízen vznikem kavit a jejich r� stem p�i creepu. V jemnozrnné 
a interkritické oblasti probíhá b� hem vysokoteplotní expozice rychlejší zotavení a 
rekrystalizace oproti zbytku svarového spoje a dochází zde také k podstatn�  rychlejšímu 
hrubnutí precipitát� . Tyto oblasti také vykazují ni�ší hustotu dislokací. V d� sledku t� chto 
mikrostrukturních jev�  má jemnozrnná a interkritická oblast podstatn�  ni�ší creepovou 
pevnost ve srovnání se základním materiálem. Ke vzniku trhlin typu IV jsou náchylné jak 
nízkolegované, tak 9–12% Cr oceli po sva�ení. Pro omezení výskytu t� chto trhlin je vhodné 
pou�ívat technologie sva�ování, které minimalizují ší�ku HAZ [28]. 
 
 b) Sní�ení strukturní stability 

Hlavní p�í� iny degradace struktury a vlastností svarových spoj�  a návar�  spo� ívají 
ve sní�ené strukturní stabilit� . Na strukturní stabilitu p� sobí negativn�  redistribuce uhlíku. Ta 
vede k následné tvorb�  oduhli� ených a nauhli� ených zón spoje, k tzv. tvorb�  
makroheterogenit ve spojích a návarech (v ocelích se zvýšeným obsahem dusíku m� �e 
docházet také k redistribuci dusíku, viz. Hodis [12], v této práci však není redistribuce dusíku 
dále studována)[7]. 
 

Redistribuce uhlíku 
 Strukturní stálost svarových spoj�  heterogenních ocelí je ve své podstat�  ur� ována 
zejména redistribucí uhlíku ve svarovém spoji. Rozdílné chemické slo�ení ocelí zp� sobuje 
v heterogenních svarových spojích gradient chemického potenciálu. B� hem vysokoteplotní 
expozice pak dochází k difúzi intersticiálních atom�  uhlíku ve sm� ru gradientu jejich 
chemického potenciálu. Proto�e v� tšina legujících prvk�  sni�uje chemický potenciál uhlíku 
v oceli, dochází k difúzi uhlíku z mén�  legované oceli do oceli více legované. Uhlík tak 
difunduje i proti jeho koncentra� nímu spádu, tzv. „up-hill“ difúze. V oblasti svarového 
rozhraní jedné a druhé oceli se tak m� �e vytvo�it zna� ná strukturní heterogenita. Na jedné 
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stran�  rozhraní je oblast s lokálním nauhli� ením (Carbon Enriched Zone – CEZ) a na druhé 
stran�  rozhraní je oblast s lokálním oduhli� ením (Carbon Depleted Zone – CDZ). Oblasti 
s lokálním nauhli� ením, resp. oduhli� ením vytvá�ejí nejslabší místa svarového spoje.  
Zpravidla vzniká ve vysokolegované oceli zóna nauhli� ená a v nízkolegované oceli vzniká 
zóna oduhli� ená. V p�ípad�  heterogenních svarových spoj�  nízkolegovaných CrMoV ocelí 
s progresivními chromovými ocelemi na bázi 9–12% Cr, které navíc obsahují a� 0,07% 
dusíku, je nutno vedle chemického potenciálu uhlíku v� novat pozornost i chemickému 
potenciálu dusíku, a to s p�ihlédnutím k rozdílným obsah� m chrómu. Vlivem redistribuce 
uhlíku dochází ke zm� nám v mno�ství, morfologii, typu a chemickém slo�ení minoritních fází 
v okolí svarového spoje. Tyto zm� ny se mohou navenek projevit ve zm� n�  mechanických, 
korozních a jiných vlastností oceli [27]. 
 

3.6 TERMODYNAMIKA FÁZOVÝCH ROVNOVÁH  
 
 Termodynamika fázových rovnováh zkoumá a následn�  poskytuje informace o fázovém 
chování soustav. Sou� asn�  platí, �e vlastnosti fází p�ítomných ve struktu�e materiálu spolu 
ur� ují fyzikální vlastnosti celého materiálu. Fázové informace jsou d� le�ité pro porozum� ní 
jev� m v materiálech pou�ívaných pro konstrukce, tepelné zpracování materiál�  a zejména pro 
jejich kvalifikované navrhování [5].  
 Termodynamickým �ešením fázové rovnováhy oceli m� �eme získat základní informace o 
fázích vyskytujících se v její struktu�e. Pokud nalezneme za sledované teploty a chemického 
slo�ení materiálu toto �ešení, pak získáme informaci o tom, jaké fáze se ve stavu blízkém 
termodynamické rovnováze tvo�í a jaký je jejich podíl. Fázový podíl ur� í p�evládající fázi, 
která bude matricí, v ní� pak budou rozptýleny ostatní minoritní fáze. Termodynamické �ešení 
dále poskytuje informace o aktivitách a chemických potenciálech prvk� , z nich� je soustava 
tvo�ena, a Gibbsov�  energii jednotlivých fází i celé soustavy. Z t� chto informací lze velmi 
dob�e predikovat chování �áropevných ocelí z hlediska strukturní stability a souvisejících 
degrada� ních proces�  [5]. 
 Zpravidla není nutné uva�ovat z hlediska p�esnosti výpo� tu o všech chemických prvcích, 
které jsou v konkrétní oceli p�ítomny. Aproximace dané oceli termodynamickou soustavou, 
která zahrnuje pouze prvky rozhodující pro popis termodynamického chování oceli, umo�� uje 
provád� t termodynamické výpo� ty v reálném � ase s dostate� nou p�esností. Jako posta� ující a 
ve svém d� sledku urychlující výpo� et se vyu�ívá aproximace celkového chemického slo�ení 
�áropevných ocelí soustavou Fe-C-Cr-Mo-V-N-(W-Ni-Mn-Si- …) [5, 12, 9, 29]. 
 

3.6.1 Termodynamika uzav� ené soustavy 
 
 Termodynamika fázových rovnováh se zabývá fázovým chováním p�edevším uzav�ených 
soustav, v nich� sice nedochází k vým� n�  hmoty mezi soustavou a okolím, ale soustava 
reaguje na teplotu a tlak vn� jšího okolí. Nej� ast� ji je sledováno chování soustav v teplotní a 
tlakové rovnováze s okolím, tedy za konstantního tlaku a teploty. Z toho vyplývá, �e 
vhodným kritériem termodynamické rovnováhy soustavy je hodnota Gibbsovy energie 
soustavy G  [14, 15, 17]. Lze ji vyjád�it vztahem: 
 

,VdpSdTdG +-=          (13) 
 
kde S je entropie [J�K-1], T teplota [K], V objem [m3] a p tlak [Pa] [30]. 
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 Další veli� inou, kterou lze pou�ít pro hodnocení termodynamické rovnováhy soustavy je 
chemický potenciál m, který je definován jako parciální molární Gibbsova energie: 
  

,
,, npTn

G
�
�
�

�
�
�

¶
¶

=m          (14) 

 
kde n je látkové mno�ství [mol] [30]. 
 Termodynamickou soustavu tvo�í slo�ky. Slo�ky soustavy jsou vzájemn�  nezávislá 
chemická individua – prvky nebo slou� eniny zahrnující atomy nebo molekuly jednoho druhu. 
Fáze jsou stejnorodé, fyzikáln�  a chemicky odlišitelné � ásti soustavy, tvo�ené jednou � i více 
slo�kami a odd� lené od ostatních oblastí mezifázovým rozhraním. Mezifázové rozhraní je 
úzká oblast, která se významn�  liší svými vlastnostmi od jednotlivých fází a na ní� se 
vlastnosti soustavy m� ní skokov� . Fáze m� �e být tvo�ena jednou, dv� ma i více slo�kami o 
r� zném mno�ství. Podle po� tu fází rozhodujeme, zda je soustava homogenní (jedna fáze) 
nebo heterogenní (sm� s dvou a více fází). Podle fyzikální podstaty mohou být fáze 
p�edstavovány prvky, roztoky a chemickými slou� eninami. Základním kriteriem pro 
rozt�íd� ní fází je jejich skupenství – plynné (g), kapalné (l) a pevné (s) [30]. 
 Nejv� tší po� et fází, které spolu mohou za ur� itých vn� jších podmínek existovat 
v rovnováze (tj. mohou vedle sebe existovat beze zm� ny svého slo�ení nebo mno�ství) není 
libovolný. Je ur� en fázovým pravidlem neboli Gibbsovým zákonem fází, vyjad�ujícím vztah 
mezi stupn� m volnosti soustavy k, po� tem slo�ek (komponent) s, po� tem fází f a po� tem 
vn� jších prom� nných � initel�  c, které uva�ujeme; z nich má na rovnováhu nejv� tší vliv 
teplota a tlak, proto je obecn�  c = 2 [30]. Gibbs� v zákon lze vyjád�it ve tvaru: 
 

 ,csfk +=+           (15) 
 
 Termodynamické soustavy se však v praxi � asto v rovnová�ném stavu nenachází, proto 
pro n�  nemusí být Gibbsovo fázové pravidlo dodr�eno. Stav látky je okam�itý zp� sob její 
existence. Existují dva hlavní termodynamické stavy látky: rovnová�ný a nerovnová�ný. 
Z dalšího hlediska, které spojuje p�ístup termodynamický s kinetickým, rozeznáváme stavy: 
stabilní, metastabilní a nestabilní [30].  
 Látkové mno�ství fáze v soustav�  se obvykle vyjad�uje pomocí fázového molárního 
podílu: 
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kde j

in  je látkové mno�ství slo�ky i ve fázi j a jn  látkové mno�ství všech slo�ek ve fázi j. 
Hodnoty konstant prom� nných a funkcí, které nabývají pro r� zné slo�ky odlišných hodnot, 
budou ozna� ovány indexem i, kde i = 1, 2, …, s [5]. Slo�ení uzav�ené soustavy m� �e být 
vyjád�eno molárním zlomkem celkového slo�ení [5]: 
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 Slo�ení fáze soustavy m� �e být vyjád�eno fázovým molárním zlomkem [5]: 
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 Rovnová�ný stav uzav�ené soustavy je jednozna� n�  ur� en dle zákon�  termodynamiky, 
celkovým chemickým slo�ením soustavy a dvojící stavových prom� nných. Stavové veli� iny 
jsou absolutní teplota soustavy T [K], vn� jší tlak p [Pa] a objem V [m3]. P�i zm� n�  jedné � i 
více t� chto prom� nných dochází k ustavení nového rovnová�ného stavu soustavy 
provázenému redistribucí slo�ek v soustav�  spojenému se zm� nami fázového podílu jp . 

Dochází tedy ke zm� n�  chemického slo�ení fází j
ix  (i = 1, 2, …, s ; j = 1, 2, …, f) a nez�ídka 

i ke zm� n�  po� tu koexistujících fází [5]. 
 

3.6.2 Výpo� et rovnová�ných stav	  soustav 
 
 Pro ur� ení rovnová�ného stavu soustavy je mo�no pou�ít integrální nebo diferenciální 
podmínku rovnováhy. Integrální podmínka rovnováhy vyu�ívá hodnotu celkové Gibbsovy 
energie soustavy a p�edpokládá, �e za daných podmínek je soustava v rovnováze tehdy, je-li 
její Gibbsova energie v globálním minimu. Diferenciální podmínka rovnováhy pou�ívá pro 
posouzení rovnová�nosti stavu hodnotu chemického potenciálu. Tato podmínka p�edpokládá, 
�e v rovnová�ném stavu soustavy bude mít ka�dá slo�ka ve všech fázích stejnou hodnotu 
chemického potenciálu [5]. 
 Hodnota chemického potenciálu je jednozna� n�  matematicky svázána s hodnotou 
Gibbsovy energie, viz. vztah (14), a proto jsou ob�  podmínky ekvivalentní. Kterou 
z podmínek pou�ijeme pro výpo� et rovnováh soustav v p�ípad�  modelování, závisí na 
dostupnosti vnit�ních parametr�  a jednoduchosti matematického �ešení. Z tohoto porovnání 
vychází výhodn� ji integrální podmínka rovnováhy [5].  
 
 Integrální podmínku fázové rovnováhy je mo�no vyjád�it pro celkovou molární Gibbsovu 
energii soustavy za konstantního tlaku, teploty a celkového chemického slo�ení vztahem: 
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kde j

mG  je molární Gibbsova energie fáze j závislá na teplot� , tlaku a chemickém slo�ení fáze, 
která obsahuje slo�ky i = 1, 2, …, s. Její hodnotu modelujeme vhodnými termodynamickými 
modely fáze. Rovnová�ný stav vykazuje nejni�ší mo�nou hodnotu Gibbsovy energie 
soustavy, proto �ešení rovnováhy získáme hledáním podmín� ného minima pro celkovou 
molární Gibbsovu energii soustavy CmG  dle vztahu (19). � ešení je mo�né s pou�itím 
matematických metod a je podmín� no zákony zachování hmotnosti, el. náboje a stechiometrie 
fází [5]. 
 Molární Gibbsovu energii fáze jmG  je mo�no vyjád�it jako sou� et následujících p�ísp� vk� : 
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kde j
refG  je referen� ní hladina molární Gibbsovy energie fáze (sou� et Gibbsových energií 

slo�ek se strukturou fáze f p�ed smíšením), j
idG  p�ísp� vek ideálního mísení, j

EG  dodatková 

Gibbsova energie vyjad�ující termodynamickou neidealitu, j
mgG  p�ísp� vek magnetických 

vlastností fáze a j
pG  dodatkový tlakový � len [5]. 

 Rozhodující význam pro �ešení fázové rovnováhy mají hodnoty molární dodatkové 
Gibbsovy energie a magnetického p�ísp� vku, pokud fáze vykazuje magnetické vlastnosti. 
K celkové Gibbsov�  energii fáze p�ispívají i další � leny jako: energie mezifázového rozhraní, 
energie plastické deformace, energie poruch krystalové m�í�e, aj. Velikost t� chto p�ísp� vk�  je 
však �ádov�  ni�ší ne� uva�ované p�ísp� vky a nejsou tedy z hlediska termodynamické stability 
fáze významné. Neuva�ování t� chto p�ísp� vk�  ale vylu� uje mo�nost získat v rámci výsledk�  
výpo� t�  informace o velikosti zrn fází, distribuci a velikosti precipitát�  apod. [5]. 
  
 Dodatková Gibbsova energie  
 Dodatková Gibbsova energie zahrnuje vzájemnou termodynamickou interakci slo�ek fáze, 
tzn. neideální chování fáze. Tento p�ísp� vek lze rozd� lit dle po� tu interagujících slo�ek na 
p�ísp� vky binární (Z=1), ternární (Z=2) a vyšší (Z>2). Pro interak� ní p�ísp� vek platí: 
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kde IZ je identifikátor interakce a PIZ je sou� in m�í�kových molárních podíl�  k

iy , 
specifikovaných identifikátorem IZ. LIZ je interak� ní termodynamický parametr interakce IZ, 
vyjad�ovaný obvykle ve form�  Redlichova-Kisterova rozvoje (p�evzato z [3]): 
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kde v

IZL je koeficient Redlichova-Kisterova rozvoje a ,k
my k

ny  jsou podm�í�kové podíly slo�ky 
m, n v podm�í�ce k. Koeficient Redlichova-Kisterova rozvoje je závislý na teplot�  dle vztahu 
(p�evzato z [3]): 
 

 ,lnTTTLv
IZ ×+×+= gba         (23) 

 
kde a, b, g  jsou konstanty specifické pro danou interakci. Hodnoty interak� ních parametr�  
LIZ (slou�ící k vyjád�ení � len�  pro popis dodatkové Gibbsovy energie GE) a m�í�kové stability 
GI se obecn�  nazývají termodynamické parametry popisu fáze [3, 5].  
 
