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Protoze nékteré pojmy odborné terminy ¢i ndzvy souvisejici s touto tématikou,
pochézejici ze zahrani¢nich zdrojti jsou velmi obtizné prelozitelné do ¢eského jazyka, je pro
ucely této prace v té€chto piipadech pouzito rovnéz originalni terminologie.
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Seznam pouzitych veli¢in a jejich jednotek

d pm, nm primérna velikost zrna

c MPa normalové napéti

T MPa smykové napéti

Ru, UTS  MPa mez pevnosti

Gy, YS MPa mez kluzu

k MPa mez kluzu ve smyku

Ts MPa tenzor napéti

Gp MPa deformacni odpor

E MPa Youngtiv modul

TONB MPa kritické napéti Critical Resolved Shear Stress
Ts st tenzor deformacni rychlosti

€ st deformacni rychlost

M,NasMp st smykova deformacni rychlost

m - koeficient citlivosti na deformacni rychlost
V,Va, VB m-s™! rychlost

Vi ,Vz m-s’! slozky vektoru rychlosti toku materialu

Y - smykova deformace

e - skutecna vlozena deformace

€ % relativni deformace

Ah m pomérna vyskova deformace

A % taznost

c - parametr charakterizujici deformacni mechanismus
t, T S cas

T °C teplota

w, a, b m charakteristicky rozmér

t m tloustka

d m délka, vzdalenost

T m polomér, vzdalenost od osy vzorku

S m? obsah

Zn m pozice neutralni roviny u rotacniho kovani
L, m delka redukeni zony kovadla

Lk m délka kalibracni ¢asti kovadla

o ° vstupni thel polotovaru pii kovani

- pocet otacek, pocet priuchodl

o rad-s™! thlova rychlost otageni
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g-cm’

W-m!-K!

rad-s’!

uhel hlavni deformacni zony
vnéjsi uhel zaobleni kanalu
protlacovaci pomér
konstanta ozna¢ovana jako Hallova-Petchova smérnice
redukcni pomér
mikrotvrdost

sila

Poissonovo cislo

hustota

Eulerovy thly

specificky elektricky odpor
meérna elektricka vodivost
elektricky proud

napéti

délka

tepelna vodivost

hloubka vniku elektrického proudu (skin effect)
uhlova frekvence
permeabilita

frekvence

ztraty proudu

proudova hustota



1  Uvod

Kovové materidly se vyznacuji specifickymi uzitnymi vlastnostmi plynoucimi z jejich
strukturniho uspotradani. Mezi charakteristiky klicové pro jejich uplatnéni v praxi patii
zejména mechanické, termo-fyzikalni, a korozni, ¢i tranzitni teplota. Je obecné zndmo, ze
vlastnosti materidlu vychazi ze struktury a mohou tak byt vyznamnou mirou ovlivnény
procesem vyroby. Moderni zptisoby vyroby umoznuji pfipravu specializovanych materiali
na bazi oceli 1 nezeleznych kovi (napf. gradientni nebo kompozitni struktury [1-3]), které
jsou schopny uspokojit individudlni a stale se zvysujici naroky vychazejici z pozadavkt
soucasnych technologii. Vyroba takovych materiali bez piidavki pomérné drahych
legujicich prvka, ¢i zafazeni energeticky i ekonomicky narocného tepelného zpracovani
¢asto vyuzivaného pro zvySovani mechanickych vlastnosti (zejména specifické pevnosti), je
vsak stale velkou vyzvou. Jednou z perspektivnich moznosti je zvySovani uzitnych vlastnosti

kovovych materidlti snizovanim velikosti zrn v jejich struktuie.

Z pohledu velikosti zrna lze kovové materialy rozdélit do nékolika skupin. Prvni
skupinu tvoti materialy definované lici strukturou, tj. odlitky. Druhou skupinu materialt
definuje snizend velikost zrna, dosazitelnd napiiklad pomoci plastické deformace, tj.
konvenénimi tvarecimi postupy. Tteti skupina materialii je charakterizovana velmi malou
velikosti zrn, tj. materidly pfipravené pomoci intenzivni plastické deformace, praskové
metalurgie, atd. Tato lze déale rozdé€lit na ultrajemnozrnné (ultra-fine-grained — UFQ)
materialy, a nanomaterialy (NM). NM mohou byt definovany jako materidly s rozmérem
strukturnich jednotek (zrn) v rozsahu 1-100 nm (alespoil v jednom sméru), zatimco UFG
materidly l1ze definovat velikosti strukturnich jednotek (zrn) v rozmezi 100-1000 nm. UFG
materidly o relativné velkych objemech byvaji také nékdy (myln€) oznacovany jako NM,
jelikoz 1 v téchto materidlech se vyskytuji strukturni jednotky (disloka¢ni bunky, subzrna,

nanodvojcata, atd.), jejichzZ rozmér je mensi nez 100 nm.

Nejen velikost zrn, ale také povaha a mnoZstvi jejich hranic vyznamnou mérou
ovlivituje deformac¢ni chovani daného materialu. Hranice zrn jsou v podstaté nedokonalosti
materidlu, hraji vSak dilezitou roli pfi zpevnéni a ovliviiuji tvafitelnost polykrystalickych
material [4]. Naptiklad materidly s velikosti zrn pod 10 pm a velkym podilem hranic zrn
vykazuji pti nizkych teplotach vyssi pevnost nez materidly s vétsi velikosti zrna, pficemz za
vysokych teplot je tento trend opacny. Nicméné, s klesajici velikosti zrna definovaného
v fadech nanometrii se dramaticky méni vlastnosti materidlli tak, Ze i za vysokych teplot
mohou byt tyto materidly pevné€j$i nez ty hrubozrnné. Na druhou stranu, pii velikostech zrn
nad 100 pm maji hranice zrn zanedbatelny vliv a dominuje vliv interiéris zrn [5]. Rizeni
pribéhu strukturnich déji (tedy 1 ovlivnéni velikosti zrna a podilu a povahy hranic zrn), a
tim 1 definovani findlniho uspotadani struktury, tj. mechanickych vlastnosti, materialu jiz
v prubehu jeho zpracovani umoziuje termomechanické (TM) zpracovani. Ackoliv tento typ
tvareni muze v praxi vést ke snizeni velikosti zrna do oblasti jednotek mikrometrt, dalsi

zjemnéni pomoci konvenénich tvarecich technik, byt vyuzitych v ramci TM zpracovanti, jiz



obvykle neni mozné. Z tohoto diivodu jsou hledany jiné metody pro vyrobu UFG a nano

materidlti, mezi nimiz jsou i metody intenzivni plastické deformace.

Pti pripravé NM 1 UFG materialti jsou rozhodujici dva faktory — teplota zpracovani a
smykové napéti. Pravé smykové napéti je, mimo jiné, faktorem, ktery, zejména u materiala
pripravenych praskovou metalurgii, ovliviiuje uzavirani pért, ¢imz zvySuje hustotu takto
pripravenych materialti. Deformacni postupy, u kterych prevlada smykova slozka napéti,
jsou tedy témi nejvhodnéjsimi k dosazeni velmi jemnozrnnych struktur. Zavislost mezi
mechanickymi vlastnostmi a velikosti zrna obecné udava Halltv-Petchv vztah, definujici
nariist pevnostnich vlastnosti s klesajici velikosti zrn. Tato zavislost vSak neni uplné
jednoznac¢na, protoze je sestavena na zakladé vzajemné interakce mezi dislokacemi a
hranicemi (sub)zrn. Pro zrna mensich rozmért (< 30 nm) jsou dominantnim mechanismem
procesy probihajici na hranicich zrn, coz se projevuje poklesem deformacniho napéti a meze
kluzu s klesajici velikosti zrna (inverzni Halltiv-Petchliv vztah). Pfechodova oblast mezi
klasickym a inverznim vztahem je v oblasti 20-30 nm [6].

V soucasnosti jsou zndmy dva zdkladni ptistupy pro ptipravu NM a UFG materiali.
Prvni pfistup — bottom-up (zdola-nahoru) — je zalozen na konsolidaci ultrajemnych
praskovych materialii pomoci riznych postupti (praskové metalurgie, napatovani, elektro-
depozice, atd.). Bottom-up procesy jsou oznaCovany jako dvoustupniové, jelikoz obvykle
sestavaji ze dvou krokt (pfiprava polotovaru a samotna konsolidace pfi vysokych teplotach).
Pevnostni vlastnosti takto pfipravenych UFG materialti sice vyrazné piekracuji vlastnostmi
konvencné pripravenych materidli, ovSem jejich plastické vlastnosti jsou velice nizké,
predevSim kvuli pfitomnosti vyrobnich defektd (napf. zbytkova porozita, nedostatecné
spojeni jednotlivych zrn nebo pfitomnost necistot). Dal§i nevyhodou je pak pomérné mala
velikost takovych produkti spolu s problematickou sériovosti pfipadné vyroby. Druhy
pfistup — ftop-down (shora-dolit) — je zaloZen na vyuziti konvencnich hrubozrnnych
materiald, u kterych je postupné snizovana velikost zrn pomoci vysokych hodnot vloZené
plastické deformace. Do této skupiny patii napt. rychld solidifikace, vysokoenergetické
mleti, ¢1 metody velkych plastickych deformaci, také uvadény pod zkratkou SPD — severe
plastic deformation. K akumulaci vysokych hodnot plastické deformace, potfebnych pro
zminéné zjemnéni struktury, je potfeba pouzit vhodnych tvarecich metod. Je ovSem také
nutné dodrZzet jisté zasady, bez nichZ by efektivita metod zaloZenych na intenzivni plastické
deformaci nebyla tak vysoka. Tyto zasady plati nejen v piipad¢ zpracovani ¢istych kovi, ale
také slitin ¢i kompozitnich materiali.