 Magnetický p� ísp� vek 
 Magnetický p�ísp� vek je t�eba do vztahu (20) zahrnout, pokud fáze vykazuje magnetické 
vlastnosti. P�ísp� vek magnetických vlastností fáze toti� výrazn�  ovliv� uje Gibbsovu energii 
feromagnetických fází a je dán vztahem: 
 

 ( ) ( ) ,1ln tb fRTGmg ×+×=         (24) 

 
kde b je pr� m� rný atomární magnetický moment, f(t ) je funkce závislá na Curieho teplot� , 
skute� né teplot�  a na charakteristickém magnetickém p�ísp� vku fáze [3, 5].  
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 Podm� í�kový model fáze 
 Pro termodynamický popis fází obsahujících v� tší mno�ství slo�ek se � asto pou�ívá tzv. 
podm�í�kový model fáze. Je zalo�en na p�edstav� , �e v krystalové struktu�e fáze se vyskytují 
slo�ky v n� kolika typech poloh, které nejsou krystalograficky ekvivalentní. Soubor 
ekvivalentních poloh jednoho typu tvo�í tzv. podm�í�ku. Z tohoto pohledu lze na skute� nou 
krystalografickou m�í�ku pohlí�et jako na superpozici n� kolika podm�í�ek, nebo�  není nutná 
p�ímá geometrická vazba na ur� itou m�í�ku ve smyslu krystalografických úhl�  a vzdáleností. 
Vzhledem k odlišnostem v elektronové struktu�e slo�ek, r� zné velikosti atom�  slo�ek a 
rozdílné vzájemné interakce dochází k obsazování podm�í�ek slo�kami zjednodušen�  
takovým zp� sobem, �e slo�ky � asto preferují jen ur� itý typ podm�í�ky [5]. 
 Obsah slo�ek v� etn�  neobsazených pozic (vakancí) v podm�í�ce lze vyjád�it molárním 
zlomkem, který se nazývá molární podm�í�kový podíl k

iy  nebo té� m�í�kový podíl:  
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kde k

in  je po� et mol�  slo�ky i (nebo vakancí) v podm�í�ce k. Pro molární podm�í�kový podíl 
k
iy dále platí [5]: 
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 Fázový diagram 
 Nalezením minima Gibbsovy energie se získá �ešení fázové rovnováhy pro konkrétní 
chemické slo�ení a termodynamické podmínky. Jeho nedílnou sou� ástí je rovnová�né 
chemické slo�ení koexistujících fází v termodynamické rovnováze za konstantní teploty a 
tlaku. Opakovaným �ešením fázové rovnováhy pro jiné teploty, tlaky a celkové slo�ení 
soustavy, tedy pro s+1 prom� nných, získáme sady hodnot. Grafickým vyjád�ením tohoto 
souboru hodnot je tzv. obecný fázový diagram. Ten je s+1 dimenzionálním objektem 
s fázovými hranicemi a fázovými poli. Pro p�ehlednost jsou však pou�ívány jen 2D �ezy tímto 
„obecným fázovým diagramem“. Ty vzniknou zavedením s-1 konstantních podmínek a 
nej� ast� ji se volí konstantní tlak a obsah vybraných slo�ek. Vzniklý 2D �ez je pro p�edstavu 
názorn� jší a k jeho ozna� ení se také pou�ívá názvu „fázový diagram“ [5]. 
 V reálných soustavách n� kdy nemusí dojít k nukleaci n� které termodynamicky stabilní 
fáze, t�eba�e by její p�ítomnost vedla ke sní�ení celkové Gibbsovy energie soustavy. 
P�í� innou  obvykle bývá nespln� ní kinetických podmínek pro vznik nové fáze. M� �e dojít 
k zablokování difúze substitu� ních slo�ek, nap�. p� i nízkých teplotách, kdy dochází 
k bezdifúzním transformacím, nebo zamezení nukleace jinak stabilní fáze, nap�. vysokou 
energetickou bariérou p� i vzniku nového fázového rozhraní. V t� chto p�ípadech se ve 
fázovém diagramu setkáváme s hranicemi fázových polí, které nemají p� vod v rovnová�ném 
stavu soustavy. Potom se výsledný fázový diagram ozna� uje jako metastabilní [5]. 
 

3.6.3 Metoda CALPHAD 
 
 Jedna z metod navr�ených pro �ešení fázové rovnováhy víceslo�kových soustav, 
vyu�ívající integrální podmínku fázové rovnováhy a n� kterého obecn�  p� ijímaného 
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termodynamického modelu pro popis fáze soustavy se je metoda CALPHAD (d�íve 
CALculation of PHAse Diagrams [3, 4], dnes nov�  také Computer Coupling of Phase 
Digrams) [3, 5]. 
 Ko�eny této metody sahají a� k po� átk� m 20. století, kdy van Laar poprvé pou�il koncept 
Gibbsovy energie pro výpo� et fázové rovnováhy [3]. Rozvoj této metody však p�išel a� 
s rozvojem výpo� etní techniky v 80. letech, kdy byl CALPHAD akceptován jako jeden 
z nástroj�  pro modelování v materiálových v� dách. V sou� asné dob�  jde o uznávanou metodu 
pou�ívanou p�i po� íta� ových simulacích, je� je implementována v komer� ních programech 
jako jsou ALLOYDATA, MTDATA, GIBBS 5.0, Thermodata a Thermo-Calc [3, 4, 5]. 
 Významnou výhodou metody CALPHAD je, �e na základ�  omezené experimentáln�  
nam�� ené mno�iny termodynamických dat umo�� uje výpo� tem snadno získat informace, 
kterých lze pou�ít k sestavení fázových diagram� , diagram�  pr� b� hu chemických potenciál� , 
Pourbaixových diagram� , pr� b� h�  plochy likvidu, pr� b� h�  zm� n chemického slo�ení 
jednotlivých fází v pr� b� hu transformací apod. [3, 5]. 
 Gibbsova energie je zde vyjád�ena jako funkce teploty, chemického slo�ení a n� kdy také 
tlaku. Pro ur� ení rovnová�ných stav�  vyu�ívá algoritmy, které numericky hledají minimum 
hodnoty Gibbsovy energie tak, �e pro zadané podmínky m� ní kombinaci fází a jejich slo�ení 
[3, 5]. 
 Modely pro výpo� et Gibbsovy energie obsa�ené v metod�  CALPHAD pou�ívají databáze 
termodynamických parametr� , které jsou ov�� eny na základ�  dostupných termodynamických 
m�� ení. K získání hodnot experimentáln�  nedostupných termodynamických parametr�  se 
pou�ívá tzv. assessment (sesouhlasení), který je zalo�en na optimalizaci termodynamických 
parametr�  s pou�itím p�íslušných experimentáln�  nam�� ených hodnot [3, 5]. 
 Výhodou pou�ití Gibbsovy energie pro popis soustavy je, �e není nutná znalost 
rovnová�ných koeficient�  všech reakcí a zm� n, které mohou p�i fázových transformacích 
probíhat. Metoda CALPHAD proto hledá fázovou rovnováhu pouze s ohledem na Gibbsovu 
energii jednotlivých fází a rovnováhy tak dosahuje minimalizací Gibbsovy energie celé 
soustavy. Tento p�ístup tedy nemusí zohled� ovat, zda ke sní�ení Gibbsovy energie soustavy 
došlo vlivem zm� ny pom� ru molárního mno�ství v soustav�  ji� existujících fází a jejich 
slo�ení, a nebo jestli stabilizujícím procesem byl vznik � i zánik fáze chemickou reakcí. Díky 
tomu dojde k výraznému sní�ení po� tu neznámých a nutných parametr�  v celém výpo� tu [3, 
5].  
 P�esto�e je tato koncepce pom� rn�  jednoduchá, je výpo� et fázové rovnováhy 
multikomponentní multifázové soustavy komplexním procesem vy�adujícím komplikovaný 
program. Ten p�edstavuje z obecného hlediska �ešení problému minimalizace funkce s mnoha 
prom� nnými, podmín� né zákony zachování hmotnosti, náboje a stechiometrie fází [3, 5]. 
 V sou� asnosti nejvíce pou�ívanou variantou metody CALPHAD je u�ití podm�í�kového 
modelu, s uva�ováním magnetického p�ísp� vku ke Gibbsov�  energii. Tato kombinace má 
rozsáhlé pou�ití pro široké spektrum fází s prom� nným slo�ením a siln�  neideálním 
chováním. Nejvýznamn� jší vlastností této metody je, �e umo�� uje interpolaci a extrapolaci 
fázových a termodynamických dat. Lze také výpo� tem predikovat chování slo�itých soustav 
na základ�  znalostí získaných z podsoustav, jejich� všechny slo�ky jsou p�ítomny 
i v predikované soustav� . Tak je mo�né úsp� šn�  vypo� ítat, extrapolovat, interpolovat � i 
predikovat široké spektrum soustav na základ�  experimentální znalosti fázových a 
termodynamických dat omezeného po� tu soustav ni�šího �ádu [3, 5]. 
 Zp� tn�  je mo�no predikci ov�� it experimentem, který m� �e mít však jen omezený rozsah 
a je mo�no jej provést pro zajímavé nebo sporné oblasti koncentra� ního oboru soustavy [3, 5]. 
 
 
 



 

 34 

3.6.4 Program Thermo-Calc 
 
 Programový systém Thermo-Calc je zalo�en na metod�  CALPHAD. Je tvo�en 
podprogramy tzv. moduly a aplika� ními databázemi, které  obsahují parametry pro výpo� et 
termodynamických dat. Výpo� tový program umo�� uje práci s rovnováhami, fázovými 
diagramy nebo s diagramy r� zných termodynamických charakteristik a� pro dvacet prvk�  a 
dv�  st�  fází v soustav� . Kvalita výpo� t�  p�ímo závisí na kvalit�  a experimentální ov�� enosti 
pou�itých databází termodynamických parametr�  [3, 5]. 
 Databáze obsahují termodynamické parametry slo�ek a fází soustav, které byly získány 
pomocí metody CALPHAD z experimentáln�  nam�� ených hodnot termodynamických veli� in 
nebo experimentálních fázových dat. Databáze jsou zpracovány v podob�  strukturovaných 
textových soubor� , co� usnad� uje orientaci v databázi. Všeobecnou snahou je sjednotit 
experimentální výsledky od r� zných autor�  v databáze pro jednotlivé aplikace a jejich 
modifikace v obecn�  platné databáze. Tato iniciativa je vedena skupinou SGTE (Scientific 
Group Thermodata Europe) [3, 5]. 
 Databáze tedy obsahují pro definované fáze semiempirické koeficienty, které umo�� ují 
vypo� ítat pro ka�dou fázi Gibbsovu energii v závislosti na teplot� , tlaku a chemickém slo�ení 
fáze. Gibbsova energie tedy slou�í jako základní termodynamická funkce pro výpo� et dalších 
termodynamických charakteristik soustavy a jejích slo�ek. Data pokrývají obvykle teplotní 
rozsah od 298,15 K do 2000 K, za b� �ný tlak je pokládána hodnota 101,325 kPa [3, 5]. 
 P�i definování úlohy je nutno zadat vn� jší podmínky: teplotu, tlak a chemické slo�ení 
soustavy. Vlastní výpo� et je mo�no provád� t v prostoru vymezeném intervaly dvou veli� in, 
nap�. teploty a obsahu jedné slo�ky, pak bude výsledkem �ez fázovým diagramem. Je také 
mo�no sledovat jednu termodynamickou veli� inu v závislosti na jiném parametru, nap�. 
Gibbsovu energii fáze v závislosti na teplot�  nebo obsahu slo�ky v soustav� . 
 Výsledek výpo� tu rovnováhy je zásadn�  ovlivn� n tím, jaké fáze jsou v zadání povoleny. 
Program v�dy najde minimum Gibbsovy energie soustavy s pou�itím povolených fází. 
Nejsou-li povoleny vhodné fáze, odpovídá výsledek metastabilní rovnováze, nebo se výpo� et 
komplikuje, v n� kterých p�ípadech dochází k p�ed� asnému ukon� ení výpo� tu bez nalezení 
�ešení. 
 Pro optimalizaci a ur� ení koeficient�  termodynamických parametr�  tzv. assessment 
pou�ívá Thermo-Calc modul PARROT. Tento modul umo�� uje získat hodnoty 
termodynamických parametr�  pro databáze metodou optimalizace sesouhlasení 
experimentálních a vypo� tených dat s pou�itím metody nejmenších � tverc�  [3, 5]. 
 

3.7 DIFÚZE V  MULTIKOMPONENTNÍCH SOUSTAVÁCH  
 
 Difúze je mechanismus p�enosu hmoty, p�i kterém dochází k pohybu � ástic (atom� , iont� , 
molekul, ale i vakancí) vzhledem k sousedním � ásticím. K difúzi dochází v látkách v ka�dém 
skupenství, v tuhé fázi je to však jediný zp� sob p�enosu hmoty. Proto�e v� tšina pevných látek 
je ve form�  krystalické, dochází k p�enosu hmoty krystalovou m�í�kou. Podstatou difúze je 
tepelný pohyb � ástic hmoty,  a proto je intenzita difúze výrazn�  závislá na teplot�  [14, 15, 17, 
30]. 
 Mechanismy difúze v tuhé fázi lze rozd� lit na: 

·  intersticiální; 
·  vakantní. 

 P�i difúzi atom�  substitu� ních prvk�  v kovových materiálech se uplat� uje objemová 
difúze, která up�ednost� uje vakantní mechanizmus. Difúzi intersticiálních atom�  (nap�. C, N) 
lze v podstat�  pova�ovat analogicky za vakantní mechanismus v m�í�ce intersticiálních poloh 
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tvo�enou p�evá�n�  volnými polohami, tedy intersticiálními vakancemi. Difúzní pohyblivost 
intersticiálních prvk�  je o n� kolik �ád�  vyšší ne� u prvk�  substitu� ních (Fe, Cr, Mo, W, V). 
Platí, �e aktiva� ní energie substitu� ního mechanismu je vyšší ne� u mechanismu 
intersticiálního, viz obr. 3.12. Je tomu tak proto, nebo�  je pot�eba u substitu� ního mechanismu 
navíc uva�ovat i energii pro vytvo�ení a migraci vakancí [30]. 
 

 
Obr. 3.12 Aktiva� ní energie substitu� ního a intersticiálního mechanismu difúze [31]. 

  
 K problematice difúze lze p�istupovat ze dvou r� zných pohled� : 

·  fenomenologický – vycházející z obecných zákon�  p�enosových jev� , které popisují 
kinetiku, ani� by se p�edpokládal n� jaký vnit�ní mechanismus; 

·  fyzikální – vycházející z podrobných p�edstav o pohybu � ástic hmoty, zabývající se 
neuspo�ádaným pohybem � ástic [14, 15, 17, 30]. 

 

3.7.1 Difúzí � ízené d� je 
 
 Difúze je obvykle základním omezujícím faktorem pro pr� b� h fázových transformací 
v pevné fázi. Obecn�  se pro popis difúze u�ívá Fickových zákon� . Tyto zákony popisují 
velikost toku sledovaných atom�  a velikost zm� ny jejich koncentrace v � ase. První Fick� v 
zákon má tvar: 
 

 Ji = -Di � grad ci ,          (27) 
 
kde vektor Ji je tok atom�  i jednotkovou plochou, kolmou ke sm� ru gradientu koncentrace ci 
atom�  prvku i, Di je difúzní koeficient atom�  prvku i obecn�  závislý na slo�ení soustavy a 
teplot� . Pokud je to mo�né, zjednodušuje se tento obecn�  prostorový p�ístup na 
jednorozm� rný p�ípad difúze. Je-li z sm� r, ve kterém difúzní tok Ji vyšet�ujeme, pak se za 
hnací sílu difúze pova�uje pr� m� t gradientu koncentrace atom�  prvku i do sm� ru osy z [14, 
15, 17, 30]. 
 V dalším textu se popis difúze omezuje na jednorozm� rný p�ípad vyjád�ený vztahem: 
 

 .
dz
dc

DJ i
ii -=           (28) 

 
 Kombinací prvního Fickova zákona s rovnicí kontinuity dostáváme druhý Fick� v zákon: 
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kde 
t
ci

¶
¶

 je rychlost zm� ny koncentrace sledovaných atom�  v � ase. Popis difúzních rovnic 

gradientem koncentrace 
z
ci

¶
¶

 platí jen pro ideální chování tuhých roztok� . Ve skute� nosti je 

hnací silou difúze gradient chemického potenciálu 
z

i

¶
¶m

. Chemický potenciál je definován 

jako parciální molární volná entalpie, resp. Gibbsova energie, viz. vztah (14 a 30). 
Rovnová�ný stav je charakteristický nejni�ší Gibbsovou energií a tedy i nejni�ším chemickým 
potenciálem slo�ek [13, 14, 16, 29, 30]: 
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 Tok atom�  pak probíhá ve sm� ru gradientu chemického potenciálu. Tato skute� nost 
vysv� tluje nejen pozorování toku atom�  p�ím� si z místa s vyšší koncentrací do místa s ni�ší 
koncentrací, ale i obrácenou difúzi, tzv. up-hill difúzi, kdy naopak dochází k p�esunu atom�  
do míst s jejich vyšší koncentrací [14, 15, 17, 30]. 
 V� tšina soustav obsahuje víc ne� dv�  slo�ky a je tedy víceslo�ková neboli 
multikomponentní. V takových p�ípadech nezávisí difúzní koeficient Di pouze na koncentraci 
sledovaného prvku i, ale také na koncentraci všech ostatních slo�ek a na jejich koncentra� ních 
gradientech. První Fick� v zákon je v uvedeném tvaru nevhodný pro výpo� et difúze 
v multikomponentních soustavách. [5, 15].  
 Pomocí Onsagerových vztah�  lze provést zobecn� ní prvního Fickova zákona pro 
multikomponentní soustavy. Z nich vyplývá, �e ka�dý termodynamický tok je lineárn�  
závislý na ka�dé termodynamické síle, resp. ka�dém gradientu chemického potenciálu. Pro 
soustavu s konstantní teplotou, tlakem a polem lze první Fick� v zákon pro soustavu s 
celkem s slo�kami psát ve tvaru: 
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kde ikL¢ je fenomenologická obdoba difúzních koeficient�  jednotlivých slo�ek, mk jsou 
chemické potenciály všech slo�ek soustavy a mohou být pova�ovány za funkce slo�ení, tedy 
mk = f(c1, c2, …, cs) [14, 27].  
 S pou�itím �et� zového pravidla lze psát [5]: 
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Z toho je patrné, �e difúzní koeficienty Dij jednotlivých slo�ek je mo�no rozd� lit na dv�  

odd� lené � ásti, tj. � ást termodynamickou �
= ¶

¶s

k j

k

c1

m
 tzv. termodynamický faktor a � ást 

kinetickou �
=

¢
s

k
ikL

1

 tzv. kinetický faktor [5]. 

 Pro praktické výpo� ty je mo�no omezit po� et uva�ovaných koncentra� ních gradient�  o 
jeden na hodnotu s-1, proto�e jsou mezi sebou vázány rovnicí kontinuity: 
  

 �
=

=
s

i
iJ

1

.0
�

           (35) 

 
 Uva�ujeme-li difúzi v soustav�  s konstantním objemem, kde všechny substitu� ní p�ísady 
mají toto�né parciální molární objemy a intersticiální p�ísady se na celkovém objemu 
nepodílí, m� �eme psát je-li j substitu� ní p�ísadou a m závislou slo�kou: 
 

 ,imij
m
ij DDD -=           (36) 

  
nebo je-li j intersticiální p�ísadou a m závislou slo�kou: 
 

 ,ij
m
ij DD =            (37) 

 
kde m

ijD  je interdifúzní koeficient slo�ky i za gradientu slo�ky j v soustav� ; obecn�  se za m 

volí ta slo�ka, která tvo�í v� tšinu matrice materiálu, v p�ípad�  oceli je jí �elezo. Nakonec lze 
první Fick� v zákon pro multikomponentní soustavy o s slo�kách psát [5]: 
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 Tento vztah v kombinaci s rovnicí kontinuity poskytuje systém parciálních diferenciálních 
rovnic, které umo�� ují praktické výpo� ty pro multikomponentní soustavy. Proto�e 
interdifúzní koeficienty m

ijD  nejsou obecn�  konstantní vzhledem k teplot�  i prostoru, provádí 

se tyto výpo� ty numerickými metodami [5]. 
 Pro popis difúze ve víceslo�kových soustavách je nutná znalost velkého po� tu difúzních 
koeficient� , v� etn�  jejich závislosti na vn� jších podmínkách a vzájemných vztah�  mezi nimi. 
Z hlediska p�ehlednosti je proto výhodn� jší u�ití tzv. atomárních mobilit, které jsou funkcí 
teploty, tlaku a chemického slo�ení. Tím dojde ke zmenšení po� tu nutných parametr�  a 
uchovávané parametry jsou navíc na sob�  nezávislé [5]. 
 Výpo� tové metody simulace fázového slo�ení a transformací v materiálech vyu�ívají 
znalosti difúzních charakteristik popsaných mobilitami slo�ek. Metodu CALPHAD je mo�né 
pou�ít nejen k výpo� tu rovnová�ného stavu celé soustavy ale i k výpo� tu lokální rovnováhy 
v heterogenních soustavách. Výsledk�  �ešení lokální rovnováhy lze pou�ít k získání lokálních 
gradient�  chemického potenciálu. Takto lze simulovat d� je � ist�  difúzní, ale i d� je difúzí 
�ízené, jako nap�. homogenizace materiál� , karbidické reakce v heterogenním svarovém spoji 
apod. [5]. 
 Tohoto p�ístupu je vyu�ito i u simula� ního programu DICTRA [3, 4].  
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3.7.2 DICTRA 
 
 Program DICTRA (Diffusion Controlled TRAnsformation) je nadstavbou 
k programovému systému Thermo-Calc. Je navr�en pro �ešení difúzních rovnic s pou�itím 
mobility slo�ek za p�edpokladu lokální podmínky rovnováhy a objemové difúze [3, 4, 5]. 
 Skládá se z modul�  umo�� ujících na� tení kinetických a termodynamických parametr� , 
definování difúzního problému, realizaci vlastního výpo� tu a grafický výstup. Pro výpo� et 
fázových dat obsahuje jako svou sou� ást Thermo-Calc spolu s p�íslušnými databázemi 
termodynamických parametr� . Dále pou�ívá také databáze systému Thermo-Calc k výpo� tu 
gradientu chemických potenciál� . Jeho p�esnost je podobn�  jako u systému Thermo-Calc 
závislá na kvalit�  databází. Krom�  termodynamických koeficient�  pro výpo� et rovnováh jsou 
to navíc kinetické databáze pro výpo� et mobilit difundujích slo�ek. Kinetické parametry 
difundujících slo�ek pro databáze lze získat jako ji� ov �� ené hodnoty z literatury, nebo 
optimalizací (assessmentem) dat získaných experimentáln�  [3, 4, 5]. 
 P�i definování problému je t�eba definovat výchozí stav soustavy, globální podmínky 
(teplota, tlak) a okrajové podmínky problému. Struktura vstupních dat je na po� átku stejná 
jako pro programový systém Thermo-Calc a dále pak rozší�ená o informace o pr� b� hu 
chemického slo�ení v objemu simulovaného materiálu a rozm� rech sledované oblasti. 
Problém se �eší numericky, metodou jednorozm� rné (1D) sít� , a proto musí být v zadání 
specifikováno, na kolik bun� k je sledovaná oblast rozd� lena a kone� ný � as simulovaného 
procesu. Pomocí okrajových podmínek je mo�no simulovat otev�enou nebo uzav�enou 
soustavu, reakci povrchu sledovaného materiálu s okolím apod. [3, 4, 5]. 
 

 
Obr. 3.13 Obecné schéma výpo� t�  v programu DICTRA [29]. 

 
 Obecný postup výpo� tu pomocí programu DICTRA je nazna� en na obr. 3.13. 
Z po� áte� ního zadání se programovým systémem Thermo-Calc vypo� ítá rovnováha soustavy, 
ur� í se stabilní fáze, Gibbsova energie jednotlivých slo�ek v ka�dé fázi a bu� ce soustavy a 
zjistí se gradienty chemických potenciál�  všech slo�ek p�es hranice sousedících bun� k. 
Následn�  se vypo� te mobilita jednotlivých slo�ek v ka�dé bu� ce numerické sít� . Další krok 
p�edstavuje ur� ení difúzních koeficient�  a vy�ešení difúze všech slo�ek p�es hranice 
sousedících bun� k s pou�itím � asového kroku ur� eného u�ivatelem, nebo �ízeného 
programem. Z �ešení difúzního kroku vyplyne nové slo�ení v jednotlivých bu� kách sít� , pro 
které je op� t nutno ur� it Gibbsovy energie slo�ek, nové rovnováhy atd., tím se opakuje první 
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krok a celý cyklus pokra� uje bu
  do úplného vyrovnání chemických potenciál� , a nebo do 
zadaného � asového okam�iku [3, 4, 5]. 
 Po celou dobu výpo� tu udr�uje program podmínku lokální rovnováhy. Na bu� ky sít�  ve 
sledované oblasti je v termodynamickém kroku výpo� tu nahlí�eno jako na izolované 
soustavy, ve kterých existuje rovnová�ný stav. V p�ípad�  existence mezifázové hranice se 
udr�uje na této hranici rovnost chemických potenciál�  z obou stran [3, 4, 5]. 
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4. EXPERIMENTÁLNÍ  � ÁST 
 

4.1 EXPERIMENTÁLNÍ MATERIÁL  
 

4.1.1 Charakteristika pou�itých ocelí 
  
 Za experimentální materiály byly zvoleny �áropevné konstruk� ní oceli standardn�  
pou�ívané v energetickém pr� myslu, oceli 15 128 a 15 313. Ob�  oceli byly dodány ve stavu, 
normaliza� n�  �íhaném a popušt� ném (stav .5).  
 
 Ocel 15 128 
 Ocel je v materiálové norm�  � SN 41 5128 ozna� ovaná jako �áropevná Cr-Mo-V 
s chemickým slo�ením dle tab. 4.1. Vyzna� uje se zvláštními vlastnostmi, pro práci za vyšších 
teplot, �áropevná pro namáhání p�i zvýšených teplotách v oblasti meze kluzu i meze te� ení. 
Pou�ití pro sou� ásti energetických a chemických za�ízení, pracující p�i teplotách do 580°C. Je 
ekvivalentem oceli 11CrMo9-10 dle normy EN 43, oceli P33 dle normy ISO 2604-75 nebo 
oceli P24 dle normy ASTM A405-76. 

 
Tab. 4.1  Sm� rné chemické slo�ení oceli 15 128. 

C Mn Si Cr Mo V Al P S 

0,10 0,45 0,15 0,50 0,40 0,22 max. max. max. 

Sm� rné 
chemické 
slo�ení v 
[hm.%] 0,18 0,70 0,40 0,75 0,60 0,35 0,025 0,040 0,040 

 
 Ocel 15 313 
 Ocel je v materiálové norm�  � SN 41 5313 ozna� ovaná jako �áropevná nízkolegovaná 
s chemickým slo�ením dle tab. 4.2. Vyzna� uje se zvláštními vlastnostmi, pro práci za vyšších 
teplot, �áropevná pro namáhání p�i zvýšených teplotách v oblasti meze kluzu i meze te� ení. 
Má zvýšenou odolnost proti negativnímu p� sobení vodíku. Vhodná pro pou�ití na tlakové 
sou� ásti energetických a chemických za�ízení, pracujících p�i teplotách 540°C. Je 
ekvivalentem oceli 10CrMo9-10 dle normy EN 10028/2-92, oceli P34 dle normy ISO 2604-
75 a oceli P22 dle normy ASTM A335-75. 

 
Tab. 4.2  Sm� rné chemické slo�ení oceli 13 313. 

C Mn Si Cr Mo P S 
0,08 0,40 0,15 2,00 0,90 max. max. 

Sm� rné 
chemické 
slo�ení v 
[hm.%] 0,15 0,80 0,40 2,50 1,00 0,035 0,035 

 
 U ocelí pou�itých v experimentu bylo na za�ízení Spectrumat GDS 750 zjišt� no konkrétní 
chemické slo�ení uvedené v tab. 4.3. Protokoly o m�� ení chemického slo�ení jsou vlo�eny 
v p�íloze � .1.  
 
Tab. 4.3  Chemické slo�ení ocelí pou�itých pro experiment. 

Ocel C Mn Si P S Cr Ni Mo V Cu Al Sn 
15 128 0,11 0,58 0,25 0,008 0,001 0,55 0,09 0,51 0,31 0,08 0,015 0,01 

15 313 

Chemické 
slo�ení v 
[hm.%] 

 0,10 0,64 0,29 0,010 0,005 2,33 0,17 0,92 0,01 0,15 0,026 0,01 
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4.1.2 P� íprava vzork	  
 
 Z masivních kus�  obou ocelí byly vyrobeny dv�  sady válcovitých vzork�  po deseti kusech 
ve tvaru „tablet“ o pr� m� ru 10 mm a výšce 5 mm. Pro experiment bylo vybráno osm kus�  od 
ka�dé oceli. Pro získání spoj�  dvou vzork�  z r� zných materiál�  s co nejten� ím pásmem 
ztavení a s co nejv� tší spojenou plochou bylo nutno p�ipravit vzorky s kvalitním povrchem. 
Proto byly vzorky nejprve zalisovány do prysky�ice v metalografickém lisu Primopres. Dále 
byly broušeny za mokra na brusných papírech na p�ístroji Discotom. Dokon� eny byly 
lešt� ním na stejném p�ístroji pomocí sady kotou�� , pota�ených speciální tkaninou, na n� � 
byla nanesena vrstva diamantové pasty r� zné zrnitosti (7, 3 a 0,7 mm), a smá� ena lihem. 
Takto upravené vzorky byly vyjmuty z lisovací hmoty. Pro odstran� ní p�ípadných zbytk�  
pevných � ástic z povrchu „tablet“ bylo pou�ito ultrazvukové � isti� ky s pracovní kapalinou 
lihem. Vzorky byly spojeny difúzním svarem na za�ízení vyvinutým na ÚFM AV � R v Brn� . 
Vzorky byly v za�ízení p�itla� eny konstantní silou lešt� nými plochami k sob�  a zah�áty 
pr� chodem elektrického proudu na teploty okolo 1100°C na dobu n� kolika sekund. Vzniklé 
heterogenní svarové spoje byly dále jednotliv�  zataveny do ampulí z k�emenného skla a 
evakuovány na za�ízení v laborato�ích na FCH VUT v Brn� . Takto upravené difúzní � lánky 
byly ulo�eny do pece a �íhány podle p�edem stanovených podmínek uvedených v tab. 4.4. Po 
ukon� ení �íhání byly vzorky vyjmuty z pece a prudce ochlazeny ve vod� . Také bylo vyrobeno 
n� kolik náhradních vzork�  v r� zných stádiích vyhotovení pro p�ípadné kontrolní nebo 
navazující zkoušky. 

 
Tab. 4.4  Teploty a doby �íhání vzork�  pou�itých v experimentu. 

Vzorek � . Spoj typu Podmínky �íhání Poznámka 

6 II. / III. 900°C / 16h 

7 II. / III. 625°C / 160h 

8 II. / III. 575°C / 320h 

9 II. / III. 500°C / 1000h 

 
II.  ozna� uje ocel 15 313 
III.  ozna� uje ocel 15 128 
  
  

 
 

4.2 METODICKÁ � ÁST EXPERIMENTÁLNÍ PRÁCE  
  

4.2.1 Experimentální metody 
 
 Metalografie  
 Svarové spoje ocelí 15 128 a 15 313 byly roz�ezány kolmo k rovin�  svarového spoje na 
diamantové �eza� ce Leco VC-50. Jedna z polovin ka�dého spoje byla zalisována do 
prysky�ice na metalografickém lise Leco PR-4X. Metalografické výbrusy byly p�ipraveny 
broušením vzork�  za mokra na poloautomatickém p�ístroji Struers Abramin. Broušení se 
provedlo na kotou� i, na n� m� se postupn�  st�ídaly brusné papíry r� zných zrnitostí. Vzorky 
byly vylešt� ny na stejném p�ístroji pomocí sady kotou��  pota�ených speciálním plátnem za 
pomocí diamantové pasty r� zné zrnitosti a líhu jako smá� edla. 
 
 M�� ení mikrotvrdosti  
 Pro kvalitativní  hodnocení zm� n v mikrostruktu�e ocelí a jejich svarových spoj�  bylo 
provedeno m�� ení mikrotvrdosti. Pro m�� ení mikrotvrdosti byla zvolena metoda podle 
Vickerse a provád� na na poloautomatickém p�ístroji Leco LM 247 AT. Na vylešt� ném 
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nenaleptaném povrchu bylo provedeno n� kolik zkušebních vtisk�  pro nastavení optimální 
zát� �né síly. Bylo zvoleno zatí�ení 0,05 kg, je� odpovídá zát� �né síle 0,4904 N. M�� ení 
probíhalo v oblasti svarového spoje kolmo na svarové rozhraní a to do vzdálenosti 2 mm na 
ob�  strany. Ve vzdálenosti 0,5 mm od rozhraní bylo zvoleno 50 vtisk�  v troj�ad�  s krokem 40 
mm, a dále od 0,5 mm do 2 mm 30 vtisk�  v troj�ad�  s krokem mezi jednotlivými vtisky 150 
mm, vzdálenost �ad byla v�dy 40 mm. Pro ka�dý vzorek bylo provedeno jedno m�� ení.  

 
 Sv� telná mikroskopie 

Pro vyvolání mikrostruktur na vylešt� ných vzorcích bylo pou�ito leptadla Nital o 
koncentraci 2 %. Struktury byly pozorovány na metalografickém mikroskopu Olympus 
GX51. Fotografie struktur byly získány pomocí kamery p�ipojené k mikroskopu a PC. 
Pozorování bylo provád� no ve t�ech oblastech a to: ve svarovém spoji a v základních 
materiálech ve vzdálenosti 2/3 ší�ky vzorku ka�dé oceli sm� rem od svaru. Byla pou�ita 
zv� tšení: 50x, 100x, 200x a 500x. 
 

Rastrovací elektronová mikroskopie (REM) 
Vzorky byly po sv� telné mikroskopii znovu vylešt� ny a naleptány. Poté vlo�eny do 

vakuové komory pro nanesení tenké vrstvy uhlíku na zvodiv� ní vzorku. Pozorování a 
hodnocení mikrostruktury bylo provedeno na REM Philips XL30 operátorem Ing. 
Drahomírou Janovou. Byly analyzovány zejména oblasti rozhraní svaru a ovlivn� ných oblastí  
a také základní struktury. Byla pou�ita zv� tšení: 500, 1500 a 3000, vše v módu sekundárních 
elektron�  (SE).  