2 Deformaéni mechanismus pfi intenzivni plastické deformaci

Tvareni polykrystalickych kovovych materialii intenzivni plastickou deformaci je
charakterizovano pomérné slozitym rozdélenim dodané mechanické energie. V zavislosti na
podminkach deformace muze byt drtiva ¢ast této energie (v nekterych piipadech az 98%)
odvedena ve formé deformacniho tepla. Zbyla ¢ast je vyuZzita na uskutecnéni pozadované
tvarové zmeény tj. plastické deformace [7]. Deformacni teplo generované v prubéhu
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deformace neni v objemu tvaren¢ho kovu distribuovdno homogenn¢, ale pouze v piesné
lokalizovanych oblastech, tzv. tepelnych liniich. Bylo potvrzeno, Ze tyto tepelné linie
odpovidaji oblastem koncentrace smykové deformace (velmi Casto oznacovanych jako
smykové pasy) [8]. Minoritni ¢ast mechanické energie je pak ulozena v materialu ve formé
vznikajicich a nasledn¢é se pohybujicich dislokaci. Rostouci hustota dislokaci postupné
ztézuje pribeh plastické deformace a stava se tak hlavnim faktorem stojicim za nartGistem
deformacniho napéti a deformac¢niho zpevnéni. V téchto piipadech je tak nahrazen stabilni
kontinualni plasticky tok materidlu, znamy napiiklad z pfipadi konvencéni plastické
deformace, diskontinualnim plastickym tokem lokalizovanym ve smykovych pasech [9].
Tyto se vyskytujici jak na mikro (napf. v jednotlivych zrnech), tak i na makro urovni a jsou
orientovany ve sméru hlavniho skluzu, ktery také do znacné miry urcuje jejich morfologii.

S rostouci plastickou deformaci klesé podil skluzu probihajiciho ve smykovych pasech
v mikro Urovni na celkové deformaci, a naopak roste podil skluzu ve smykovych pasech na
makro urovni. Pfestoze v piipad¢ intenzivni plastické deformace malého objemu materialu
je jeho zatizeni homogenni, plasticky tok materidlu je na mikro tirovni nehomogenni [10].
Rostouci nehomogenita deformace plynouci z lokalizovanych smykovych past pak sice
snizuje deformacni odpor, ale miize také vést ke zrychlené ztraté koheze, tj. k poruseni [11].
Principidln€ je mozné tento jev objasnit na ptikladu toku materialu pii plastické deformaci
realizované protlacovanim v matrici. Historie deformace libovolné ¢asti objemu materialu
je béhem jeho pohybu podél skluzovych car (smér hlavnich smykovych napéti — ¢, ) urcena
napétoveé-deformacnim stavem a existujicim tienim (obr. la). Tento stav lze popsat
tenzorem napéti To= {0, k} a tenzorem deformacni rychlosti T¢ = { 174, 175}, kde o je hlavni
normalové napéti, k je mez kluzu ve smyku, 74,775jsou smykové deformacni rychlosti podél
linii skluzu ¢, 5 [12].

P 0
%
7 a“»‘é& T @
%

(a) P o (b)
Obr. 1: Schematické zndzornéni plos§ného plastického toku materialu podél skluzovych ¢ar
pti protlacovani matrici (a), detail elementu objemu z oblasti skluzovych ¢ar (b).

Na zakladé teorie plastického toku lze predpokladat, Ze v devidtorovém prostoru jsou
vSechny napétové stavy identické, pfi¢emz stavy rychlosti deformace se mohou pohybovat
od cistého smyku (77« =7p) k jednoduchému skluzu (7« # 0, np = 0) [13]. V piipadé
maximalniho tfeni (7 = k) jsou témito meznimi stavy osova cast (skluzova ¢ara o — 0), resp.

stykova plocha matrice a materialu (skluzova ¢ara p — p) [14], mezi témito oblastmi se
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nachazi pfechodova oblast. Pro malé elementy objemu materialu jsou tak rychlostni okrajové
podminky (komponenty rychlosti v, vs) podél skluzovych linii ur€eny homogenitou
rychlosti deformace ve smérech ¢ a . Tyto podminky souvisi se zménami deformacniho
mechanismu od Cistého smyku k jednoduchému skluzu a mély by tudiz byt pro jednotlivé
piipady definovany s ohledem na krystalografické orientace a tim i moznosti lokalizovanych

pokluzi ¢i rotaci jednotlivych zrn v prostiedi téchto elementt (obr. 1b).

Pro popis vSech moznych stavii distorze elementu objemu materidlu je zapotiebi
modifikovat Cauchyho tenzor rychlosti deformace — T: = {n, n}, kde n=(natnpg/2 —
predpokladajici pouze symetrické distorze elementii objemu (tzn. ¢isty skluz). Navic je nutné
vzit v avahu rizné rychlosti deformace, coz lze postihnout zavedenim parametru c
(charakteristika deforma¢niho mechanismu). Po jeho zakomponovani pak jednotlivé slozky
smykovych deformacnich rychlosti nabyvaji tvaru (7« = (2-¢)-n) a (17 = cn). Déle plati, ze
¢ =1 pro ¢isty smyk, ¢ = 0 pro jednoduchy skluz, 0 < ¢ < 1 pro pfechodovou oblast, t.
kombinaci ¢istého a jednoduchého skluzu. Tyto typické ptipady jsou zachyceny na obr. 2a
az 2c. Pti plastické deformaci jsou elementy objemu materidlu vyskytujici se zejména podél
skluzovych ¢ar vystaveny plsobeni normalového napéti o a tangencialniho napéti £ (obr.
1b). To znamend, Ze parametr ¢ a dany prevladajici rezim deformace budou majoritné
ovliviiovat plasticky tok u polykrystalickych materiald. Jejich konkrétni distribuce je pak

definovana fyzikalnimi podminkami pro vyvoj dislokacnich struktur.

c=1 B 0<c<1 4B c=0 B
- "’,r-/ F ¥ 7 ” ——-r 2
4] A A /
E 1 o 1 7O
L :P"t '|_a " x i A WV R
IL A= n 1 4 Cn
(a) = (b) ()

Obr. 2: Deformacni mechanismus: ¢isty smyk (a), Cisty smyk/jednoduchy skluz (b),
jednoduchy skluz (c).

Uvedeny rozbor naznacuje existenci paralely mezi plastickym tokem v ploSe
a plastickym tokem materidlu u konvenc¢nich tvarecich postupt. Naptiklad pfi valcovani
pést za studena probihd, diky nizkému tfeni a pozvolna konvergujicimu toku materialu, Cisty
smyk piiblizné ve stfedu tloustky valcovaného pasu. V ptipad€ jednoduchého skluzu je vSak
situace slozit&jsi — zde by typickym procesem mohl byt standartni krutovy test provadény na
valcovém vzorku. Je ale zndmo, Ze tento umoziuje provést homogenni deformaci pouze do
hodnot ~2 pro vétsSinu kovovych materidld. Pii vySSich deformacich dochazi
k neregulovatelné lokalizaci krutu do preferen¢nich oblasti priifezu vzorku [14]. Jiné metody
plastické deformace definované jednoduchym skluzem, naptiklad SPD metody, jiz
pfedpokladaji lokalizaci skluzu do tizké oblasti objemu materiélu.

Typickym znakem tvéfecich technik vyvinutych za ucelem zjemnéni struktury
materiali az do oblasti UFG je vlozena deformace vyrazné ptesahujici hodnotu y = 1.
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Intenzivni plasticka deformace jde ruku v ruce se dvéma charakteristickymi znaky vyvoje
struktury: kontinualni vyvoj disloka¢ni substruktury v disledku krystalografického skluzu
v sub-oblastech rozdéleného zrna, a vysoce lokalizovany tok materialu v dasledku tvorby
smykovych past [15]. Faktory, jako jsou zptisob deformace ¢i historie zatéZovani, jsou proto
klicové pro specifickou realizaci a sekvenci vyvoje téchto charakteristickych jevil.
Z hlediska vyvoje struktury je tedy zjevné, ze v ptipadé kontinudlniho vyvoje disloka¢ni
substruktury musi pfi intenzivni plastické deformaci, podle typu a rezimu deformace,
dochazet k tvorbé rtiznych typt hranic (ndhodné dislokacni hranice (NDH), geometricky
potifebné hranice (GPH), atd.). Zejména GPH hraji pii tvorbé UFG struktury dilezitou roli
— s naristem vlozené deformace dochazi k vyvoji GPH v nékolika krocich (reorganizace
ve smykovych pasech, snizeni jejich vzdalenosti az na hodnoty velikosti bun¢k, rotace do
sméru vysledného skluzu a narist uhli disorientace, detailni popis mechanismu vzniku GPH
v cit. [7]). Soucasné probihajici zmény mikrostruktury a textury ptindseji zpevnéni nebo
zmé&kceni tvafené¢ho materidlu. V zavislosti na typu materidlu a druhu deformace muiZe
zpevnéni prodlouzit tento kontinudlni vyvoj az do oblasti vysokych deformaci. Naopak
zmékéeni mize tento kontinudlni vyvoj prerusit vyskytem lokalizovaného toku jiz pfi
sttedn¢ vysokych deformacich. Ptipadna lokalizace plastického toku materidlu a vznik

smykovych past je tedy zavisla na tom, zda se zmékceni stane dominantnim procesem [16].

Smykové pasy lze charakterizovat jako rovinné, velmi tenké vrstvy materidlu
s vyznamné vys§i lokdlné vloZzenou deformaci. Primérnd hodnota vzdalenosti mezi
smykovymi pasy je piiblizn€ shodna s velikosti bun¢k ohrani¢enych bunécnymi sténami
tvofenymi dislokacnimi spletémi. Pravé moznost vicenasobného skluzu uvnitt smykovych
past stoji za postupnym nardstem thla disorientace podél jejich hranic. Smykové pasy proto
nevykazuji stejné krystalografické orientace jako zbytek objemu materialu, coz vzdy vede
k jejich proniku do dalSich zrn bez zjevnych deviaci. Postupné tak smykové pasy nahradi

existujici strukturu, ¢imZ definuji findlni strukturu intenzivné deformovanych materiali.

2 1\«::/ 3| TC'V o

===—3 == =
|

2w

@ T W b) ° 1
Obr. 3: Lokalizovany plasticky tok na mikro-urovni (a), vektorovy diagram rychlosti
toku materidlu podél skluzovych ¢ar (b).

Lokalizaci plastického toku lze zndzornit na piikladu reprezentativniho objemu
materidlu tvofené¢ho Ctyfmi elementy (obr. 3a) [10]. Na obrazku je mozné rozpoznat
jednoduchy diskontinualni tok ve smykovych pasech (a-a) a (b-b) probihajici podél hranic
jednotlivych elementd (tj. ve sméru skluzovych car o, f). Pifedpoklada se, Ze tlouStka
smykovych past (J) je mnohokrat mensi nezli strana jednoho elementu (w). Vnitini Sipky
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ukazuji trajektorie pohybu elementii. Rychlostni situaci ve vSech elementech pak vystihuje
obr. 3b, na kterém jsou vidét trajektorie vektorii rychlosti (I + 4) uvnitt jednotlivych
elementtl.

Normalovou slozku rychlosti (vn) a jeji tangencidlni komponentu (v) ve smykovych
pasech lze vyjadrit rovnicemi (1) az (4). Poté co se jednotlivé linie protnou, dochazi ke

smykové deformaci v jednotlivych smérech, jak udavaji vztahy (5) a (6).

v, = 2¢cv; [v] =202 —c)v podél skluzovych linii o (1); (2)
v, =202 —-c)v; [v] =2¢cv podél skluzovych linii (3); (4
va=|E=C@-0/c;s yp=c/2-0) (5): (6)

Je zfejmé, Ze mezi deformacemi y, a ysbude existovat rozdil. Tento, jak vystihuje obr.
4a, zavisi na parametru c¢ vyskytujicim se v rovnicich. Rozdil mezi obéma slozkami

smykovych deformaci y, ays je velky pokud ¢ < 0,5 a dale narista, kdyz ¢ — 0.

cisty smyk
e

jednoduchy skluz

W

Obr. 4: Smykova deformace podél skluzovych linii, typy plastického toku na mikro trovni.

V ptipadé¢ Cauchyho tenzoru deformacnich rychlosti tento rozdil neexistuje, protoZe,
jak jiz bylo uvedeno, je uvazovan pouze ¢isty smyk. Pokud tedy zlistane normalova slozka

rychlosti ve smykovém pasu konstantni, pak 1ze ¢as potiebny pro protnuti « smykového
, e 8 vex . , , N
pasu vyjadrit jako t, = ey » PHiCEMZ deformace uvnitf smykového pasu proporcionalné

nariista s ¢asem (rovnice (7) az (9)).

Vo = 2(2 —c)wtn/6 (pfi pfedpokladu 0 <t <t,) (7)
Ya=Vp=1 (pro Cisty smyk) (8)
Yo = 4wtn/d (pro jednoduchy skluz) 9)

V ptipadé jednoduchého skluzu (¢ =0, t — ), se smykové pasy v materialu nemohou
ktizit (tj. protinat) a deformace muize nartstat bez omezeni. Maxima smykové deformace
stanovena pomoci rovnice (7) pak odpovidaji deformacim stanovenym v rovnicich (5) a (6).
Pfi konstantnim deforma¢nim rezimu (¢ = konst., ¢ < #,), kdy bod B na obr. 4 je popsan

rovnici (7), oblast, ve které nartsta deformace s ¢asem z y, = 0 v €ase ¢t = 0 na Yy, Z rovnice
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(5) tj. bod B. V téchto dvou limitnich pfipadech jsou maxima smykové deformace
definovana rovnici (7). Tyto piipady odpovidaji specifickym distorzim mikrostruktury pii
malych pfirtistcich deformace. V obou ptfipadech dochazi k lokalizaci plastického toku
materidlu do rovinnych struktur (obr. 4). Nicméné, pro Cisty smyk je standardizovana
hodnota deformace (y = 1) s nardstajicim ¢asem postupné¢ rozsifovana v celém materidlu —
napiiklad mikrostruktury po valcovani velkymi redukcemi (usporadani ve tvaru rybi kosti
[9]). Naproti tomu pfi jednoduchém skluzu vykazuje deformace tendenci akumulace do stale
stejného smykového pasu, kde mize dosahnout velmi vysokych hodnot, coz predznamenava

vznik velmi tenkych a dlouhych pasii, obvykle spojenych s lokalizaci toku materialu [17].

Tento zjednoduseny vyklad tedy piedpoklada lokalizovany tok materidlu,
koncentrovany do smykovych past, spojeny s vicenasobnym skluzem. Souvisejici
krystalografické rotace zrn uvnitf téchto past jsou imérné velikostem vlozenych deformaci
(rovnice (8) a (9)), bez ohledu na aktivovany skluzovy systém. Tyto rotace pak také definuji
uhel disorientace, ¢imz piimo ovliviiuji vznik novych hranic a tim i zjemnéni struktury
béhem lokalizovaného toku materidlu. Na rozdil od ¢istého smyku, u kterého muze byt
dosazena deformace pouze y ~ 1, lze tak pti jednoduchém skluzu uvniti smykovych past
s ¢asem docilit velmi vysokych deformaci. Z uvedeného vyplyva, ze u deformace probihajici
jednoduchym skluzem mohou podél smykovych pésii vznikat vysokouhlové hranice zrn
(VUHZ) daleko dfive nez v piipadé &istého smyku, kdy je pro jejich vznik zapotiebi
opakovaného zpracovani [17]. To potvrzuji i nékteré dalsi studie uvadéjici, Ze pti velikosti
smykové deformace y ~ 10 byly smykové pasy tvofeny vysoce disorientovanymi zrny o
prumérné velikosti 100 nm [9].

Vyvoj struktury materidlu pii plastické deformaci je uren piedev§im napétové—
deformacni historii. Je tedy potieba optimalizovat zplisob jeho zpracovani. Kroky vedouci k
zamyslenému zisku jemnozrnnych struktur zahrnuji naptiklad sttidani charakteru deformace
pomoci zmén vn¢j$iho zatéZovani pii snizené teploté. Stiidanim charakteru zatéZovani
dochazi k preskupovani dislokac¢nich siti a tim ke zméné aktivovaného skluzového systému
nezavisle na typu kovu €1 teploté [ 18]. Pro udrzeni a rozvoj lokalizovaného plastického toku
je potieba realizovat zmény charakteru deformace vicendsobné (opakovan¢). Piestoze pii
stiidani zptsobil zaté¢Zovani dochazi k lokalnimu nartstu deformaéniho odporu z divodu
odliSnych podminek deformace, ve vysledku toto pifindsi niz8i velikost aplikovaného
deformaéniho napéti, pokles deformacni prace, sniZzeni opotifebeni nastrojii, eliminaci
meziopera¢niho Zihani a dal$i benefity [19]. Navic Ize, diky snizené teploté pii tomto
zpusobu zpracovani, dosahnout vysSich vlozenych deformaci v jediném priachodu nez je
tomu v piipadé konvencnich tvatecich postupt.