Pro vzorek � .8 (575°C/320h) byla provedena analýza profilu uhlíku p�es rozhraní spoje 
metodou VDS (analyzátor Microspec WDX 400). Nejprve byla vybrána vhodná oblast pro 
analýzu a vymezena pomocí vtisk�  na mikrotvrdom� ru. Dále byl vzorek op� tovn�  vylešt� n a 
následn�  citliv�  vyjmut ze zalisovací hmoty. Nakonec byla provedena analýza do vzdálenosti 
1 mm od rozhraní na ob�  strany. Výsledkem této analýzy byl soubor hodnot koncentrace 
uhlíku v závislosti na vzdálenosti od rozhraní spoje.  

 

4.2.2 Software a databáze 
 
 K simulacím fázových diagram�  a aktivit prvk�  byl pou�it software Thermo-Calc verze Q 
s termodynamickými databázemi ALLO2. Difúzní a fázové profily prvk�  byly simulovány 
pomocí programu DICTRA v.23 s kinetickou databází DIF2.  
 Skute� né chemické slo�ení ocelí uvedené v tab. 3.3 bylo ve výpo� tech aproximováno 
zjednodušenými soustavami Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si. U simulace byly vynechány 
doprovodné prvky jako S a P, které nejsou v databázích zahrnuty [3, 4].  
 Data získaná po� íta� ovou simulací umo�nila vytvo�ení základní p�edstavy o charakteru 
fázového slo�ení  pou�itých ocelí a eventuálních zm� n ve struktu�e svaru v pr� b� hu tepelné 
expozice. Získané informace byly poté ov�� ovány také experimentáln� . Výsledky získané 
jednak simulací a jednak experimentem byly navzájem srovnány a dopln� ny o data 
publikovaná v literatu�e.   
 
Tab. 4.5 Zkratky fází pou�ívaných p�i výpo� tech v programech Thermo-Calc a DICTRA a 
zkratky pou�ívané pro popis graf� . 

Fáze Austenit Ferit M3C M6C M7C3 M23C6 MC Lavesova f. M2C 
Zkratka FCC BCC M3C M6C M7C3 M23C6 MC LAVES M2C 

Databáze FCC_A1 BCC_A2 M3C M6C M7C3 M23C6 FCC_MX LAVES HCP_A3 
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 Programový systém Thermo-Calc 
 Provád� ní výpo� t�  v programu Thermo-Calc m� �e probíhat dv� ma zp� soby. První je 
interaktivn�  postupným zadáváním p�íkaz� , nebo pomocí souboru p�íkaz�  - tzv. makra. 
V praxi se pou�ívá kombinace obou zp� sob� , tj. na za� átku spušt� ním makra a poté 
interaktivní úpravou výsledk� . 
 Makro pro výpo� et rovnová�ného fázového diagramu se skládá ze sady p�íkaz� . Nejprve 
je t�eba vybrat databázi termodynamických dat, zadat chemické prvky p�ítomné v soustav�  a 
povolit vybrané fáze. Pro výpo� et je zapot�ebí zadat obsahy jednotlivých prvk�  a vn� jší 
podmínky teploty a tlaku. Je t�eba zadat prom� nné, které budou v pr� b� hu výpo� tu m� n� ny, 
aby mohly být vyneseny na osy výsledného diagramu. Vznikne tak prostor, ve kterém bude 
výpo� et probíhat, nap�. pro b� �n �  pou�ívaný fázový diagram to mohou být teplota a 
koncentrace jedné slo�ky systému (nap�. uhlíku). Interval, ve kterém budou tyto prom� nné 
m� n� ny, startovní body a velikost kroku výpo� tu, jsou zásadní pro jeho správnost. Vypo� ítané 
výsledky se obvykle vykreslují v grafech, jejich� rozsahy a velikost lze pohodln�  m� nit 
v rámci vypo� ítaných výsledk� . Je mo�né dále vkládat popisky, m� nit barvu � ar apod. 
Grafické výstupy jsou ve formátu .emf.  
 Obecný postup výpo� tu fázových diagram�  ocelí je mo�ný v n� kolika krocích. Na za� átku 
je vhodné za� ínat � ist�  s diagramem Fe – Fe3C a s p�íslušnými fázemi. Poté dále rozši�ovat o 
hlavní legující prvky jako je Cr, Mo, V a povolit jim p�íslušné fáze. N� které fáze je však t�eba 
zjednodušit v modulu G-E-S z hlediska prvk� , které mohou obsahovat, proto�e jsou velmi 
obecné. Krok pro postupnou zm� nu daného prvku v pr� b� hu výpo� tu je t�eba volit s ohledem 
na jeho výsledný obsah. Sledujeme vliv zm� ny chemického slo�ení prvk�  na tvar fázového 
diagramu a existenci fázových polí, � ím� se m� �eme vyvarovat zásadních chyb ve výpo� tech. 
S doprovodnými prvky typu Mn, Ni, Si, Al je t�eba zacházet zvlášt�  opatrn� , a proto se � asto 
do výpo� t�  nezahrnují. Máme-li k dispozici makro pro podobný fázový diagram oceli 
p�íbuzného slo�ení, je mo�né p�ímo zadat nové chemické slo�ení a povolit p�íslušné fáze. 
 
 Programová nadstavba DICTRA  
 Provád� ní výpo� t�  v programu DICTRA probíhá pomocí souboru p�íkaz�  - tzv. makra. 
Makro pro výpo� et p�erozd� lení uhlíku v heterogenním svarovém spoji se skládá ze sady 
p�íkaz� , podobn�  jako v programu Thermo-Calc, a výstupem je soubor hodnot. Výpo� ty 
mohou trvat �ádov�  n� kolik minut, hodin nebo dokonce i dní. Velikost výstupních soubor�  je 
potom zvlášt�  u dlouhých výpo� t�  velká (�ádov�  100MB a� GB). Grafický výstup se provádí 
v jiném modulu po ukon� ení výpo� t� . V tomto modulu je mo�no si zvolit libovolný parametr 
jako prom� nnou závislou na lineárním rozm� ru simulovaného materiálu. Vzniká tak mnoho 
mo�ností, nap�. pr� b� h termodynamické aktivity daného prvku, profil p�erozd� lení daného 
prvku, fázový profil nap�í�  rozhraním apod. 
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4.3 VÝSLEDKY EXPERIMENT �  
  

4.3.1 Základní materiály 
 
 Ocel 15 128 
 Tato ocel pat�í do skupiny nízkolegovaných feritických ocelí typu 0,5Cr-0,5Mo-0,25V 
s dostate� nou �áropevností do teplot 580°C. V programovém systému Thermo-Calc byla tato 
ocel simulována soustavou Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si o chemickém slo�ení, viz. tab. 4.6. Pro 
výpo� et byla pou�ita databáze ALLO2 a byly povoleny fáze: BCC_A2, FCC_A1, FCC_MX, 
HCP_A3, LAVES, LIQUID:L, M3C, M6C, M7C3, M23C6, viz. p�íloha tab. 10.1. Na základ�  
t� chto údaj�  byl vypo� ítán rovnová�ný fázový diagram této oceli, který je obr. 4.1. Dále byl 
vypo� ítán graf hmotnostního podílu fází v závislosti na teplot� , viz. obr. 4.2. Pro p�íslušné 
experimentální teploty, viz. tab. 4.4, byly vypo� ítány podíly minoritních fází a jejich 
chemické slo�ení, viz. tab. 4.7. 
 
Tab. 4.6  Chemické slo�ení simulované oceli 15 128. 

C Cr Mo V Mn Ni Si Chemické slo�ení  
v [hm.%] 0,11 0,55 0,51 0,31 0,58 0,09 0,25 

 

 

 
 

 

Obr. 4.1  Rovnová�ný fázový diagram oceli 15 128 
aproximovaný soustavou Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si. 

Obr. 4.2  Hmotnostní podíl fází v oceli 
15 128 vyjád� ený v závislosti na teplot� . 

 
 Z diagramu na obr. 4.2 a tab. 4.7 je patrné, �e p�i b� �ných provozních teplotách do 680°C 
by m� ly být ve struktu�e p�evá�n�  karbidy MC a dále karbidy M7C3 a M2C. Od teploty 680°C 
do teploty 730°C by m� ly být ve struktu�e p�ítomny karbidy MC a M7C3. Nad teplotou 730°C 
a� do teploty tém��  900°C by m� ly být stabilní jen karbidy MC. Nejmén�  stabilní by m� ly být 
karbidy M2C a to jen do teploty 680°C, p�i� em� jejich podíl by m� l s rostoucí teplotou prudce 
klesat. Karbidy M7C3 by m� ly být stabilní a� do teploty 730°C a jejich obsah ve struktu�e by 
se nem� l výrazn�  m� nit. Podíl karbid�  MC by se m� l s r� stem teploty m� nit jen málo. P�i 
teplot�  680°C byl m� l být jeho podíl maximální. Nad teplotou 730°C se jeho podíl prudce 
sni�uje a� na nulu p�i teplot�  tém��  900°C. Výpo� ty byl dále � íseln�  stanoven podíl 
minoritních fází a jejich chemické slo�ení, obojí v atomových procentech, viz. tab. 4.7. 
Z tabulky je vid� t, jaký by m� l být celkový podíl fází ve struktu�e a jaké fáze by se m� li p�i 
daných teplotách ve struktu�e vyskytovat. Vypo� ítané chemické slo�ení jednotlivých fází bylo 
porovnáváno s experimentáln�  zjišt� nými daty uvedenými v literatu�e [9, 23, 24]. 
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Tab. 4.7  Vypo� ítané minoritní fáze v oceli 15 128, jejich podíl a chemické slo�ení. 
Teplota 

 
podíl fáze 
v [at.%] 

C 
 

Fe 
 

Cr 
 

Mo 
 

V 
 

Mn 
 

Ni 
 

Si 
 

500°C 
 

MC 
M7C3 
M2C 

0,82 
0,04    
0,33 

47,10 
30,00 
33,33 

0,002 
12,94 
0,38 

0,42 
46,15 
13,10 

14,56 
0,87 
40,28 

37,84 
0,73 
7,32 

0,08 
9,30 
5,59 

- 
0,007 

- 

- 
- 
- 

575°C 
 

MC 
M7C3 

M2C 

0,88 
0,07 
0,21 

47,31 
30,00 
33,33 

0,013 
21,00 
1,20 

1,00 
37,87 
11,81 

15,03 
1,77 
42,53 

36,52 
0,74 
6,10 

0,12 
8,61 
5,03 

- 
0,017 

- 

- 
- 
- 

625°C 
 

MC       
M7C3 

M2C 

0,91 
0,11 
0,11 

47,40 
30,00 
33,33 

0,030 
26,61 
2,05 

1,51 
32,20 
10,18 

15,12 
2,71 
44,51 

35,80 
0,73 
5,63 

0,13 
7,73 
4,30 

- 
0,026 

- 

- 
- 
- 

900°C Jen FCC        - 

 
 P�ed zapo� etím experiment�  byla matrice tvo�ená sm� sí feritu a bainitu, vzhled struktury 
je na obr. 4.3. Matrice všech experimentálních vzork�  byla po ukon� ení �íhání tvo�ena 
feritem a popušt� ným bainitem, viz. obr. 4.5, 4.6 a 4.7, krom�  vzork�  s nejvyšší teplotou 
expozice, jejich� matrice je tvo�ena feritem a nepopušt� ným bainitem, viz. obr. 4.4. Je tomu 
tak proto, nebo�  teplota 900°C je ji� nad teplotou AC3, p�i ní� dochází k austenitizaci. P�i 
austenitizaci byly rozpušt� ny karbidy typu M2C a M7C3. Karbidy MC jsou podle výpo� tu 
stabilní a� do teploty 900°C a brání r� stu austenitického zrna. Z mikrostruktury je patrné, �e 
došlo jen k � áste� né austenitizaci, co� je mo�no vysv� tlit teplotou expozice na spodní hranici 
existence homogenního austenitu v rovnová�ném diagramu a tím malou hnací silou pro 
difúzní transformaci feritické matrice na austenit. Rychlým ochlazením do vody 
transformoval vzniklý austenit na bainit, viz. obr. 4.4 vpravo.  
 Nejvyšší podíl minoritních fází by m� l být podle tab. 4.7 p�i teplot�  500°C. Za teploty 
500°C byly pozorovány velmi jemné � ástice vylou� ené po hranicích p� vodních 
austenitických zrn a shluky jemných � ástic byly vylou� eny uprost�ed zrn, viz obr. 4.7. P�i 
teplot�  575°C došlo k úbytku ur� itého podílu � ástic zevnit� zrn (zmenšení shluk� ), jemné 
� ástice vylou� ené po hranicích zrn z� staly stabilní, viz. obr. 4.6. P�i teplot�  625°C došlo ji� 
k � áste� né rekrystalizaci. � ástice z� staly relativn�  jemné, ale vzrostla jejich vzájemná 
vzdálenost, viz. obr. 4.5. Všechny struktury obsahují velmi jemné zrnité � ástice rozmíst� né na 
celé ploše vzorku, je� nejsou tém��  vid� t. Je mo�né, �e se jedná o karbidy typu M7C3, ale pro 
jejich jednozna� ný d� kaz je t�eba provést pozorování na extrak� ní replice v transmisním 
elektronovém mikroskopu (TEM). � ástice karbid�  MC jsou zpravidla tak jemné, �e je mo�né 
je pozorovat pouze v transmisním elektronovém mikroskopu. 
 

  
Obr. 4.3  Bainiticko-feritická struktura oceli 15 128 p� ed zapo� etím experiment� , 

2% Nital, m�� ítko vlevo 20 mm, vpravo 10 mm. 
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Obr. 4.4  Bainiticko-feritická struktura oceli 15 128 vzorku � .6 (900°C/16h), 

2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie a vpravo REM, m�� ítko 10 mm. 
 

  
Obr. 4.5  Bainiticko-feritická struktura oceli 15 128 vzorku � .7 (625°C/160h), 

2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie, vpravo REM, m�� ítko 10 mm. 
 

  
Obr. 4.6  Bainiticko-feritická struktura oceli 15 128 vzorku � .8 (575°C/320h), 

2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie, vpravo REM, m�� ítko10 mm. 
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Obr. 4.7  Bainiticko-feritická struktura oceli 15 128 vzorku � .9 (500°C/1000h), 

2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie, vpravo REM, m�� ítko10 mm. 
 
 
 Ocel 15 313 
 � adí se do skupiny nízkolegovaných feritických ocelí typu 2,25Cr-1Mo s dostate� nou 
�áropevností do teplot 560°C. V programovém systému Thermo-Calc byla tato ocel 
simulována soustavou Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si o chemickém slo�ení, viz. tab. 4.8. Pro 
výpo� et byla pou�ita databáze ALLO2 a byly povoleny fáze: BCC_A2, FCC_A1, FCC_MX, 
HCP_A3, LAVES, LIQUID:L, M3C, M6C, M7C3, M23C6, viz. p�íloha tab. 10.2. Na základ�  
t� chto údaj�  byl vypo� ítán rovnová�ný fázový diagram této oceli, který je obr. 4.8. Dále byl 
vypo� ítán graf hmotnostního podílu fází v závislosti na teplot� , viz. obr. 4.9. Pro p�íslušné 
experimentální teploty, viz. tab. 4.4, byly vypo� ítány podíly minoritních fází a jejich 
chemické slo�ení, viz. tab. 4.9. 
 
Tab. 4.8  Chemické slo�ení simulované oceli 15 313. 

C Cr Mo V Mn Ni Si Chemické slo�ení  
v [hm.%] 0,11 0,55 0,51 0,31 0,58 0,09 0,25 

 

 

 
 

Obr. 4.8  Rovnová�ný fázový diagram oceli 15 313 
aproximovaný soustavou Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si. 

Obr. 4.9  Hmotnostní podíl fází v oceli 
15 313 vyjád� ený v závislosti na teplot� . 

 
 Z diagramu na obr. 4.9 a tab. 4.9 je patrné, �e p�i nízkých provozních teplotách okolo 
450°C by m� ly být ve struktu�e p�evá�n�  karbidy M6C, dále karbidy M23C6 a M7C3, které si 
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navzájem konkurují. V intervalu teplot od 470°C a� do 640°C, který pokrývá celý interval 
pracovních teplot, by se m� ly ve struktu�e vyskytovat karbidy M6C a M7C3. V intervalu teplot 
640°C a� 740°C by se m� ly ve struktu�e tvo�it karbidy M2C, které tak nahrazují karbidy M6C. 
V tomto intervalu teplot by m� la být struktura tvo�ena karbidy M7C3 a M2C. V úzkém 
intervalu teplot od 740°C do 780°C by m� ly být ve struktu�e pouze karbidy M7C3, které by se 
p�i dalším zvýšení teploty m� ly velmi rychle rozpustit. Nejmén�  stabilní by m� ly být karbidy 
M23C6 a to jen do teploty 470°C, p�i� em� jejich podíl by m� l s rostoucí teplotou velmi prudce 
klesat. Karbidy M6C by m� ly být stabilní a� do teploty 650°C, nad ní� by se m� ly výrazn�  
rozpoušt� t ve prosp� ch karbid�  M2C. Karbidy M2C jsou stabilní jen do teploty 740°C a jejich 
obsah ve struktu�e s rostoucí teplotou nejprve rychle naroste a poté pozvolna klesá. Jejich 
výskyt se projeví také v poklesu podílu karbid�  M7C3. Podíl karbid�  M7C3 by m� l s r� stem 
teploty pozvolna nar� stat a� do teploty 780°C, nad ní� dochází jeho rychlému rozpoušt� ní. 
Výpo� ty byl dále � íseln�  stanoven podíl minoritních fází a jejich chemické slo�ení, obojí 
v atomových procentech, viz. tab. 4.9. Z tabulky je vid� t, jaký by m� l být celkový podíl fází 
ve struktu�e a jaké fáze by se m� ly p�i daných teplotách ve struktu�e vyskytovat. Vypo� ítané 
chemické slo�ení jednotlivých fází bylo porovnáváno s experimentáln�  zjišt� nými daty 
uvedenými v literatu�e [9, 23]. 
 