Vedle stfidani smyslu deformace je dal$i moznosti kiizové (pficné) zatézovani, kdy je
napét'ové—deformacni stav (orientace polotovaru, zména deformacniho rezimu, atd.) ménén
velmi rychle. Tento zplsob je vyuzitelny predevSim u tvarecich procesti definovanych
vy$Sim poctem priichodl. U procesti definovanych ¢istym smykem nema tento zpiisob

z pohledu intenzivnéjSiho zjemnéni struktury vyznam, protoze vlozené deformace dosahuji
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pouze stfednich hodnot (y ~ 1) a jsou uplatiovany ve dvou ekvivalentnich smykovych
smérech zajist'ujicich jiz zminovany ustaleny vyvoj struktury. Nicméné, v ptipad€ procesu
definovanych jednoduchym skluzem znamend piicné zatézovani okamzité zmékceni
materidlu a tim i lokalizaci plastického toku [20]. Pokud je navic thel, pod kterym k
pticnému zatézovani dochazi, dostatecn¢ velky, dojde ke vzniku nové skupiny smykovych
past. Jejich vzajemné interakce pak znacn¢ prispivaji ke zjemnéni struktury a to dokonce i
pii relativn€ malych deformacich pfii jednotlivych prichodech.

Podstata Cistého smyku je velmi podrobné diskutovana naptiklad v praci [21], ve které
autofi uvadi teorém vzniku tohoto deformacniho mechanismu nasledovné: pokud je
dvojrozmérmé téleso vystaveno smykovému napéti, pak vznikld deformace zpisobi uhlové
zmény. Smykova deformace na kazdé stén¢ tohoto télesa je rovna y/2, coz indikuje
pfitomnost ¢istého smyku. Naproti tomu pii jednoduchém skluzu je deformace na kazdé
stén¢ rovna y. Jinymi slovy, deformace pfi jednoduchém skluzu je rovna deformaci pfi
¢istému skluzu s rotaci y/2, z ¢ehoz plyne, ze pokud je téleso deformovano bez rotace
(zkrutu) 1ze predpokladat Cisty smyk jako deformaéni mechanismus.

2.1 Procesy definované jednoduchym skluzem

Pravdépodobné nejrozsifenéjSim procesem uplatiiujicim mechanismus jednoduchého
skluzu je krut. Nicméné, jak jiz bylo uvedeno, v ptipad€ extrémniho deformaéniho zpevnéni
materialu se zac¢ina pti krutu objevovat lokalizovana deformace a dals$i plastickd deformace
se stava z pohledu fizeného rovnomérného zvysovani vlozené deformace nekontrolovatelna
(z tohoto divodu také nemtize byt, kromé specialnich pfipadd, u krutového testu zajisténa
rovnomérna deformace béhem velkych plastickych deformaci). Pro odstranéni tohoto
problému bylo navrZzeno nékolik riznych feSeni zaloZenych na spojeni tlaku a krutu, ¢imz
byly v podstaté polozeny zéklady pro vznik SPD procesii. Jednu z prvnich experimentalnich
verifikaci uskute¢nil Bridgman pomoci postupu pozdéji znamého jako HPT (high pressure
torsion) [22], ktery je zaroven ziejme 1 prvni navrzenou SPD metodou. Plivodni navrh vsak
pocital s velmi tenkymi vzorky — disky o tlouStce < 0,5 mm a nékolikanasobné vétSim
pramérem, které neni mozné prakticky vyuzit. Pozdéji proto doslo ke zménam tykajicim se
tvaru nastrojii a/nebo velikosti vzorktl, ptivodni myslenka vSak zlstava zachovana. Princip
HPT spociva v aplikaci smykové deformace na tenky kovovy disk (primér 10-20 mm,
tloustka 1-5 mm) pomoci dvojice kovadel umisténych ve specidlné konstruovanych lisech
(obr. 5a). Jedno z kovadel je obvykle fixovano proti pohybu a rotaci, zatimco druhé kovadlo
se postupné otaci a zarovei pusobi vysokym tlakem proti prvnimu kovadlu (obr. 5b). Vzorek
je béhem procesu vystaven hydrostatickému tlaku, pfi¢emz tlakové zatizeni dosahuje hodnot
v oblasti 1-10 GPa (nesmi dojit k prokluzu mezi vzorkem a kovadlem, z toho divodu mtze
byt povrch kovadel dodatecn€ zdrsnén, naptiklad piskovdnim). Mezi hlavni vyhody patii
predev§sim moznost postupného vkladani deformace, kterou lze navic i kontinudlné¢ meénit
[23]. Nespornym pozitivem je také dosaZeni velmi vysokych deformaci za jeden pracovni
cyklus (otacku), které nelze docilit Zadnou jinou dosud znamou SPD metodou. Obrovsky
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potencial HPT spociva piedev§im v moznosti piipravy krystalickych UFG materiald, ale 1
NM ¢i amorfnich materialti [24]. Detailnégji je tato metoda popsana v kapitole 3.2.1.1, anebo
napiiklad v praci [25].

tlak + rotace

horni
kovadlo

vzorek

spodni
kovadlo

(b)
Obr. 5: Sestava pro metodu HPT (a), princip metody HPT (b).

Jinou moZnosti vkladani velkych plastickych deformaci je skupina procesti zaloZzenych
na cyklickém zatézovani ve dvou na sebe kolmych smérech. Timto dochazi k opakované
zmeéné a obnove tvaru polotovaru a tak k postupné akumulaci velké deformace v materialu
pomoci jednoduchého skluzu. Typickym zastupcem takového zpracovani je vicesmérové
kovani, jehoz princip je zachycen na obr. 6a. Plivodni polotovar obdélnikového praiezu (ao
X by) je fixovan mezi dvéma boc¢nimi zabranami a postupné¢ péchovén kovadly az k dosazeni
inverzniho tvaru (a; x b;, pticemz plati, Ze a; = by, b; = ap). Nasledné je polotovar reverzné
deformovan na plvodni tvar. Tento postup 1ze ndsobné opakovat. Problémem je zde vSak
homogenita vloZzené deformace a deformac¢niho rezimu, ktera neni po dobu celého cyklu
konstantni. V pocate€nich fazich dochazi k diskontinualnimu toku podél skluzovych linii
danych tfecimi kuzely (plasticky tok je lokalizovan vné téchto nedeformovanych oblasti).
Jako deformac¢ni mechanismus dominuje jednoduchy skluz limitovany ¢asem a deformaci v
kterékoliv fazi procesu (rovnice (9)). V dalsich fazich procesu jsou tyto nedeformujici se
oblasti stale pomérné objemové vyrazné, i kdyz jiz doslo k jejich jistému zmenSeni (obr. 6b).
Pravé pfi této fazi procesu dochdzi ve sméru b; ke zméné€ mechanismu deformace
z jednoduchého skluzu na cisty smyk. Nejmarkantnéjsi je toto ve stfedovych oblastech
polotovaru. V dusledku téchto nehomogenit v rozlozeni deformace je proto pfi takovémto
opakovaném zpracovani zapotiebi velky pocet kovacich cykli aby doslo ke zjemnéni
struktury v celém objemu materialu.

e \
& |
— l F ' —> @
@ b ® " >

Obr. 6: Princip vicesmérového tvateni (a), plasticky tok materialu pii tvafeni (b).
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Podobné je tomu 1 u procesu CEC (Cyclic Extrusion Compression), obr. 7a, kde
dochazi k ustdlenému, ale nehomogennimu plastickému toku se znacnymi rozdily vlozené
deformace mezi osovymi a povrchovymi oblastmi materidlu. I u tohoto procesu velmi prudce
nartista hodnota vlozené deformace smérem od osy polotovaru k jeho povrchu, spolu s tim
se také méni mechanismus deformace z ¢istého smyku na jednoduchy skluz. K dosazeni
homogenni struktury po praiezu polotovaru je tedy zapotiebi velmi vysoky pocet cykla [26].

Jind je ale situace pii deformaci pomoci SPD procesu ECAP (Equal Channel Angular
Pressing), obr. 7b [27]. Ve srovnani s uvedenymi postupy se odliSuje zejména nasledujicim:

- pomoci ECAP lze za jistych podminek realizovat plastickou deformaci jednoduchym
skluzem bez ohledu na druh materialu, velikost polotovaru a deformacni podminky;

- pti kazdém prichodu dochazi k vlozeni vysoké deformace, pficemz tato je po prufezu
rozdélena daleko homogennéji, nez u vySe zminénych deformacnich technik. Velmi
Casto je tak jediny prichod dostacujici k pozadovanému nariistu mechanickych
vlastnosti (dochazi k poc¢atecnim fazim mikrolokalizace plastického toku, pii kazdém
nasledném priichodu vznika velka frakce VUHZ ve smérech skluzu);

- podobné jako u jinych SPD metod 1ze pomoci ECAP akumulovat velké plastické
deformace do objemovych polotovari pomoci vysokého poctu pruchodi, pricemz tak
mohu byt indukovany 3D VUHZ pomoci mechanismu rotace zrn. Odlisnosti je ale
efektivné&jsi tvorba siti VUHZ pomoci rotace polotovaru mezi jednotlivymi priichody.