Tab. 4.9  Vypo� ítané minoritní fáze v oceli 15 313, jejich podíl a chemické slo�ení. 

Obsah prvku v [at.%] Teplota 
 

Podíl fáze 
v [at.%] C Fe Cr Mo V Mn Ni Si 

500°C 
 

M6C 
M7C3 

0,66   
1,16 

14,29 
30,00 

29,63 
4,77 

4,18 
61,22 

51,17 
0,44 

0,74 
0,26 

- 
3,31 

- 
0,002 

- 
- 

575°C 
 

M6C 
M7C3 

0,66   
1,23 

14,29 
30,00 

31,02 
9,11 

4,73 
56,41 

49,26 
0,92 

0,71 
0,30 

- 
3,26 

0,001 
0,006 

- 
- 

625°C 
 

M6C 
M7C3 

0,50  
1,30 

14,29 
30,00 

32,30 
12,76 

4,83 
52,41 

47,90 
1,41 

0,68 
0,33 

- 
3,09 

0,002 
0,010 

- 
- 

900°C jen FCC         

 
 P�ed zapo� etím experiment�  byla matrice tvo�ená sm� sí bainitu a feritu, vzhled struktury 
je na obr. 4.10. Matrice všech experimentálních vzork�  byla po ukon� ení �íhání tvo�ena sm� sí 
popušt� ného bainitu a feritu, viz. obr. 4.12, 4.13 a 4.14, krom�  vzork�  s nejvyšší teplotou 
expozice, jejich� matrice je tvo�ena nepopušt� ným bainitem, viz. obr. 4.11. Je tomu tak proto, 
nebo�  teplota 900°C je ji� nad teplotou AC3, p�i ní� dochází k austenitizaci. P�i austenitizaci 
byly rozpušt� ny všechny minoritní fáze a po ochlazení se austenit znovu transformoval na 
bainit, viz. obr. 4.11 vpravo.  
 Nejvyšší podíl minoritních fází by m� l být podle obr. 4.9 p�i teplot�  450°C. Proto�e však 
je tato oblast mimo obvyklé pracovní teploty této oceli, m� l by být nejvyšší podíl minoritních 
fází okolo teploty 550°C. Za teploty 500°C byly pozorovány velmi jemné � ástice vylou� ené 
po hranicích p� vodních austenitických zrn a shluky jemných � ástic byly vylou� eny uprost�ed 
zrn, viz obr. 4.14. P�i teplot�  575°C došlo k úbytku ur� itého podílu � ástic zevnit� zrn 
(zmenšení shluk� ), jemné � ástice vylou� ené po hranicích zrn z� staly stabilní, viz. obr. 4.13. 
P�i teplot�  625°C z� staly � ástice relativn�  jemné, ale vzrostla jejich vzájemná vzdálenost, viz. 
obr. 4.12. Všechny struktury obsahují velmi jemné zrnité � ástice rozmíst� né na celé ploše 
vzorku a také �etízky � ástic po hranicích p� vodního austenitického zrna. Je pravd� podobné, 
�e se jedná o karbidy typu M7C3, ale pro jejich jednozna� nou identifikaci je t�eba provést 
pozorování na extrak� ní replice v transmisním elektronovém mikroskopu (TEM). 
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Obr. 4.10  Bainitická struktura oceli 15 313 p� ed zapo� etím experiment� ,  

2% Nital, m�� ítko vlevo 20 mm, vpravo 10 mm. 
 

  
Obr. 4.11  Bainitická struktura oceli 15 313 vzorku � .6 (900°C/16h), 
2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie, vpravo REM, m�� ítko 10 mm. 

 

  
Obr. 4.12  Bainitická struktura oceli 15 313 vzorku � .7 (625°C/160h), 
2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie, vpravo REM, m�� ítko 10 mm. 

 



 

 50 

  
Obr. 4.13  Bainitická struktura oceli 15 313 vzorku � .8 (575°C/320h), 
2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie, vpravo REM, m�� ítko 10 mm. 

 

  
Obr. 4.14  Bainitická struktura oceli 15 313 vzorku � .9 (500°C/1000h), 

2% Nital, vlevo sv� telná mikroskopie, vpravo REM, m�� ítko 10 mm. 
 

4.3.2 Svarové spoje 15 128/15 313 
 
 V práci byla studována strukturní stabilita heterogenního svarového spoje ocelí 
15 128/15 313. Pro základní úvahu o chování svarového spoje b� hem tepelné expozice byla 
pou�ita aktivita uhlíku spo� ítaná v programu Thermo-Calc pro ob�  oceli tvo�ící svarový spoj, 
viz. obr. 4.15 a 4.16. 

  
Obr. 4.15  Vypo� tená  závislost aktivity 

uhlíku na teplot�  v oceli 15 128. 
Obr. 4.16  Vypo� tená závislost aktivity 

uhlíku na teplot�  v oceli 15 313. 
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 V experimentálních difúzních � láncích studovaných v této práci je pásmo ztavení velmi 
úzké a nedochází tudí� k promíchání kov� . V reálných svarových spojích je však tato oblast 
pom� rn�  široká (závisí na metod�  sva�ování) a má významný vliv na jeho vlastnosti. Z toho 
d� vodu byl simulován také materiál s chemickým slo�ením odpovídající pr� m� ru obou 
materiál� . Mohl by být vhodným výchozím materiálem pro návrh p�ídavného materiálu pro 
svary t� chto typ�  ocelí. V programovém systému Thermo-Calc byla tato ocel simulována 
soustavou Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si o chemickém slo�ení, viz. tab. 4.10. Na základ�  t� chto 
údaj�  byl vypo� ítán rovnová�ný fázový diagram této oceli, který je obr. 4.17. Dále byl 
vypo� ítán graf hmotnostního podílu fází v závislosti na teplot� , viz. obr. 4.18. Také byl 
vypo� ítán pr� b� h aktivity uhlíku v oceli a byl navíc dopln� n pr� b� hy aktivit uhlíku ve 
výchozích ocelích, viz. obr. 4.19. Nakonec byly provedeny výpo� ty izotermických �ez�  pro 
jednotlivé materiály p�i teplot�  575°C, obr. 4.20, 4.21 a 4.22. 
 
Tab. 4.10  Chemické slo�ení simulované pr� m� rné oceli 15128-15313. 

C Cr Mo V Mn Ni Si Chemické slo�ení  
v [hm.%] 0,105 1,44 0,72 0,16 0,58 0,13 0,26 

 

 

 
 

 
Obr. 4.17 Fázový diagram pr� m� rného materiálu 
15128-15313 aproximovaného soustavou Fe-C-
Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si. 

Obr. 4.18 Hmotnostní podíl fází 
v pr� m� rném materiálu 15128-15313 
v závislosti na teplot� . 

 
 P�edpokládanou výchozí matricí této oceli po tepelném zpracování by byl bainit. 
P�edpokládaná struktura všech experimentálních vzork�  by byla tvo�ena bainitem a karbidy 
M7C3, M2C a MC.  Zatímco mno�ství karbid�  MC a M7C3 s rostoucí teplotou pozvolna roste, 
podíl karbid�  M2C výrazn�  klesá. Došlo také k posunu teploty, p�i ní� se ve struktu�e 
vyskytuje nejv� tší obsah minoritních fází z teploty 500°C u oceli 15 128 a z teploty 550°C u 
oceli 15 313 na 640°C.  
 Z pr� b� hu aktivit uhlíku na obr. 4.19 je patrné, �e u pr� m� rné oceli 15128-15313 je 
aktivita uhlíku ní�e ne� v p�edpokládané polovin� . Tento gradient aktivity by mohl být stále 
ne�ádoucí zvlášt�  u spoj�  sou� ástí z t� chto ocelí p�i dlouhodobé expozici �ádov�  100 000 
hodin. Vypo� ítané izotermické �ezy, viz obr. 4.20, 4.21 a 4.22, slou�í jako základní vodítko 
pro zjišt� ní oblastí, ve kterých se budeme p�i výpo� tu svarového spoje pohybovat. Pro 
jednoduchost je šipkou zobrazena p�edpokládaná „p�ímá cesta“ z jedné oceli do druhé. 
V programu DICTRA je mo�no p�i simulaci svarového spoje vypo� íst k� ivku difúzní cesty. 
Dopln� ním t� chto �ez�  o tuto difúzní cestu by bylo názorn�  ukázáno, p�es jaká fázová pole se 
tato difúzní cesta realizuje. 
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Obr. 4.19 Vypo� tená závislost aktivity 
uhlíku na teplot�  pro oceli 15 128, 15 313 a 
pr� m� rný materiál 15128-15313. 

 Obr. 4.20 Izotermický � ez rovn. fáz. 
diagramem pr� m� rného materiálu 15128-
15313 aproximované  soustavou Fe-C-Cr-Mo-
V-Mn-Ni-Si p� i 575°C. 

 

  
Obr. 4.21 Izotermický � ez rovn. fázovým 
digramem oceli 15 128 aproximované soust. 
Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si p� i 575°C. 

Obr. 4.22 Izotermický � ez rovn. fázovým 
diagramem oceli 15 313 aproximované soust. 
Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si p� i 575°C. 

 

 
 Vzorek � .6 (900°C/16h) 
 U obou ocelí je teplota 900°C ji� nad teplotou AC3 a tak došlo u obou ocelí k austenitizaci. 
Austenitizace však probíhala u ka�dé oceli rozdílnou rychlostí. Zatímco u oceli 15 313 došlo 
prakticky k úplné austenitizaci, u oceli 15 128 došlo k austenitizaci pouze � áste� n� . To m� �e 
souviset s p�ítomností velmi jemných � ástic karbid�  MC, které jsou hust�  dispergované a 
brání tak r� stu austenitického zrna. Dále se mohou projevit nep�esnosti v databázích, které 
mohou ovlivnit polohu teploty AC3.  
 Struktura matrice oceli 15 128 se ve vzorku � .6 zm� nila ze sm� si feritu a popušt� ného 
bainitu na sm� s feritu a nepopušt� ného bainitu. Struktura matrice oceli 15 313 se zm� nila ze 
sm� si feritu a popušt� ného bainitu na nepopušt� ný bainit, viz. obr. 4.23, 4.24 a 4.25.  
 P�i teplot�  900°C je aktivita uhlíku v obou ocelích nízká a je nízký i gradient aktivity 
uhlíku, viz. obr. 4.15, 4.16 a 4.19. Difúzní procesy v oblasti svarového spoje by nem� ly 
zp� sobovat výrazné p�erozd� lení uhlíku v této oblasti. Studium mikrostruktury potvrdilo, �e 
nedošlo k její zm� n�  v oblasti svarového rozhraní, viz. obr. 4.24 a 4.25.  
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 Hodnocení struktury je dopln� no m�� ením miktrotvrdosti p�es rozhraní svarového spoje, 
viz. obr. 4.26. V oblasti svarového spoje dochází k výraznému zlomu v hodnotách 
mikrotvrdosti, viz. obr. 4.27. U obou ocelí dochází k mírnému zvýšení mikrotvrdosti sm� rem 
ke svarovému rozhraní. U oceli 15128 je to p�ibli�n �  30 HV 0,05 a u oceli 15 313 asi 40 HV 
0,05. P�i m�� ení mikrotvrdosti se v oblasti oceli 15 128 náhodn�  vyskytly enormn�  vysoké 
hodnoty mikrotvrdosti. Tyto rozdíly z�ejm�  souvisí s heterogenitou struktury tvo�enou sm� sí 
feritu a nepopušt� ného bainitu, viz. obr. 4.28. 
 

  
Obr. 4.23  Rozhraní svarového spoje vzorku � .6 (900°C/16h), 

2% Nital, optická mikroskopie, m�� ítko vlevo 20 mm, vpravo 10 mm. 
 

  
Obr. 4.24  Rozhraní svarového spoje vzorku � .6 (900°C/16h), 

2% Nital, REM, m�� ítko vlevo 50 mm, vpravo 10 mm. 
 

  
Obr. 4.25  P� ilehlé oblasti rozhraní svarového spoje vzorku � .6 (900°C/16h),  

2% Nital, vlevo ocel 15 128, vpravo ocel 15 313, REM, m�� ítko 10 mm. 
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Vzorek � .6 (900°C/16h), vlevo ocel 15 128 a vpravo ocel 15 313
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Obr. 4.26  Pr� b� h mikrotvrdosti p� es svarové rozhraní vzorku � .6. 

 

  
Obr. 4.27  M�� ení mikrotvrdosti p� es svarové 
rozhraní vzorku � .6 (900°C/16h) vlevo ocel 
15 128 a vpravo 15 313, m�� ítko 50 mm. 

Obr. 4.28  Rozdílné hodnoty mikrotvrdosti 
p� i m�� ení mikrotvrdosti oceli 15 128 ve 
vzorku � .6, 2% Nital, m�� ítko 5 mm. 

 
 

 Vzorek � .7 (625°C/160h) 
 P�i teplot�  625°C je aktivita uhlíku v oceli 15 128 velmi vysoká a v oceli 15 313 nízká, a 
proto je velký i gradient aktivity uhlíku, viz. obr. 4.15, 4.16 a 4.19. Tento gradient je ze všech 
� ty� studovaných podmínek �íhání nejvyšší. Lze tedy p�edpokládat velmi intenzivní difúzní 
procesy v oblasti svarového spoje, je� by se m� ly projevit ve výrazném p�erozd� lení uhlíku 
v této oblasti a v tvorb�  nauhli� ených a oduhli� ených oblastí. Za této teploty lze dále 
p�edpokládat intenzivní precipitaci � ástic minoritních fází.  
 P�i studiu mikrostruktury svarového spoje bylo zjišt� no, �e došlo k rozpadu bainitu v obou 
ocelích, p�i� em� v oceli 15 313 je tento rozpad doprovázen intenzivní precipitací � ástic 
minoritních fází. Na obr. 4.29 a� 4.32 je patrné, �e dochází k významnému p�erozd� lení 
uhlíku v oblasti rozhraní svarového spoje a následné tvorb�  karbidických � ástic. Toto 
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p�erozd� lení lze dokázat také nep�ímo z m�� ení mikrotvrdosti nap�í�  svarovým spojem, viz. 
obr. 4.33. P�i pozorování svarového rozhraní v metalografickém mikroskopu se nauhli� ená 
oblast oceli 15 313 jeví jako tmavý pruh.  
 Ve struktu�e oceli 15 128 jsou patrné �ídce rozptýlené a relativn�  velké zrnité � ástice, viz. 
obr. 4.29 a 4.31. Je mo�né, �e se jedná o karbidy typu M2C nebo M7C3. Dále lze vid� t ve 
struktu�e velmi jemné zrnité � ástice rozptýlené rovnom� rn� . Je mo�né, �e jsou to � ástice 
karbid�  MC, ale toto i p�edchozí tvrzení by bylo vhodné podlo�it analýzou v TEM. Struktura 
v oblasti svarového rozhraní a ve st�edové oblasti této poloviny vzorku (tj. oblast neovlivn� ná 
difúzními pochody ve svarové oblasti) je prakticky stejná. M�� ení mikrotvrdosti ale 
prokázalo, �e došlo k pozvolnému poklesu tvrdosti sm� rem ke svarovému spoji. V t� sné 
blízkosti svarového rozhraní je oduhli� ená oblast, která je široká asi 200 mm a v ní� klesá 
tvrdost asi o 15 HV 0,05. 
 Ve struktu�e oceli 15 313 na obr. 4.29 jsou patrné drobné a velmi hust�  rozptýlené � ástice. 
P�i velkém zv� tšení lze na obr. 4.32 rozeznat dv�  skupiny � ástic. Jednou skupinou jsou velmi 
jemné � ástice rozmístn� né rovnom� rn�  a druhou skupinou jsou hrubší � ástice, které se 
vyskytují nahodile nebo na hranicích p� vodních austenitických zrn. Ve svarové oblasti 
dochází k nauhli� ování oceli, které se projevuje ve v� tším po� tu karbidických � ástic ve 
struktu�e, viz. obr. 4.32 vpravo. Tuto zm� nu mikrostruktury dokazuje nep�ímo i m�� ení 
mikrotvrdosti, viz. obr. 4.33. Nauhli� ená oblast v oceli 15 313 je široká asi 300 mm a nár� st 
tvrdosti je asi 30 HV 0,05. 
 