Tento faktor tak vyznamné snizuje pocet nezbytnych priichodl pro zjemnéni struktury.

levy pist % S pravy pist
mrtva

zéna
kanal

(a) matrice (b) o
Obr. 7: Princip procesu: CEC (a), ECAP (b).
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Jak bylo nastinéno, tvafeci postupy definované velkymi plastickymi deformacemi
zalozené na jednoduchém skluzu Ize vyuZit pro piipravu NM ¢i1 UFG materialli. Obé skupiny
vykazuji excelentni mechanické vlastnosti, které jsou v oblastech soucasného zajmu [28,
29]. Obvykle jsou charakterizovany vysokymi pevnostnimi, ale nizkymi plastickymi
vlastnostmi. Na druhé strané€ jsou znamy piipady, kdy velmi pevné materidly vykazovaly
rovnéz dobrou taznost pii pokojové teploté, nebo superplasticitu pii zvySenych teplotach
[30, 31]. Tento jev znamy jako paradox pevnosti a tvafitelnosti lze, mimo jiné, vysvétlit
pomoci piedpokladu, Ze plastické deformace probihaji na tzv. specifickych hranicich zrn.
V disledku pfitomnosti nanozrn a velkého mnozstvi téchto hranic mohou tyto deformacni
mechanismy stat za vyS$i tvafitelnosti. Zndmym piipadem je tzv. rotacni typ deformace, tj.
plastickad deformace, pii které v NM dochéazi k rotacim zrn (obvykle extorzi) [32]
(podrobnéji také v kapitole 5).
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3  Tvareci metody zalozené na intenzivni plastické deformaci

Efektivita zjemnéni struktury kovovych materiali pii tvafeni zavisi predevSim na
velikosti vlozené deformace, je tudiz obecnou snahou tuto hodnotu maximalizovat.
Intenzivni plastickou deformaci lze do materidlu vklddat pomoci konvencénich tvarecich
technik (valcovani, kovani, protlacovani ¢i tazeni), tyto jsou vSak limitovany maximalni
moznou vlozenou deformaci plynouci z provedenych redukci prifezu. Druhym problémem

je pak vysledny charakter struktury plynouci z deformac¢niho mechanismu daného postupu.

Metody intenzivni plastické deformace, zalozené predevsim na vysoce efektivni vyse
zminéné kombinaci krutu a tlaku, doznaly v oblasti materidlového inzenyrstvi zna¢ného
rozvoje zejména v poslednich dvaceti letech a jejich ptiznivy vliv na kone¢né vlastnosti
materialu (diky aZ extrémnimu zjemnéni struktury) je v soucasnosti jiz dobte prokazan. Mezi
konkrétnimi piiklady tvafecich technik vedoucich k takovému zjemnéni mikrostruktury lze
uvést napiiklad postupy rychlostné diferencniho podélného valcovani (DSR — differential
speed rolling), vysokorychlostné diferencniho podélného valcovani (HRDSR — high speed
ratio differential speed rolling), rychlostné diferen¢niho protlacovani (DSE — differential
speed extrusion), ¢i asymetrického dopiedného protlacovani (ASE — assymetric extrusion).
Vsechny tyto postupy byly vyvinuty na zaklad¢ konvencnich technik s cilem modifikovat
deformacni mechanismus tak, aby bylo dosazeno intenzivnéj$iho zjemnéni struktury.
Nicméné, i kdyZ zména deformacniho mechanismu umoznuje intenzivnéjsi zjemnéni zrna,
problém limitované deformace s ohledem na vyslednou redukci prifezu ziistava nevyieSen.

Jistou alternativou umoznujici eliminovat toto omezeni jsou jiz zminéné SPD metody,
tj. metody zalozené na aplikaci extrémnich plastickych deformaci. Stejné tak jako konvenéni
metody jsou i SPD metody zaloZeny na postupnych pfirtstcich jednotlivych deformaci az
do dosazeni velmi vysokych hodnot. Piestoze na prvni pohled se ob& skupiny tvérecich
technik (konvenéni i SPD metody) mohou zdat podobné, existuji zde zasadni rozdily.
Diametralni odliSnost spocivé piedevs§im v jiném strukturnim vyvoji béhem deformace. SPD
metody jsou velmi popularni pfedevsim diky svému potencialu zvySovat (nejen) mechanickeé
vlastnosti konvencnich kovovych materiali velmi efektivnim zptisobem. Nartist pevnostnich
vlastnosti Cistych kovii po SPD zpracovani miiZe ¢init az 800 %, u slitin je pak toto zvySeni
0 30-50% oproti vychozimu stavu [33]. Oproti konvencnim metodam tvafeni vSak pii
zpracovani pomoci SPD metod dochazi k zddnym nebo minimalnim zménam geometrie
tvareného polotovaru. Existuji vSak i dal$i rozdily. Samotné zjemnéni struktury materialu do
oblasti velikosti zrn d < 1 um vSak jesté neznamend vznik UFG materialu ve smyslu obvykle
udavanych definic. Zakladnimi znaky UFG materialt ptipravenych pomoci SPD metod je
totiz nejen struktura definovana velikosti zrn d < 1 pm, ale také dominantni frakce zrn
s vysokotihlovou disorientaci hranic (VUHZ) [34]. Konkrétnim piikladem tohoto rozdilu
muZe byt ocelovy drat s velikosti zrn v oblasti 200-500 nm vyrobeny konvencnim taZenim,
v jehoz struktufe byly patrné pouze zrna s nizkothlovou disorientaci hranic (NUHZ) [35].

17



Samotny zptisob vkladani velkych plastickych deformaci je velkou vyzvou a pomérné
naroénym problémem, protoze vyzaduje, z ditvodli vysokych energo-silovych parametrt,
nejen dostatecnou tuhost a pevnost nastrojl, ale také zajisténi podminek, pfi nichz bude
zachovana soudrznost tvafené¢ho materialti. Vedle téchto pozadavki je pti SPD zpracovani
kladen dtraz také na minimalizaci rozmérovych zmén daného polotovaru. K zajisténi tohoto
slouzi specidlné navrzené nastroje, které brani volnému plastickému toku. Takto je
generovan znacny hydrostaticky tlak, diky némuz mohou byt vkladdny do materialu velké
plastické deformace zajiStujici vyznamné zjemnéni struktury. Dosazeni takovych podminek
nabizi ale 1 dalsi benefity. Nezanedbatelna je predevsim moznost tvafeni obtizné tvatitelnych
kiehkych materiala (WO, B2O3 skla, amorfni materidly, atd.), bez poruseni soudrznosti.

Odlisnosti tykajici se prabéhu deformace vSak existuji i u jednotlivych SPD metod,
deformaénim mechanismem muze jak Cisty smyk, tak i jednoduchy skluz. Stejné tak miize
pfi deformaci (v zavislosti na typu metody) probihat zatéZovani monotonni, cyklické, ¢i
pricné. Praveé z diivodi odlisnosti v napét'ové-deformacni historii je velmi obtizné srovnavat
efektivitu vlivu typu deformace na strukturu. Jednim z klicovych hledisek mtize byt zptisob
vyvoje dislokaéni struktury vcetné jeji transformace do novych vysokouhlovych hranic.
Problémem je také stale nejednotny zptsob vykladu dislokaéniho mechanismu popisujici
vyvoj struktury na zakladé definice deformacnich parametrii. Platnost tohoto mechanismu
je navic limitovana na ptedpoklad, Ze tento postupny rozvoj struktury probihd pfi stabilnim
kontinudlnim toku materidlu a hodnotach vloZenych deformaci v oblasti 1-4 (v zavislosti na
procesnich podminkach). Zejména novéjsi SPD techniky v§ak umoZziuji vkladat deformace
dalece ptesahujici toto rozmezi. Kromé toho dochazi pti SPD metodach namisto stabilniho
kontinualniho toku materialu k diskontinualnimu toku siln¢ lokalizovanému ve smykovych
pasech (napft. [9]), které jsou pak na makro-urovni orientovany ve sméru skluzu, pficemz
jejich morfologie je definovéna spiSe mechanikou kontinua, nez krystalograficky [36]. Pravé
tyto poznatky spolu s detaily ziskanymi ze strukturniho pozorovani pak mohou slouzit
k analyze zptsobu deformace béhem SPD metod.