  
Obr. 4.29  Rozhraní svarového spoje vzorku � .7 (625°C/160h), 

2% Nital, optická mikroskopie, m�� ítko vlevo 20 mm, vpravo 10 mm. 
 

  
Obr. 4.30  Rozhraní svarového spoje vzorku � .7 (625°C/160h), 

2% Nital, REM, m�� ítko vlevo 50 mm, vpravo 10 mm. 
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Obr. 4.31  Struktura oceli 15 128 vzorku � .7 (625°C/160h), vlevo neovlivn� ná struktura a 

vpravo p� ilehlá oblast svarového rozhraní, 2% Nital, REM, m�� ítko 5 mm. 
 

  
Obr. 4.32  Struktura oceli 15 313 vzorku � .7 (625°C/160h), vlevo neovlivn� ná struktura a 

vpravo p� ilehlá oblast svarového rozhraní, 2% Nital, REM, m�� ítko 5 mm. 

Vzorek � .7 (625°C/160h), vlevo ocel 15 128 a vpravo ocel 15  313
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Obr. 4.33  Pr� b� h mikrotvrdosti p� es svarové rozhraní vzorku � .7. 
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 Vzorek � .8 
 P�i teplot�  575°C je aktivita uhlíku v oceli 15 128 stále velmi vysoká a v oceli 15 313 
relativn�  nízká, a proto je velký i gradient aktivity uhlíku, viz. obr. 4.15, 4.16 a 4.19. Tento 
gradient je jen o n� co málo menší ne� za podmínek vzorku � .7. Lze p�edpokládat velmi 
intenzivní difúzní procesy v oblasti svarového spoje, je� by se m� ly projevit ve výrazném 
p�erozd� lení uhlíku v této oblasti a v tvorb�  nauhli� ených a oduhli� ených oblastí. Za této 
teploty lze také p�edpokládat intenzivní precipitaci � ástic minoritních fází.  
 P�i studiu mikrostruktury svarového spoje bylo zjišt� no, �e došlo k rozpadu bainitu v obou 
ocelích, p�i� em� v oceli 15 313 je tento rozpad doprovázen intenzivní precipitací � ástic 
minoritních fází, viz. obr. 4.34 a 4.35. Na obr. 4.36 a 4.37 je patrné, �e dochází 
k významnému p�erozd� lení uhlíku v oblasti rozhraní svarového spoje a následné tvorb�  
karbidických � ástic. Toto p�erozd� lení lze dokázat také nep�ímo z m�� ení mikrotvrdosti 
nap�í�  svarovým spojem, viz. obr. 4.38. P�i pozorování svarového rozhraní v metalografickém 
mikroskopu se nauhli� ená oblast oceli 15 313 jeví jako tmavý pruh. Na obr. 4.34 je patrné 
dobré spojení mezi ocelemi, projevující se vzájemným „pror� stáním“ obou struktur. 
 Ve struktu�e oceli 15 128 jsou patrné �ídce rozptýlené a relativn�  velké zrnité � ástice, viz. 
obr. 4.35 a 4.36. Je mo�né, �e se jedná o karbidy typu M7C3. Dále lze vid� t ve struktu�e velmi 
jemné zrnité � ástice rozptýlené rovnom� rn� . Je mo�né, �e jsou to � ástice karbid�  MC, ale toto 
i p�edchozí tvrzení by bylo vhodné podlo�it analýzou v TEM. Struktura v oblasti svarového 
rozhraní je odlišná od struktury v oblasti vzdálené od svarového rozhraní v této polovin�  
vzorku (tj. oblast neovlivn� ná difúzními pochody ve svarové oblasti). Ve svarové oblasti 
dochází k oduhli� ování oceli, které se projevuje ve sní�eném po� tu karbidických � ástic ve 
struktu�e, viz. obr. 4.36 vpravo. Tuto zm� nu mikrostruktury dokazuje i m�� ení mikrotvrdosti 
p�es svarové rozhraní, viz. obr. 4.38. Ve vzdálenosti 2 mm od svaru sm� rem ke svarovému 
rozhraní dochází k pozvolnému poklesu tvrdosti, který v oduhli� ené oblasti nabírá na 
intenzit� . Oduhli� ená oblast je široká asi 250 mm a pokles tvrdosti je asi 15 HV 0,05.  
 Ve struktu�e oceli 15 313 na obr. 4.34 jsou patrné drobné a velmi hust�  rozptýlené � ástice. 
P�i velkém zv� tšení lze na obr. 4.37 rozeznat dv�  skupiny � ástic. Jednou skupinou jsou velmi 
jemné � ástice rozmístn� né ve struktu�e rovnom� rn�  a druhou skupinou jsou hrubší � ástice, 
které se vyskytují nahodile nebo na hranicích bainitických a p� vodních austenitických zrn. Ve 
svarové oblasti dochází k nauhli� ování oceli, které se projevuje ve v� tším po� tu karbidických 
� ástic ve struktu�e, viz. obr. 4.37 vpravo. Toto nauhli� ení dokazuje i m�� ení mikrotvrdosti 
nár� stem hodnot mikrotvrdosti v této oblasti. viz. obr. 4.38. Nauhli� ená oblast je široká asi 
350 mm a zvýšení tvrdosti je asi 35 HV 0,05.  
 

  
Obr. 4.34  Rozhraní svarového spoje vzorku � .8 (575°C/320h), 

2% Nital, optická mikroskopie, m�� ítko vlevo 20 mm, vpravo 10 mm. 
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Obr. 4.35  Rozhraní svarového spoje vzorku � .8 (575°C/320h), 

2% Nital, REM, m�� ítko vlevo 50 mm, vpravo 10 mm. 
 

  
Obr. 4.36  Struktura oceli 15 128 vzorku � .8 (575°C/320 h), vlevo neovlivn� ná struktura a 

vpravo p� ilehlá oblast svarového rozhraní, 2% Nital, REM, m�� ítko 5 mm. 
 

  
Obr. 4.37  Struktura oceli 15 313 vzorku � .8 (575°C/320 h), vlevo neovlivn� ná struktura a 

vpravo p� ilehlá oblast svarového rozhraní, 2% Nital, REM, m�� ítko 5 mm. 
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Vzorek � .8 (575°C/320h), vlevo ocel 15 128 a vpravo ocel 15  313
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Obr. 4.38  Pr� b� h mikrotvrdosti p� es svarové rozhraní vzorku � .8. 

 
 Pro tento vzorek byla provedena experimentální analýza profilu uhlíku p�es svarové 
rozhraní, viz. obr. 4.43. Zm� na v koncentraci uhlíku je v tomto spoji v �ádech setin hm.%. 
V oceli 15 128 je oduhli� ení pom� rn�  malé, jen asi 0,01 hm.% a je patrné cca do vzdálenosti 
400 mm od spoje. V oceli 15 313 je nauhli� ení vysoké a� na hodnotu 0,150 hm.% C, ale 
prudce klesá a je patrné jen do vzdálenosti asi 200 mm. 
 Pr� b� h redistribuce uhlíku byl také simulován výpo� tov�  v programové nadstavb�  
DICTRA systému Thermo-Calc. Ob�  oceli byly simulovány systémem Fe-C-Cr-Mo-V o 
chemickém slo�ení v tab. 4.6 a 4.9. Na základ�  t� chto údaj�  byl proveden výpo� et. Soubor 
s ulo�enými výsledky byl dále zpracováván a jeho výstupy jsou grafy:  

·  pr� b� hu aktivity uhlíku p�es svarové rozhraní,  
·  rozlo�ení chrómu p�es svarové rozhraní,  
·  p�erozd� lení uhlíku ve svarovém spoji, 
·  pr� b� h fázového slo�ení p�es svarové rozhraní.   

 
 Na obr. 4.39 je zobrazen pr� b� h aktivity uhlíku po svarovém profilu a celkové ší�ce 2 
mm, na ka�dou stranu 1 mm, p�i� em� svarové rozhraní je na ose v bod�  10x10-4 m. 
Nespojitost v pr� b� hu aktivity uhlíku je dána p�edevším skokovou zm� nou chemického 
slo�ení, tzn. absencí zóny ztavení. Z grafu je vid� t velký aktivitní gradient, který je hnací silou 
pro difúzi uhlíku p�es svarové rozhraní. 
 Na obr. 4.40 je pr� b� h rozlo�ení chrómu v blízkosti svarového rozhraní. Jeho zm� na je 
skoková a lze �íci, �e k jeho difúzi prakticky nedochází.  
 Na obr. 4.41 je pr� b� h redistribuce uhlíku ve svarovém spoji. Pro názornost je pr� b� h 
p�idán do grafu s experimentálními výsledky na obr. 4.43. Z n� j je patrná pom� rn�  dobrá 
shoda s experimentáln�  nam�� enými daty. Nesoulad je však patrný zejména v ší�ce nauhli� ené 
zóny (CEZ) oceli 15 313 a v pom� rn�  hlubokém oduhli� ení a ší�ce oduhli� ené zóny (CDZ) 
oceli 15 128. Tento nesoulad m� �e být zp� sobený tím, �e výpo� et klade d� raz více na výši 
difúzního píku ne� na hloubku oduhli� ení a ší�ku ovlivn� ných oblastí. 
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 Na obr. 4.42 je pr� b� h fázového slo�ení p�es rozhraní svarového spoje. V oceli 15 128 
došlo k oduhli� ení, které vedlo k úplnému rozpušt� ní karbid�  typu M7C3 a k � áste� nému 
rozpušt� ní karbid�  typu MC. V oceli 15 313 došlo na nauhli� ení, které vedlo k výraznému 
zvýšení podílu karbid�  typu M7C3, p�i� em� obsah karbid�  M6C z� stal prakticky nezm� n� n. 
 

  

Obr. 4.39 Pr� b� h aktivity uhlíku p� es 
svarové rozhraní simulovaného svarového 
spoje pro podmínky vzorku � .8 
(575°C/320h), vlevo ocel 15 128 a vpravo 
ocel 15 313, aproximované systémem Fe-C-
Cr-Mo-V. 

Obr. 4.40 Graf rozlo�ení chrómu po délce 
simulovaného svarového spoje pro podmínky 
vzorku � .8 (575°C/320h), vlevo ocel 15 128 a 
vpravo ocel 15 313, aproximované systémem 
Fe-C-Cr-Mo-V. 

 

  

Obr. 4.41 Graf reditribuce uhlíku p� es svarové 
rozhraní simulovaného svarového spoje pro 
experimentální podmínky vzorku � .8 
(575°C/320h), vlevo ocel 15128 a vpravo ocel 
15 313, aproximované systémem Fe-C-Cr-Mo-
V. 

Obr. 4.42 Pr� b� h fázového slo�ení p� es 
svarové rozhraní simulovaného svarového 
spoje pro experimentální podmínky vzorku 
� .8 (575°C/320h), vlevo ocel 15 128 a 
vpravo ocel 15 313 aproximované systémem 
Fe-C-Cr-Mo-V. 
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Vzorek � .8 (575°C/320h), vlevo ocel 15 128 a vpravo ocel 15  313
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Obr. 4.43  Pr� b� h p� erozd� lení uhlíku p� es svarové rozhraní vzorku � .8 (575°C/320h), 

body zobrazují data získaná experimentáln� , k� ivka zobrazuje data simulovaná výpo� tem. 
 
 
 Vzorek � .9 (500°C/1000h) 
 P�i teplot�  500°C je aktivita uhlíku v oceli 15 128 zvýšená a v oceli 15 313 nízká, viz. 
4.15, 4.16 a 4.19. P�esto�e není gradient aktivity uhlíku vysoký, lze p�edpokládat, �e budou 
probíhat difúzní pochody, i kdy� podstatn�  pomaleji, ne� p�i podmínkách expozice vzork�  � . 
7 a 8. Ve spojení s pom� rn�  dlouhou dobou �íhání m� �e docházet k pom� rn�  intenzivním 
difúzním proces� m v oblasti svarového spoje. Tyto procesy by se m� ly projevit v 
p�erozd� lení uhlíku v této oblasti a v tvorb�  nauhli� ených a oduhli� ených oblastí. Za této 
teploty lze rovn� � p �edpokládat precipitaci � ástic minoritních fází. 
 P�i studiu mikrostruktury svarového spoje bylo zjišt� no, �e došlo k rozpadu bainitu v obou 
ocelích, p�i� em� v oceli 15 313 je tento rozpad doprovázen intenzivní precipitací � ástic 
minoritních fází, viz. obr. 4.44 a 4.45. Na obr. 4.46 a 4.47 je patrné, �e dochází k p�erozd� lení 
uhlíku v oblasti rozhraní svarového spoje a následné tvorb�  karbidických � ástic. Toto 
p�erozd� lení lze dokázat také z m�� ení mikrotvrdosti nap�í�  svarovým spojem, viz. obr. 4.48. 
P�i pozorování svarového rozhraní v metalografickém mikroskopu se nauhli� ená oblast oceli 
15 313 jeví jako tmavý pruh.  
 Ve struktu�e oceli 15 128 jsou patrné �ídce rozptýlené a relativn�  velké zrnité � ástice, viz. 
obr. 4.46. Je mo�né, �e se jedná o karbidy typu M7C3. Dále lze vid� t ve struktu�e velmi jemné 
zrnité � ástice rozptýlené rovnom� rn� . Je mo�né, �e jsou to � ástice karbid�  MC, ale toto i 
p�edchozí tvrzení by bylo vhodné podlo�it analýzou v TEM. Struktura v oblasti svarového 
rozhraní je odlišná od struktury v oblasti vzdálené od svarového rozhraní v této polovin�  
vzorku (tj. oblast neovlivn� ná difúzními pochody ve svarové oblasti). Ve svarové oblasti 
dochází k oduhli� ování oceli, které se projevuje ve sní�eném po� tu karbidických � ástic ve 
struktu�e, viz. obr. 4.46 vpravo. Tuto zm� nu mikrostruktury dokazuje i m�� ení mikrotvrdosti 
p�es svarové rozhraní, viz. obr. 4.48. Oduhli� ená oblast je široká asi 250 mm a pokles tvrdosti 
je asi 15 HV 0,05. 
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 Ve struktu�e oceli 15 313 na obr. 4.44 jsou patrné drobné a velmi hust�  rozptýlené � ástice. 
P�i velkém zv� tšení lze na obr. 4.47 rozeznat dv�  skupiny � ástic. Jednou skupinou jsou velmi 
jemné � ástice rozmístn� né po hranicích zrn a druhou skupinou jsou shluky hrubých � ástic 
uvnit� bainitických zrn. Ve svarové oblasti dochází k nauhli� ování oceli, které se projevuje ve 
v� tším po� tu karbidických � ástic ve struktu�e, viz. obr. 4.37 vpravo. Toto nauhli� ení dokazuje 
i m�� ení mikrotvrdosti nár� stem hodnot mikrotvrdosti v této oblasti, viz. obr. 4.48. 
Nauhli� ená oblast je široká asi 400 mm a zvýšení tvrdosti je asi 35 HV 0,05. V t� sné blízkosti 
svarového rozhraní je velmi úzký pík tvrdosti. Tento pík je široký jen asi 100 mm a dochází 
zde ke zvýšení mikrotvrdosti a� o dalších 25 HV 0,05. Tuto precipita� n�  zpevn� nou oblast je 
mo�né pozorovat na obr. 4.45. 
   

  
Obr. 4.44  Rozhraní svarového spoje vzorku � .9 (500°C/1000h), 

2% Nital, sv� telná mikroskopie, m�� ítko vlevo 20 mm, vpravo 10 mm. 
 

 
Obr. 4.45  Rozhraní svarového spoje vzorku � .9 (500°C/1000h), 2% Nital, 

vlevo ocel 15 128 a  vpravo ocel 15 313, REM, m�� ítko 10 mm. 
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Obr. 4.46  Struktura oceli 15 128 vzorku � .8 (500°C/1000h), vlevo neovlivn� ná struktura a 

vpravo p� ilehlá oblast svarového rozhraní, 2% Nital, REM, m�� ítko 5 mm. 
 

  
Obr. 4.47  Struktura oceli 15 313 vzorku � .8 (500°C/1000h), vlevo neovlivn� ná struktura a 

vpravo p� ilehlá oblast svarového rozhraní, 2% Nital, REM, m�� ítko 5 mm. 
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Obr. 4.48  Pr� b� h mikrotvrdosti p� es svarové rozhraní vzorku � .9. 
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5. DISKUZE  VÝSLEDK �  
 
 V programovém systému Thermo-Calc byly simulovány oceli 15 128 a 15 313. Byly 
aproximovány shodnou soustavou Fe-C-Cr-Mo-V-Mn-Ni-Si, ale s p�íslušným chemickým 
slo�ením, viz. tab. 4.6 a 4.8. Pro výpo� et byly pou�ity shodné databáze ALLO2 a byly 
povoleny shodné fáze: BCC_A2, FCC_A1, FCC_MX, HCP_A3, LAVES, LIQUID:L, M3C, 
M6C, M7C3, M23C6. V p�íloze v tab. 10.1 a 10.2 jsou p�ilo�eny makra pou�itá pro výpo� ty. 
Výsledky simulací byly pro ka�dou ocel: 

·  rovnová�ný fázový diagram oceli (obr. 4.1, 4.8 a 4.17),  
·  graf hmotnostního podílu fází v oceli v závislosti na teplot�  (obr. 4.2, 4.8 a 4.18), 
·  graf závislosti aktivity uhlíku v oceli na teplot�  (obr. 4.15, 4.16 a 4.19), 
·  podíl a chemické slo�ení minoritních fází v oceli pro dané teploty (tab. 4.7 a 4.9), 
·  izotermický �ez rovnová�ným fázovým diagramem p�i teplot�  575°C (obr. 4.20, 4.21 a 

4.22). 
 Je t�eba zd� raznit, �e program Thermo-Calc po� ítá pouze termodynamicky 
nejrovnová�n� jší stav, zatímco stav v reálném materiálu m� �e být od tohoto stavu více � i 
mén�  vzdálený. P�esto lze výpo� ty provedené v programu Thermo-Calc pou�ívat pro 
posouzení strukturní stability �áropevných ocelí za vysokých teplot. 
 

Ocel 15 128 
 Rovnová�ný fázový diagram oceli 15 128 simulovaný v programovém systému Thermo-
Calc v práci Jana [29] byl pou�it jako cílový diagram, viz. obr. 5.1. Fází MX jsou v p�ípad�  
oceli 15 128 karbidy MC. V tomto diagramu se nevyskytuje fáze M2C (HCP_A3), p�esto�e 
byla pro výpo� et povolena. Je tomu tak proto, �e byly pro tuto fázi v databázi ALLO2 
povoleny v podm�í�ce krom�  uhlíku a dusíku i vakance, tak�e karbidy mohly mít 
nestechiometrické slo�ení. Unucka [9] ale provedl úpravu této fáze, vakance zakázal a 
provád� l výpo� ty s fází M2C zachovávajícími stechiometrii. V této oceli se mu sice 
nepoda�ilo tento typ fáze ve struktu�e experimentáln�  prokázat, ale v jiných nízkolegovaných 
ocelích ano. Z provedených analýz chemického slo�ení karbid�  zjistil, �e tyto karbidy 
stechiometrii zachovávají. Tím bylo potvrzeno, �e výpo� et se stechiometrickými karbidy M2C 
byl správný.  
 

 
 

Obr. 5.1 Rovnová�ný fázový diagram oceli 
15 128 aproximovaný soustavou Fe-C-Cr-
Mo-V bez upravené fáze M2C [29]. 

Obr. 5.2 Rovnová�ný fázový diagram oceli 
15 128 aproximovaný soustavou Fe-C-Cr-Mo-
V-Ni-Si s upravenou M2C (HCP_A3) fází. 
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 Foldyna (p�evzato z Purmenský [26]) uvádí, �e v této oceli se vyskytují karbidy MC a 
M7C3, ale p�ipouští také výskyt karbid�  M2C a M6C. Existenci karbid�  M2C ve struktu�e oceli 
0,5Cr-0,5Mo-0,3V prokázal a� do teplot 650°C. Dále uvádí, �e ocel obsahuje chromové 
karbidy typu M23C6. Tyto karbidy byly v �ad�  nízkolegovaných CrMoV ocelí experimentáln�  
prokázány [16, 20, 23]. Hriv� ák [21] ukázal, �e existence karbid�  typu M23C6 ve struktu�e 
nízkolegovaných ocelí je d� sledkem karbidických reakcí. S ohledem na rozsah práce však ji� 
nebylo dále zkoumáno pro�  se tyto karbidy ve struktu�e ocelí zachovávají i p�i velmi 
dlouhých expozi� ních dobách.  
 Výsledný rovnová�ný fázový diagram oceli 15 128 je na obr. 5.2. Výpo� ty provedené pro 
ocel 15 128 vykazují dobrou shodu s výše uvedenými publikovanými výsledky. Dle výpo� t�  
lze p�edpokládat dobrou strukturní stabilitu této oceli a� do teplot 600°C. P�i vyšších 
teplotách bude ji� docházet k rychlému hrubnutí � ástic karbid�  M7C3 v d� sledku rozpoušt� ní 
termodynamicky mén�  stabilních karbid�  M2C. Na hrubnutí � ástic minoritních fází se podle 
Foldyny (p�evzato z Purmenského [26]) podílí významn�  i mechanické zatí�ení. Proto�e se 
tato ocel pou�ívá v za�ízeních, které jsou dlouhodob�  mechanicky zat� �ovány a provozovány 
na vysokých teplotách, bude dostate� ná �áropevnost zaru� ena do teplot pon� kud ni�ších, asi 
550°C. Foldyna doporu� uje pro tuto ocel tepelné zpracování slo�ené z austenitizace p�i 950 – 
980°C, následného kalení za vzniku bainiticko-feritické struktury a popoušt� ní p�i 600 – 
680°C.  
 
 Ocel 15 313 
 Základní p�edstavu o tvaru fázového diagramu této oceli poskytuje práce Hodise [12], viz. 
obr. 5.3. Ocel P22 se svým chemickým slo�ením velmi blí�í oceli 15 313. Pro výpo� et oceli 
15 313 bylo pou�ito stejné makro jako pro výpo� et oceli 15 128 s upraveným chemickým 
slo�ením dle tab. 4.8. Výsledný rovnová�ný fázový diagram oceli 15 128 je na obr. 5.4. 
Oproti rovnová�nému fázovému diagramu uvád� ném Hodisem byly zjišt� ny odlišnosti 
zejména ve výskytu fází MX a M23C6. Hodis uvádí výskyt fáze MX, ale tato fáze p�i 
výpo� tech prokázána nebyla. Dále uvádí podstatn�  širší pásmo výskytu karbid�  M23C6 do 
teploty A1 i p�i obsazích 0,2 hm.% uhlíku. Proto�e však nebylo k dispozici výpo� etní marko, 
nelze s jistotou �íci jaké podmínky byly v makru nastaveny. Foldyna (p�evzato z 
Purmenského [26]) uvádí, �e se v CrMo oceli vyskytují karbidy M7C3, M2C a M23C6, ale 
p�ipouští také výskyt karbid�  M6C. Existenci karbid�  M2C a M6C ve struktu�e oceli 2,25Cr-
1Mo byla prokázána v práci Foreta a kol. [23]. Hriv� ák [21] ukázal, �e karbidy typu M2C 
nejsou stabilní a p�i dlouhých expozi� ních � asech bývají nahrazovány karbidy typu M6C. 
S ohledem na rozsah práce však ji� nebylo dále zkoumáno zda jsou termodynamicky 
stabiln� jší karbidy M2C nebo M6C. 
 Výsledný rovnová�ný fázový diagram oceli 15 313 je na obr. 5.4. Výpo� ty provedené pro 
ocel 15 313 vykazují dobrou shodu s výše uvedenými publikovanými výsledky. Dle výpo� t�  
lze p�edpokládat dobrou strukturní stabilitu této oceli a� do teplot 550°C. P�i vyšších 
teplotách bude ji� docházet k rychlému hrubnutí � ástic karbid�  M7C3 v d� sledku rozpoušt� ní 
termodynamicky mén�  stabilních karbid�  M6C. Na hrubnutí � ástic minoritních fází se 
podobn�  jako u oceli 15 128 podílí významn�  i mechanické zatí�ení. Proto ve spojení 
s dlouhodobým zatí�ením a teplotní expozicí bude dobrá �áropevnost zaru� ena p�i teplotách 
pon� kud ni�ších, asi 520°C. Foldyna (p�evzato z Purmenského [26]) doporu� uje pro tuto ocel 
tepelné zpracování slo�ené z austenitizace p�i 950 – 980°C, následného kalení za vzniku 
bainitické struktury a popoušt� ní p�i 550 – 625°C.  
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Obr. 5.3 Rovnová�ný fázový diagram oceli 
P22 aproximovaný soustavou Fe-C-Cr-Mo-
V bez fáze M2C (HCP_A3) [12]. 

Obr. 5.4 Rovnová�ný fázový diagram oceli 
15 313 aproximovaný soustavou Fe-C-Cr-Mo-
V-Ni-Si s upravenou fází M2C (HCP_A3). 

 
  
 Svarové spoje 
 P�i �íhání svarového spoje ocelí 15 128/15 313 v rozsahu teplot 500 – 900°C dochází 
k p�erozd� lování uhlíku, tzv. uh-hill difúzí z oceli 15 128 do oceli 15 313. V oblasti 
svarového rozhraní vzniká oduhli� ená (Carbon Depleted Zone - CDZ) a nauhli� ená (Carbon 
Enhanced Zone - CEZ) oblast. Míra nauhli� ení a ší�ka CDZ a CEZ závisí p�edevším na 
gradientu aktivit uhlíku ve sva�ených ocelích, teplot�  a dob�  �íhání. Na aktivitu uhlíku v oceli 
má z chemických prvk�  nejv� tší vliv chróm [7]. 
 
 Výpo� et a srovnání termodynamické aktivity uhlíku pro ob�  sva�ované oceli tvo�ící 
svarový spoj 15 128/15 313 se ukázalo jako vhodný nástroj pro predikci chování svarového 
spoje b� hem jeho vysokoteplotní expozice. Pr� b� h aktivit viz. obr. 4.19. 
 
 P�i teplot�  900°C byla aktivita uhlíku v obou ocelích vzorku � .6 nízká a nízký byl 
i gradient aktivity uhlíku, proto došlo jen k minimálnímu p�erozd� lení uhlíku mezi ob� ma 
ocelemi. Za teploty 625°C byla ve vzorku � .7 aktivita uhlíku i její gradient ze všech � ty� 
podmínek �íhání nejvyšší. Ze studia struktury bylo patrné, �e došlo k výraznému p�erozd� lení 
uhlíku. P�i této teplot�  došlo ve struktu�e k rozpadu bainitu a tento rozpad byl doprovázen 
intenzivní precipitací � ástic minoritních fází z p�esycené feritu. O n� co ni�ší gradient aktivity 
uhlíku byl ve vzorku � . 8 za teploty 575°C, který vedl rovn� � k p�erozd� lení uhlíku. Ve 
struktu�e oceli 15 313 byly dob�e patrné hust�  rozlo�ené precipitáty minoritních fází. P�i 
teplot�  500°C byl sice gradient aktivity polovi� ní velikosti ne� ve vzorku � .7, ale vlivem 
dlouhé expozi� ní doby došlo k nejvýrazn� jšímu p�erozd� lení uhlíku, viz. obr 4.45.  
 
 Prob� hlé procesy byly dob�e patrné jak ze sv� telné a elektronové mikroskopie, tak 
z m�� ení mikrotvrdosti. P�erozd� lování uhlíku se projevovalo zm� nou hodnot mikrotvrdosti 
v okolí svarového rozhraní. P�i teplot�  900°C nedošlo ve vzorku � .6 k výraznému 
p�erozd� lení uhlíku, proto nebyly pozorovány zm� ny v oblasti svarového rozhraní. Došlo 
však u obou ocelí k austenitizaci, p�i� em� v ka�dé z nich probíhala r� znou rychlostí. Ocel 
15 313 byla tém��  úpln�  austenitizovaná a po ochlazení došlo k zakalení oceli na bainit. U 
oceli 15 128 došlo po kalení ke tvorb�  bainitu jen � áste� n� . Tvrdost nepopušt� ného bainitu je 
p�ibli�n �  500 HV 0,05 a odpovídá hodnotám tvrdosti uvedeným v literatu�e. Ve vzorcích � .7, 
8 a 9 je v� tší tvrdost v oceli 15 128, ne� oceli 15 313. Tato skute� nost je d� sledkem 
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sekundární tvrdosti v oceli 15 128. Vlivem rozdílné kinetiky precipitace � ástic minoritních 
fází z feritu a bainitu [26]. Za teploty 625°C se ve vzorku � .7 výrazn�  projevilo p�erozd� lení 
uhlíku a došlo k plynulému p�echodu hodnot tvrdosti z jedné oceli do druhé. Oduhli � ení 
v CDZ se projevilo poklesem hodnot tvrdosti o 15 HV 0,05 do vzdálenosti asi 200 mm a 
nauhli� ení v CEZ se projevilo v nár� stu hodnot tvrdosti o 30 HV 0,05 do vzdálenosti 300 mm. 
Výrazn� jší zm� na tvrdosti se projevila ve vzorku � .8 p�i teplot�  575°C. Také zde hodnoty 
tvrdosti plynule m� nily z jedné oceli do druhé. Oduhli� ení v CDZ se projevilo poklesem 
hodnot tvrdosti o 15 HV 0,05 do vzdálenosti asi 250 mm a nauhli� ení v CEZ se projevilo 
v nár� stu hodnot tvrdosti o 35 HV 0,05 do vzdálenosti 350 mm. P�i teplot�  500°C se ve 
vzorku � .9 projevilo nejvýrazn� ji p�erozd� lení uhlíku. Podobn�  jako v p�edchozích vzorcích, 
tak i zde p�echází hodnoty tvrdosti plynule z jedné oceli do druhé. Oduhli� ení v CDZ se 
projevilo poklesem hodnot tvrdosti o 15 HV 0,05 do vzdálenosti asi 250 mm a nauhli� ení 
v CEZ se projevilo v nár� stu hodnot tvrdosti o 35 HV 0,05 do vzdálenosti 400 mm. Navíc se 
v t� sné blízkosti svarového rozhraní vytvo�il velmi úzký pík tvrdosti, viz. obr. 4.48. Tento pík 
je široký jen asi 100 mm a dochází zde ke zvýšení mikrotvrdosti a� o dalších 25 HV 0,05.  
 
 Pro vzorek � .8 (575°C/320h) byla provedena experimentální analýza profilu uhlíku p�es 
svarové rozhraní, viz. obr. 4.43. Zm� na v koncentraci uhlíku je v tomto spoji v �ádech setin 
hm.%. V oceli 15 128 je oduhli� ení pom� rn�  malé, jen asi 0,01 hm.% a je patrné cca do 
vzdálenosti 400 mm od spoje. V oceli 15 313 je nauhli� ení vysoké a� na hodnotu 0,150 hm.% 
C, ale prudce klesá a je patrné jen do vzdálenosti asi 200 mm. P�i t� chto podmínkách je toto 
p�erozd� lení v nízkolegovaných ocelích 15 128 a 15 313 sice dob�e patrné, ale nemá nijak 
razantní dopad na vlastnosti svarového spoje. Po technicky reálných expozicích, tj. �ádov�  
roky a� desítky let lze o� ekávat, �e ve spoji tohoto typu budou popsané reakce probíhat 
i nadále a jejich vliv bude nabývat na významu. 
 V programové nadstavb�  DICTRA systému Thermo-Calc byl výpo� tov�  simulován 
pr� b� h redistribuce uhlíku pro podmínky �íhání vzorku � .8 (575°C/320h). Oceli byly 
simulovány zjednodušeným systémem Fe-C-Cr-Mo-V a p�íslušným chemickým slo�ením 
v tab. 4.6 a 4.8. Pro ob�  oceli byly pou�ity shodné databáze ALLO2 a byly povoleny pouze 
fáze: BCC_A2, FCC_MX, M6C, M7C3 a M23C6. Výsledkem simulace byly: 

·  pr� b� h aktivity uhlíku p�es svarové rozhraní (obr. 4.39), 
·  graf rozlo�ení chrómu p�es svarové rozhraní (obr. 4.40), 
·  graf p�erozd� lení uhlíku ve svarovém spoji (obr. 4.41), 
·  pr� b� h fázového slo�ení p�es svarové rozhraní (obr. 4.42). 

 Porovnáním výsledk�  p�erozd� lení uhlíku ve svarovém spoji z experimentálního m�� ení a 
z výpo� tového modelování lze konstatovat, �e došlo k pom� rn�  dobré shod�  výsledk� .  
 
 Uvedené výsledky umo�nily dostate� n�  posoudit strukturní stabilitu sledovaných typ�  
�áropevných ocelí. 
 Ocel 15 128 vykazuje dostate� nou strukturní stabilitu do teplot okolo 600°C. S ohledem 
na zajišt� ní dlouhodobé �ivotnosti sou� ástí však bude teplota pou�itelnosti pon� kud ni�ší. 
 Ocel 15 313 vykazuje dostate� nou strukturní stabilitu do teplot 550°C. S ohledem na 
zajišt� ní dlouhodobé �ivotnosti sou� ástí však bude teplota pou�itelnosti ni�ší. 
 Studovaný heterogenní svarový spoj ocelí typu 15 128/15 313 se ukázal jako vhodný, 
strukturn�  stabilní a bezpe� n�  pou�itelný do teploty 500°C.  
 