3.1 Konvencni metody

Pivodnim cilem konvenénich tvafecich metod bylo dosdhnout pozadovaného tvaru
tvareného polotovaru. S postupem casu se vSak ukazalo, Ze je nezbytné ovliviiovat i jeho
findlni vlastnosti. Rostouci poZadavky na niz8i hmotnost a zaroven vyssi hlubokotaznost a
pevnost n€kterych materiali (napiiklad past z IF oceli pro automobilovy primysl) vedou k
optimalizaci celych vyrobnich procesii a k riznym modifikacim piivodnich tvarecich
technologii. Navzdory zna¢nému vyvoji nelze vSak, naptiklad ani po termomechanickém
zpracovani, mnohdy docilit poZadovanych vysledkt [37]. Jednim z parametrti vyznamnych
pii optimalizaci struktury béhem tvateni (tj. zjemnéni), je velikost vlozené deformace. Diky
tomu doslo také k intenzivnimu vyzkumu vlivu velkych plastickych deformaci aplikovanych
pomoci konvenc¢nich tvarecich technik (valcovani, protlacovani nebo kovani). Divodem

bylo piedevsim velké zastoupeni téchto metod v komerénim priimyslu.
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3.1.1 Valcovani

Podélnym valcovanim za tepla i za studena je mozné, v zavislosti na typu materialu,
tento intenzivné plasticky deformovat a viditelné tak zjemnit jeho strukturu az na zrna o
velikostech jednotek mikrometri [38]. Bylo prokazano, ze soucasné postupné snizovani
teploty pii pokracujicim valcovani mize znacné pfispet k zisku jemnozrnnych struktur
(napf. u MgZnZr slitiny [39]). Ke snizeni velikosti zrn Ize ale vyznamné ptispét i vhodnou
upravou parametrit deformace [40]. U UFG/C oceli s feriticko-cementitickou strukturou
bylo po vélcovani v kalibrech za snizenych teplot dosazeno bimodalni jemnozrnné struktury
(ferit o velikosti zrn ~ 0,7 um s lokalné€ velmi hustym vyskytem cementitu, a ferit o velikosti
zrn ~ 4 pm bez vyskytu cementitickych ¢astic) vedouci ke zlepSeni pevnostnich, ale také
plastickych vlastnosti [41]. Pfiznivy vliv niz§i valcovaci teploty (~ 500 °C) pfi véalcovani
v kalibrech na narust pevnosti (R, = 1500 MPa pfi vlozené deformaci e = 1,8 diky lamelarni
struktufe) byl prokazan i u stiednéuhlikové nizkolegované oceli [42]. Podobny zpusob
vyroby u nelegované uhlikové oceli vSak takto vysoké pevnostni charakteristiky nepfinesl i
ptes primérnou velikost feritickych zrn ~ 0,4 um. Hlavni rozdil byl pravé ve tvaru zrn
feritické matrice: u nelegované oceli byla struktura po valcovani tvofena rovnoosymi zrny,
protoze v disledku absence precipitati dochéazelo k preusporadavani dislokaci a migraci
hranic zrn [43]. Pomoci optimalizace ibérového planu bylo podobnych vysledki laboratorné
docileno i u nizkouhlikové mikrolegované oceli (0,03% C, 1,6% Mn, a 0,06% Nb) diky
aktivaci dynamické rekrystalizace pti vysokém Zenner-Holomonové parametru [44]. To
vSak mize byt vredlnych podminkach pomémé problematické. Navic je potieba mezi
prichody tplné potlacit statickou rekrystalizaci aby byla velikost zrn co nejvice homogenni.
Jistym feSenim je postupna akumulace nizSich stupiiti deformace v jednotlivych prichodech.

Vedle jiz zminénych materidli byly publikovany i1 studie zabyvajici se napiiklad
valcovanim UFG Ti nebo Cu slitin [45]. Mezi nejCastéji testované materidly v souvislosti
se zjemnénim zrna vsak patii slitiny lehkych kovi, predevS§im pak Al, Mg a jejich slitiny.
Stejné tak jako nékteré Al slitiny, 1 Mg slitiny jsou velmi obtiZné tvafitelné piedev§im pfi
nizkych deformacnich teplotach. Na druhé strang, diky jejich specifickym vlastnostem jsou
slibnymi materialy nejen ve strojirenstvi, ale také naptiklad v medicin€. Pro $irsi uplatnéni
Mg slitin je vSak potteba zlepsit jejich mechanické vlastnosti — pokud by tyto dosahovaly
alespon urovni Al slitin, mohly by je v n¢kterych piipadech adekvatn€ nahradit. Pfestoze lze
pomoci konvencniho podélného valcovani i u téchto materialit dosahnout jistého (limitniho)
zjemnéni struktury, je nutné hledat cesty smérem k niz§im velikostem zrna a tedy vysSim
mechanickym vlastnostem. Pfi valcovani vybranych slitin se ¢asto pouziva zplsob fizeni
rekrystalizace a deformaéné indukované precipitace. Soucasné s aplikovanou deformaci lze
takto v nékterych pifipadech dosdhnout zna¢ného zjemnéni struktury az do oblasti UFG
(napf. u Al3Mg a AlI3Mg0,2Sc0,1Zr slitin), 1 zde vSak existuji rozdily. Zatimco ve slitiné
Al3Mg0,2Sc0,1Zr dochazi k tvorbé UFG pouze pii vysSich deformacich za vysSich teplot
(diky interakci disperznich €astic s hranicemi zrn), u slitiny A13Mg je vhodna oblast tvateni

znacné ovlivnéna mnozstvim rozpusténého, resp. precipitovaného, Mg [46].
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Zhang a kol. [47] navrhli feSeni pro snizeni velikosti zrna u AZ31 Mg slitiny pomoci
opakovaného valcovani malymi redukcemi kombinovaného s mezizihdnim (velikost zrna
klesla z d ~22 um na d ~7 um). Dalsi z cest vedoucich k efektivnimu snizeni velikosti zrn
je i modifikace parametrti konvencnich valcovacich stolic — vyznamny vliv zmény nékterého
z parametrt pti konvenénim podélném valcovani na vyvoj struktury tvafeného materialu byl
jiz mnohokrat prokdzan. Znamym zplisobem je asymetrické valcovani (ASR — assymetrical
rolling), u kterého byly zkoumany napft. vlivy teploty [48], velikosti redukce a valcovaci sily
[49], geometrie nastroju [50], rychlosti valcovani [51], a dalSich procesnich parametra [52]
na zjemnéni zrna nebo vysledné mechanické vlastnosti. Mezi v soucasnosti vyuzivané patii
zejména asymetrie rychlosti valcovani (kinetickd asymetrie), asymetrie priméru valct
(geometrickd asymetrie), a asymetrie tfecich podminek na stykovych plochach valca a
materidlu (tribologickd asymetrie). Pfestoze se jmenované zpusoby principidlné 1isi, jejich
cil je stejny: akumulace co nejvyssi smykové deformace do valcovaného materialu. Ukézalo
se, ze v dusledku proménlivych deformacnich podminek je posledné jmenovany zpisob
nejméne spolehlivym. Nejlepsi moznost ovlivnéni finalnich struktur valcovanych materialii
nabizi kinetickd nebo geometricka asymetrie. Pro realizaci téchto dvou zptsobt je obvykle
vyuZita valcovaci stolice duo se shodnym (resp. odlisSnym) primérem vélci (obr. 8) s cilem
dosazeni asymetrie rychlosti valcti. Hlavni rozdil oproti konvenénimu podélnému valcovani
tak spociva v odlisné obvodové rychlosti valci, pficemz tento rozdil byva vyjadiena
koeficientem >1. Rozdilné obvodové rychlosti valct zptisobuji rozdily v rychlostech
plastického toku v povrchovych a podpovrchovych vrstvach tvafeného materialu. Jinymi
slovy, rychleji rotujici valec nuti jemu pfilehly povrch valcovaného materialu k rychlejSimu
plastickému toku ve sméru hlavni deformace. Diky témto nerovnomérnostem je tak tlakova
sloZka deformace (od valcli) doplnéna o slozku smykovou (odlisné rychlosti toku materialu).