 Výpo� tové simulace byly provád� ny pouze na laboratorních svarových spojích. 
V technické praxi má na vlastnosti ocelí a jejich svarových spoj�  také vliv ne� istot, vm� stk� , 
atd. 
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6. ZÁV � R 
 
 Experimentální ov�� ení výsledk�  získaných po� íta� ovým modelováním umo�nilo získat 
komplexní pohled na strukturní stabilitu sledovaných ocelí 15 128 a 15 313 b� hem teplotní 
expozice. Z výsledk�  vyplývá dostate� ná strukturní stabilita oceli 15 128 do teploty 600°C a 
oceli 15 313 do teploty 550°C. 
 V literatu�e se uvádí obvyklé pou�ití t� chto ocelí do teplot 520°C. Avšak ji� p�i teplot�  
500°C a délce �íhání 1000 h bylo prokázáno, �e došlo k p�erozd� lení uhlíku up-hill difúzí. To 
vedlo k nauhli� ení oceli 15 128 a oduhli� ení oceli 15 313. Nauhli� ení oceli 15 313 se ve 
struktu�e projevilo pásmem s výrazn�  zvýšenou koncentrací � ástic karbid� . P�ítomnost 
karbid�  se projevila také ve výrazn�  zvýšených hodnotách mikrotvrdosti v této oblasti. Dá se 
p�edpokládat, �e procesy p�erozd� lování uhlíku v t� chto spojích budou probíhat i p�i delších 
expozi� ních � asech. 
 Po� íta� ové modelování pomocí software Thermo-Calc se ukázalo jako vhodný nástroj pro 
posouzení strukturní stability �áropevných ocelí. Pro získání kvalitních výsledk�  je nutné mít 
dostate� n�  obsáhlé a p�esné databáze termodynamických dat. Volba vstupních parametr�  
vy�aduje také ur� ité zkušenosti. Výsledky získané po� íta� ovým modelováním se vyzna� ovaly 
dobrou shodou s experimentáln�  zjišt� nými a publikovanými daty. 
 P�edm� tem dalšího výzkumu v této oblasti by m� lo být další experimentální ov�� ování 
výsledk�  získaných po� íta� ovým modelováním pro rozší�ení a zkvalitn� ní doposud 
pou�ívaných termodynamických databází.  
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8. SEZNAM  POU�ITÝCH  ZKRATEK  A SYMBOL �  
 
 Zkratky 
 
BCC  m�í�ka kubická prostorov�  centrovaná (Body Centred Cubic) 
CALPHAD simula� ní metoda (CALculation of PHAse Diagrams) 
CDZ  pásmo oduhli� ení (Carbon Depleted Zone) 
CEZ  pásmo nauhli� ení (Carbon Enhanced Zone) 
DICTRA nadstavba programového systému Thermo-Calc (DIffusion Controlled 

TRAnsformation) 
EDS energiov�  disperzní rentgenová spektroskopie (Energy Dispersive X-Ray 

Spectroscopy) 
FCC m�í�ka kubická plošn�  centrovaná (Face Centred Cubic) 
PZ pásmo ztavení 
HAZ tepeln�  ovlivn� ná oblast (Heat Affected Zone) 
HCP m�í�ka šestere� ná (Hexagonal Close Packed) 
HV tvrdost podle Vickerse 
PWHT tepelné zpracování svarového spoje po sva�ení (Post Weld Heat Treatment) 
REM rastrovací elektronová mikroskopie (Scanning Electron Microscopy) 
TEM transmisní elektronová mikroskopie (Transmission Electron Microscopy) 
Thermo-Calc simula� ní programový systém 
USC ultra-super kritické parametry páry 
VDS vlnov�  disperzní rentgenová spektroskopie (Wavelength Dispersive X-Ray 

Spectroscopy) 
 
 Symboly 
 

j
ia    aktivita slo�ky i ve fázi j [-] 

a, b, g  konstanty specifické pro danou interakci 
B, C  materiálové konstanty 
c, ci  molární koncentrace (slo�ky i) [mol�m-3] 
d   st�ední velikost � ástice nebo zrna [m] 
D,Di  difúzní koeficient (slo�ky i) [m2·s-1] 
E   modul pru�nosti v tahu p�i teplot�  T [MPa]  
�      celková pom� rná deformace [-] 
� el     okam�itá elastická deformace [-] 
� p     dosa�ená deformace [%] 

Se�    rychlost stacionárního creepu [s-1] 
G   Gibbsova energie [J�mol-1] 

j
EG    dodatková Gibbsova energie [J�mol-1] 
j

idG   p�ísp� vek ideálního mísení [J�mol-1] 
m
ijG   interdifúzní koeficient slo�ky i p�i gradientu slo�ky j v matrici m [m2·s-1] 
0
IG    molární Gibbsova energie láky I [J�mol-1] 
j

mgG   p�ísp� vek magnetických vlastností fáze [J�mol-1] 
j
pG   dodatkový tlakový � len [J�mol-1] 
C
mG   celková molární Gibbsova energie soustavy [J�mol-1] 
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j
mG   molární Gibbsova energie fáze j [J�mol-1] 

J, Jk  m� rný difúzní tok [mol·m2·s-1] 
L  matice kinetických koeficient�  [-] 

V
IZG   koeficient Redlichova-Kisterova rozvoje [J�mol-1] 

LIZ  interak� ní termodynamický parametr interakce IZ [J�mol-1] 

kiG¢  fenomenologický kinetický difúzní koeficient [mol2·J-1·m-1�s-1] 
Moeq  molybdenový ekvivalent [hm.%] 
m,n  materiálové konstanty 

k
in   látkové mno�ství slo�ky i v podmí�ce k [mol] 

NV  po� et � ástic v jednotce objemu [m-3] 
p   tlak [Pa] 
PIZ(Y)  sou� in molárních m�í�kových podíl�  interakce IZ [-] 
Q  aktiva� ní energie [J�mol-1] 
R  univerzální plynová konstanta [J·mol-1�K-1] 
Re  mez kluzu [MPa] 
Rm  mez pevnosti v tahu [MPa] 
RmT  mez pevnosti p�i creepu [MPa] 
RT  mez te� ení [MPa] 
s , s i  nap� tí normálové [MPa] 
tf  � as do lomu [s] 
tI, tII, tIII  � as trvání deformace v úseku primárního, sekundárního, terciálního creepu [s] 
T  termodynamická teplota [K] 
TTAVENI  teplota tavení [K] 

k
n

k
m

k
i yyy ,,  podm�í�kové podíly [-] 

m, mi  chemický a standardní chemický potenciál slo�ky i [J�mol-1] 
FFFF   matice termodynamických faktor�  [-] 
V  objem [m-3] 
z  sou�adnice ve sm� ru z 
Z  po� et interagujících slo�ek 
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9. SEZNAM  P� ÍLOH 
 
 P� íloha � .1   Protokoly o m�� ení chemického slo�ení (obr. 10.1 a 10.2). 
 
 P� íloha � .2  Zdrojové kódy (makra) pou�ité pro výpo� et ocelí 15 128 a  
     15 313 v Thermo-Calc (tab. 10.1 a 10.2). 
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10. P� ÍLOHY 
 
P� íloha � .1 
 

 
Obr. 10.1  Chemická analýza slo�ení oceli 15 128 

 

 
Obr. 10.2  Chemická analýza slo�ení oceli 15 313. 
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P� íloha � .2 
 
Tab. 10.1 Zdrojové kódy (makra) pou�ité pro výpo� et oceli 15 128 v Thermo-Calc. 
Rovnová�ný fázový diagram Pr� b� h aktivity uhlíku Izotermický �ez rov. fáz. dia. 
go data 
sw allo2 
def-el C Cr Fe Mn Mo Ni Si V 
rej-ph * 
res-ph BCC_A2 FCC_A1 FCC_MX 
res-ph HCP_A3 LAVES LIQUID:L 
res-ph M3C M6C M7C3 M23C6 
get 
go g-e-s 
am_ph BCC_A2 
ma-or 
-1 
.4 
@?continue 
 
am-ph FCC_A1 
ma-or 
-3 
.28 
 
am-ph FCC_MX 
com-set 
2 
Cr,Mn,Mo,V 
C,VA 
 
am-ph HCP_A3 
com-set 
2 
Mo,Cr,V 
C 
 
ch-st 
phases 
FCC_MX#1 HCP_A3#1 
sus 
go poly 
s-c t=1173  p=1E5 n=1 
s-c w(C)=0.0011 w(Cr)=0.0055  
s-c w(Mn)=0.0058 w(Mo)=0.0051 
s-c w(Ni)=0.0009 w(Si)=0.0025 
s-c w(V)=0.0031  
c-e 
l-e 
SCREEN 
VXCS 
add 
2 
@?continue 
 
s-a-v 1 w(C) 0 0.03 0.0005 
s-a-v 2 T 573 1473 5 
map 
 
post 
s-d-a x w-p C 
s-d-a y t-c 
s-p-f 1 
s-d-t n 
s-t-s 0 
s-sc x n 0 1 
s-sc y n 400 1000 
s-a-l x 14 
s-a-l y 14 
s-lab b 
s-f 1 0.35 
set-title 15128 
plot 
SCREEN 
set-inter 

go data 
sw allo2 
def-el C Cr Fe Mn Mo Ni Si V  
rej-ph * 
res-ph BCC_A2 FCC_A1 FCC_MX 
res-ph HCP_A3 LAVES LIQUID:L 
res-ph M3C M6C M7C3 M23C6 
get 
go g-e-s 
am_ph BCC_A2 
ma-or 
-1 
.4 
@?continue 
 
am-ph FCC_A1 
ma-or 
-3 
.28 
 
am-ph FCC_MX 
com-set 
2 
Cr,Mn,Mo,V 
C,VA 
 
am-ph HCP_A3 
com-set 
2 
Mo,Cr,V 
C 
 
ch-st 
phases 
FCC_MX#1 HCP_A3#1 
sus 
go poly 
s-c t=848  p=1E5 n=1 
s-c w(C)=0.0011 w(Cr)=0.0055  
s-c w(Mn)=0.0058 w(Mo)=0.0051 
s-c w(Ni)=0.0009 w(Si)=0.0025 
s-c w(V)=0.0031  
c-e 
l-e 
SCREEN 
VXCS 
add 
2 
@?continue 
 
s-a-v 1 T 473 1473 5 
step 
 
post 
s-d-a x t-c 
s-d-a y acr(C) 
s-p-f 1 
s-d-t n 
s-t-s 3 
s-sc x n 400 1200 
s-sc y n 0 0.16 
s-a-l x 10 
s-a-l y 10 
s-lab n 
s-f 1 0.35 
set-title 15128 
plot 
SCREEN 
set-inter 

go data 
sw allo2 
def-el C Cr Fe Mn Mo Ni Si V  
rej-ph * 
res-ph BCC_A2 FCC_A1 FCC_MX 
res-ph HCP_A3 LAVES LIQUID:L 
res-ph M3C M6C M7C3 M23C6 
get 
go g-e-s 
am_ph BCC_A2 
ma-or 
-1 
.4 
@?continue 
 
am-ph FCC_A1 
ma-or 
-3 
.28 
 
am-ph FCC_MX 
com-set 
2 
Cr,Mn,Mo,V 
C,VA 
 
am-ph HCP_A3 
com-set 
2 
Mo,Cr,V 
C 
 
ch-st 
phases 
FCC_MX#1 HCP_A3#1 
sus 
go poly 
s-c t=848  p=1E5 n=1 
s-c w(C)=0.0011 w(Cr)=0.0055  
s-c w(Mn)=0.0058 w(Mo)=0.0051 
s-c w(Ni)=0.0009 w(Si)=0.0025 
s-c w(V)=0.0031  
c-e 
l-e 
SCREEN 
VXCS 
add 
2 
@?continue 
 
s-a-v 1 w(Mo) 0 0.06 0.0005 
s-a-v 2 w(Cr) 0 0.06 0.0005 
map 
 
post 
s-d-a x w-p Mo 
s-d-a y w-p Cr 
s-p-f 1 
s-d-t n 
s-t-s 0 
s-sc x n 0 1 
s-sc y n 0 3 
s-a-l x 14 
s-a-l y 14 
s-lab b 
s-f 1 0.35 
set-title 15128 
plot 
SCREEN 
set-inter 
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Tab. 10.2 Zdrojové kódy (makra) pou�ité pro výpo� et oceli 15 313 v Thermo-Calc. 
Rovnová�ný fázový diagram Pr� b� h aktivity uhlíku Izotermický �ez rov. fáz. dia. 
go data 
sw allo2 
def-el C Cr Fe Mn Mo Ni Si V 
rej-ph * 
res-ph BCC_A2 FCC_A1 FCC_MX 
res-ph HCP_A3 LAVES LIQUID:L  
res-ph M3C M6C M7C3 M23C6  
get 
 
go g-e-s 
am_ph BCC_A2 MA_ORD 
-1 
.4 
@?continue 
 
am-ph FCC_A1 
ma-or 
-3 
.28 
 
am-ph FCC_MX 
com-set 
2 
Cr,Mn,Mo,V 
C,VA 
 
am-ph HCP_A3 
com-set 
2 
Mo,Cr,V 
C 
 
ch-st  
phases 
FCC_MX#1 HCP_A3#1 
sus 
 
go poly 
s-c t=848 p=1E5 n=1 
s-c w(C)=0.001 w(Cr)=0.0233  
s-c w(Mn)=0.0064 w(Mo)=0.0092 
s-c w(Ni)=0.0017 w(Si)=0.0029 
s-c w(V)=0.0001 
c-e 
l-e 
SCREEN 
VXCS 
add 
1 
@?continue 
 
s-a-v 1 w(C) 0 0.03 .0005 
s-a-v 2 t 623 1823 5 
map 
 
post 
s-d-a x w-p C  
s-d-a y t-c 
 
s-p-f 1 
s-d-t n 
s-sc x n 0 1 
s-sc y n 400 1000 
s-a-l x 14 
s-a-l y 14 
s-lab b 
s-f 1 0.35 
set-title 15313 
plot 
SCREEN 
set-inter 

go data 
sw allo2 
def-el C Cr Fe Mn Mo Ni Si V 
rej-ph * 
res-ph BCC_A2 FCC_A1 FCC_MX 
res-ph HCP_A3 LAVES LIQUID:L  
res-ph M3C M6C M7C3 M23C6  
get 
 
go g-e-s 
am_ph BCC_A2 MA_ORD 
-1 
.4 
@?continue 
 
am-ph FCC_A1 
ma-or 
-3 
.28 
 
am-ph FCC_MX 
com-set 
2 
Cr,Mn,Mo,V 
C,VA 
 
am-ph HCP_A3 
com-set 
2 
Mo,Cr,V 
C 
 
ch-st  
phases 
FCC_MX#1 HCP_A3#1 
sus 
 
go poly 
s-c t=848 p=1E5 n=1 
s-c w(C)=0.001 w(Cr)=0.0233  
s-c w(Mn)=0.0064 w(Mo)=0.0092 
s-c w(Ni)=0.0017 w(Si)=0.0029 
s-c w(V)=0.0001 
c-e 
l-e 
SCREEN 
VXCS 
add 
1 
@?continue 
 
s-a-v 1 T 473 1473 5 
step 
 
post 
s-d-a x t-c  
s-d-a y acr(C) 
 
s-p-f 1 
s-d-t n 
s-t-s 3 
s-sc x n 400 1200 
s-sc y n 0 0.16 
s-a-l x 10 
s-a-l y 10 
s-lab n 
s-f 1 0.35 
set-title 15313 
plot 
SCREEN 
set-inter 

go data 
sw allo2 
def-el C Cr Fe Mn Mo Ni Si V 
rej-ph * 
res-ph BCC_A2 FCC_A1 FCC_MX 
res-ph HCP_A3 LAVES LIQUID:L  
res-ph M3C M6C M7C3 M23C6  
get 
 
go g-e-s 
am_ph BCC_A2 MA_ORD 
-1 
.4 
@?continue 
 
am-ph FCC_A1 
ma-or 
-3 
.28 
 
am-ph FCC_MX 
com-set 
2 
Cr,Mn,Mo,V 
C,VA 
 
am-ph HCP_A3 
com-set 
2 
Mo,Cr,V 
C 
 
ch-st  
phases 
FCC_MX#1 HCP_A3#1 
sus 
 
go poly 
s-c t=848 p=1E5 n=1 
s-c w(C)=0.001 w(Cr)=0.0233  
s-c w(Mn)=0.0064 w(Mo)=0.0092 
s-c w(Ni)=0.0017 w(Si)=0.0029 
s-c w(V)=0.0001 
c-e 
l-e 
SCREEN 
VXCS 
add 
1 
@?continue 
 
s-a-v 1 w(Mo) 0 0.06 0.0005 
s-a-v 2 w(Cr) 0 0.06 0.0005 
map 
 
post 
s-d-a x w-p Mo  
s-d-a y w-p Cr 
 
s-p-f 1 
s-d-t n 
s-sc x n 0 1 
s-sc y n 0 3 
s-a-l x 14 
s-a-l y 14 
s-lab b 
s-f 1 0.35 
set-title 15313 
plot 
SCREEN 
set-inter 

 