Na zéklad¢ experimentl s asymetrickym valcovanim (zejména Al slitiny) lze fici, ze
za zjemnénim struktury stoji dynamicka rekrystalizace, jejiz pribéh piimo souvisi s velikosti
plastické deformace a akumulaci vlozené energie (hustota dislokaci). Mira zjemnéni tedy
poroste s rostoucim tfenim, vyssi redukci za priichod a rostouci asymetrii nastrojt, pfi¢emz
asymetrie valcli bude mit nizsi vliv [53]. Na druhou stranu praveé asymetrie valct stoji za
vys$si homogenitou velikosti zrna po prufezu valcovaného materidlu ve srovnani s
konven¢nim valcovanim, po némz byva zrno jemnéjsi v povrchovych vrstvach a hrubsi ve

sttedovych vrstvach. Tento gradient Ize tedy asymetrickym valcovanim zna¢né potlacit [54].
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Obr. 8: Valcovaci stolice Duo: (a) konvenéni valcovani (b) asymetrie kineticka (c)
asymetrie geometricka.
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Asymetrické valcovani Ize do jisté miry uplatnit, i kdyz se oba valce duo stolice otaceji
shodnou rychlosti a maji stejnou geometrii. Jednou z moznosti je pouziti variabilni armatury
valcovaci stolice (stérace), na které je polotovar polozen (obr. 9a). Polohovanim je pas
umistén mezi valce tak, aby byl deformovan (vtahovan) nerovnomérné vzhledem ke svému
hornimu, resp. spodnimu, povrchu (obr. 9b, 9¢). Timto zpisobem vzniké asymetrie rychlosti
plastického toku i pfes shodné rychlosti otaCeni i priméry valci, jelikoz diky horizontalnimu
nebo vertikalnimu posunuti armatury dojde na tvafeném pasu k posunuti mista prvniho styku
s valcem (Sipky na obr. 9c¢), v disledku ¢ehoz musi nutné vzniknout rozdil plastického toku
mezi hornim a spodnim povrchem vélcovaného pasu (tzn. vznik smykové deformace). Na
tomto principu byl zalozen postup ARR — assymetric reduction rolling [55].
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\
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(a) (b) (c)
Obr. 9: Princip metody ARR (a), ptiklady polohovani armatury valcovaci stolice (b, c).

Jinym ptikladem asymetrického valcovani pii shodné geometrii i kinetice valc miize
byt valcovani dlouhych tycovych polotovart v kalibrech. Kalibr je obvykle tvofen zatezy,
které jsou identické v hornim i spodnim vélci dané stolice. V dlsledku jeho geometrie vSak
dochazi k asymetrickému toku materidlu — s hloubkou kalibru se méni i obvodova rychlost

daného mista, musi se tedy liSit i rychlost plastického toku pfiléhajiciho polotovaru.
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(b)
Obr. 10: Vélcovaci stolice s kalibrovanymi vélci (¢erna tecka znaci otaCeni provalku o 90°
mezi priichody) (a), schématické znazornéni rozdilu rychlosti plastického toku materidlu (b).
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Po kazdém pruchodu skrze kalibr je polotovar otocen o 90° kolem své podélné osy a
valcovan v nasledném kalibru (obr. 10), ve kterém je provedena stejna redukce priifezu jako
v pfedchozim kalibru. Diky této rotaci vSak ke smykové deformaci dochézi v opacném
sméru, nez v predeslém prichodu (obr.10b). Timto zpiisobem bylo po 18 priuchodech na
kalibrovanych valcich (95 % redukce prufezu) dosazeno velikosti zrna d ~ 1,5 um u slitiny
AZ31 [56]. Navic vedly opakované zmény sméru deformace ke vzniku ndhodné bazalni
textury, ktera snizila anizotropii vlastnosti. Vysledna kombinace této textury a zjemnéni zrna
pak zpusobily zvySeni pevnosti az na hodnotu R, = 400 MPa pfi taznosti 4 = 9,5 %.

Prestoze Ize tedy asymetrické valcovani uplatnit i u dlouhych tycovych polotovart,
vetsi pozornost je upirdna na ploché vyvalky (pasy, plechy). Podle koeficientu rozdilu
rychlosti otacejicich se valci se obvykle odlisuji dva postupy: diferencni podélné valcovani
(DSR — differential speed rolling, n¢kdy také ASR — asymmetric rolling, nebo SRDR —
single roller drive rolling), a vysokorychlostni diferen¢ni podélné valcovani (HRDSR — Aigh
speed ratio differential speed rolling). Efektivita zjemnéni struktury jiz byla pro tyto metody
potvrzena na riznych materidlech (napt. [57-59]). Cilem je vzdy zajistit prinik smykové
prachodt (vhodné tedy hlavné pro ploché vyvalky). Na druhé stran¢, zejména v posledni
dobé se objevuji snahy o piipravu tzv. gradientnich materiald, tj. materiall, které zdmérné
obsahuji jisty gradient vlastnosti (naptiklad po tlouStce past). Asymetrické valcovani je
velmi vhodnym kandidatem pro jejich ptipravu. Mezi vyznamné benefity diferencniho
valcovani oproti konvenc¢nimu valcovani patii snizeni valcovaciho tlaku, zlepSeni tvaru
past, ale hlavné vneseni vyssi deformace definované jednoduchym skluzem [60].

Srovnani vyvoje struktury pfi konvencnim a DSR vélcovani bylo provedeno napft. u
MG slitiny AZ31 (teplota valcovéani 350 °C, celkova redukce vysky 85 %) [61]. Konvenéni
valcovani vedlo k bimodalnimu rozlozeni zrn (hlavni frakce byla tvofena vétsimi plivodnimi
zrny s dvojaty a deformacnimi pésy), zatimco po DSR byla struktura homogenni,
jemnozrnna bez vétSich zrn a dvojcat (absence dvojCat potvrzuje pribeh dynamicke
rekrystalizace z divodu piisobeni smykové deformace). Béhem DSR hraji roli predevs§im
velikost a rychlost deformace béhem priichodu — pii vysokych hodnotach deformace za¢ina
dominovat lokalizace plastického toku materidlu ptfed nastupem dynamické rekrystalizace
[62]. Naopak pfi velmi malych redukcich za priichod (pod 10 %) nelze Gplné€ potlacit vznik
deformacnich dvojcat [61]. Metoda DSR byla experimentalné srovnavana s konvencnim
valcovanim i za pokojové teploty (valcovani Al pii celkové deformaci en =90 % [57]). Trend
zpeviiovani byl u obou metod podobny, v disledku ptidavné smykové deformace vSak po
DSR doslo k vys$§imu zpevnéni (obr. 11). S nartistajici deformaci (e, = 30 %) dochazelo pii
DSR k déleni plvodnich zrn na subzrna s velikosti d <1 pm oddé€lené dislokacemi.
Dislokaéni hustota pfitom byla pomérné mala a disloka¢ni stény uspofddany nahodné. Po
dosazeni deformace ex = 60 % struktura obsahovala relativné rovnoosad subzrna oddélena
disloka¢nimi sténami. Po deformaci ¢, = 90 % jiz ve struktufe dominovala jemné zrna o

primérné velikosti d <1 pum s velmi nizkou dislokacni hustotou. Za poklesem dislokacni
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hustoty stoji podle autort studie absorpce dislokaci hranicemi subzrn a jejich transformace
na VUHZ. Struktura viak lokalné obsahovala vysokou hustotou dislokaci i po DSR,
homogenizaci velikosti zrna do oblasti d ~500 nm a formaci prevazujici frakce VUHZ
zajistilo nasledné zihani v rezimu 150 °C/1 hod, které dodalo energii potfebnou k pohybu
dislokaci smérem k subhranicim a jejich néasledné transformaci na VUHZ. Podobné
zjemnéni struktury doklada i jina studie vénovana DSR u Al pfi pokojové teploté [63].

vychozi stav

konvenéni valcovani (e = 30%)
A— ASR (e=30%)
konvenéni valcovani (& = 60%)
ASR (£ = 60%)
konwvenéni valcovani (& = 80%)
—»%— ASR (e=90%)

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18
Deformace [%)]

Obr. 11: Mechanické vlastnosti Al po konven¢nim valcovani a DSR. Zpracovano na
zaklad¢ studie [57].

Srovnani konvenéniho valcovani a HRDSR pro komeréné €istou Cu pii deformacich
en=35% aep=65 % provedli Kim a kol [64]. Valcovani probihalo na duo stolici s totoznym
primérem valci, pii konvenénim valcovani byly smysl i rychlost otd€eni valcl shodné,
zatimco pii HRDSR rotoval horni véalec ve sméru hodinovych rucicek rychlosti 1 ot/min a
spodni valec rychlosti 0,33 ot/min v opacném sméru. Zatimco rozdily pro niZsi aplikovanou
deformaci nebyly vyznamné, po deformaci ¢, = 65 % doslo pii konvenénim valcovani k
prodluZovani piivodnich zrn ve sméru hlavni deformace (vznik ,,palac¢inkovité* struktury) a
tvorbé deformacnich pasti v n€kterych zrnech, a pfi HRDSR vznikaly v dtsledku vysoké
smykové deformace velmi tenké smykoveé pasy orientované paralelné se smérem valcovani
a plivodni zrna zcela zanikla. Vysledna struktura po HRDSR obsahovala zrna o velikosti
0,82 um a 60 % VUHZ (struktura po konvenénim valcovani obsahovala 17 % VUHZ).
Mechanickeé vlastnosti vzrostly u obou, po HRDSR vs$ak vykazovala Cu o 105 MPa vyssi
pevnost nez po konven¢nim valcovani (u mikrotvrdosti byl rozdil az 30 %).

Tento postup nachéazi praktické uplatnéni i pii valcovani ocelovych pasii. Bylo napf.
porovnavano zpracovani past z IF oceli pomoci konvenéniho valcovani a ASR (geometricka
asymetrie, poméry valct 1:1,3, 1:1,6, a 1:2), celkova vyskova deformace za 6 prachodi
dosahovala az 88 % [65]. Prace také zkoumala vliv orientace provalku vzhledem k valci
s veétSim primeérem — pas byl valcovan ve stale stejném sméru, nebo rotovan o 180° kolem
své podélné osy mezi priichody. ASR pfineslo vyssi nartist pevnosti pfi obou variantach nez
konvenéni valcovani. Také se ukazalo, Ze zpevnéni pii ASR bylo vyssi v pfipadé kdy, nebyl
pas rotovan (rotace mezi jednotlivymi prichody zplisobily zna¢né oslabeni asymetrie textury
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v porovnani s ASR bez rotaci). Na druh¢ stran¢ vykazovaly vzorky diky témto rotacim vyssi
plastické vlastnosti (srovnatelné s konvencné valcovanym pasem). Jelikoz by vysledny pas
m¢él byt v dal$im kroku podroben hlubokému tazeni, je nutné, mimo zvysSeni pevnosti, také
zachovat urCitou miru plasticity. Velmi Casto se tedy zavadi dodatecné tepelné zpracovani,
jehoz optimalizace je nezbytnym piedpokladem vyroby past s vys$$imi uzitnymi vlastnostmi
ve srovnani s konvenénim vélcovanim. Zihani v rezimu 600 °C/30 min se ukazalo byt

vhodnym pro dosazeni nejlepSiho poméru pevnosti, tvatitelnosti a hlubokotaznosti [66].

Velmi ¢asto byva DSR kombinovéno s dalsim deforma¢nim postupem, jako napiiklad
konvenc¢ni podélné véalcovani, nebo dopiedné protlacovani. Kombinace DSR a konvenéniho
valcovani (300 °C, celkova redukce 45 %) byla provedena na slitiné ZK60 vyrobené pomoci
odlévani mezi dva rotujici valce (twin roll casting, TRC), coz je kombinace odlévani a
valcovani za tepla v jednom kroku [67]. Vysledné zjemnéni zrna po TRC + DSR bylo
srovnatelné s konvenénim vélcovanim, pfesto material po DSR vykazoval vyssi plasticitu a
niz8i pevnostni vlastnosti (pravdépodobné diky oslabeni bazalni textury). Pfi liti slitiny
AI1050 mezi dva lici valce otacejici se rozdilnou rychlosti doslo k potlaceni sttedové vrstvy
segregaci spolu se 40 % poklesem velikosti zrna ve srovnani s variantou symetricky
otacejicich se licich valci [68] (smykovou deformaci Ize tudiz uplatnit jiz v pribéhu
odlévani polotovarl pfi relativné vysokych teplotach). Vysoké efektivita zjemnéni zrna
kombinaci dopfedného protlacovani a HRDSR byla experimentalné prokazana i u Mg slitiny
typu LZ91 (Mg-Li-Zn) [59]. Struktura po zpracovani vykazovala vldknity charakter, vlakna
byla orientovana ve sméru hlavni deformace (tj. protlacovani). Po dopfedném protlacovani
pii 200 °C klesla velikost zrna na d ~ 15 um, a po nasledném HRDSR na primérnou hodnotu
~ 1 pm, zrna byla navic tvofena ultrajemnymi subzrny o velikosti 300-500 nm s VUHZ.
Takovato kombinace metod tak pfinasi i moznost superplastického chovani (vysledna slitina
LZ91 vykazovala taznost 4 ~ 500 % pii rychlosti deformace 1 x 103 s™! a teploté 200 °C).

Z vysledkti zminénych experimentd je patrné, ze vyssi efektivity zjemnéni struktury
1ze dosahnout snizenim teploty deformace (valcovani). Tento fakt byl hlavnim diivodem pro
navrzeni techniky kryo-valcovani, kdy je valcovani provadéno na polotovaru podchlazeném
tekutym dusikem. Naptiklad Cu vykazovala po takovémto zpracovani diky bimodalnimu
charakteru struktury (zrna o velikosti ~ 20 nm, a ~ 1 um) vedle velmi vysokych pevnostnich
vlastnosti 1 relativn€ vysokou plasticitu, doslo také ke zlepSeni elektrickych vlastnosti [69].
Zatimco jemna zrna zpisobila narlist pevnostnich vlastnosti, hrub$i zrna zajiStovala
dostate¢nou plasticitu. Yu a kol. [70] navrhli kryo-proces ACR (asymmetric cryo rolling) a
aplikovali jej na duo stolici s primérem pracovniho valce 50 mm a rychlostnim koeficientem
otacek valci 1,4 na Al slitiny AA1050 a AA6061. ACR vedlo u AA1050 k extrémnimu
zjemnéni velikosti zrna az na d ~ 210 nm. Podobného nartstu pevnostnich vlastnosti spolu
se zachovanim dostatecné plasticity bylo dosazeno i ve studiich [69, 71]. Srovnani efektivity
zjemnéni struktury u procesit ACR a ASR ukazuje na vyznamny vliv teploty deformace [63].
Kryo-podminky vSak nelze, s ohledem na tvafitelnost, aplikovat u vSech typt materialti [70].
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3.1.2 Protladovani

Jak jiz bylo uvedeno, tento postup se pii zjemiovani struktury velmi Casto uplatiiuje
v kombinaci s jinymi deformacnimi metodami Pfi pouziti dopifedného protlacovani jako
jediného tvareciho postupu je zisk UFG struktury casto podminén dal$im predpokladem
napt. pouzitim nanoprasSkd. Konkrétnimi ptiklady mohou byt studie [72] (pfiprava UFG
struktury s velikosti zrna ~ 350 nm u Armco Fe pomoci tfistupiiového protlacovani) a [73]
(zjemnéni zrna komer¢né Cistého Ti na d ~ 50 nm po 20 priachodech). Pomoci samotné¢ho
protlacovani za tepla lze obvykle snizit primérnou velikost zrna u konven¢nich materiala
jen do oblasti d ~ 10 um) [74, 75]. Piikladem je protlacovani slitiny 93W4.9Ni2.1Fe0.03Y
pti teploté 1150 °C [76], u které doslo k vyznamnému zpevnéni (Rm = 1570 MPa) z diivodu
potlaceni pribéhu dynamické rekrystalizace diky vysoké rychlosti tvéfeni (d ~100 mm/s).
Pokud je vSak protlacovani za tepla doplnéno naptiklad protlacovanim za studena, Ize docilit
velmi jemnozrnné struktury. Protlacovani slitiny AZ31 za studena vedlo k poklesu velikosti
zma aznad ~2 pm a 88 %-ni frakci VUHZ (vysoka hodnota vloZené deformace zapficinila
dynamickou rekrystalizaci za studena) [77]. Kim a kol. [78] ptipravili UFG Al7,5Mg slitinu
pomoci mechanického mleti kovovych praska v tekutém dusiku (velikost ¢astic 30+13 nm),
nasledného izostatického lisovéani za tepla (velikost ¢astic 320+10 nm) a hydrostatického
doptedného protlacovani pti teploté¢ 250 °C (velikost zrn 350+£14 nm). Piestoze podobné
kombinace postupti mohou piinést slibné vysledky, je nutné si uvédomit relativné zdlouhavé
zpracovani a pozadavky na Cetnost nastrojii/vybaveni a tim i ekonomickou stranku procesu.
Moznosti jak cely proces zjednodusit a zaroven docilit vyznamného zjemnéni struktury
pomoci protlacovéani je metoda asymetrického protlacovani (ASE — assymetric extrusion)
[79], nebo rychlostné diferenéniho protlacovéani (DSE — differential speed extrusion) [80],
coz je v podstaté obdoba vySe zminéného procesu DSR upravena pro protlacovani. Metody
ASE i DSE jsou si principidln€ podobné, 1isi se pouze v geometrii pouZzité matrice — rozdilné
rychlosti plastického toku materialu je dosaZeno zkosenim resp. vystupkem na vystupnim
otvoru matrice (obr. 12). Horni vrstva polotovaru (pasu) tece rychleji nez vrstva spodni, ¢imz
vznika gradient plastického toku po tlouStce pasu, tj. smykova deformace, ptispivajici ke
zjemnéni zrna. Efektivita procesu ASE byla verifikovdna napt. na slitiné AZ31 s velikosti
zrna ~ 75 pm, kdy tato po protlaceni rychlosti 10 mm/s pfi teploté 400 °C klesla na ~ 3 um,
diky dynamické rekrystalizaci byla navic zrna rovnoosa [79]. Pfi ASE dochézi i k oslabeni
bazalni textury, coZ pozitivné ovliviiuje pevnostni i plastické vlastnosti za pokojové teploty.

pas

protiagnik

(@ ! (b)

Obr. 12: Princip rtiznych zptsobt doptedného protlacovani: asymetrické protlacovani —

pritiagnik

proces ASE (a), rychlostné diferen¢ni protlacovani — proces DSE (b).
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Préace [80, 81] srovnavaji konvencni dopiedné protlacovani a DSE pro pas ze slitiny
AZ31 (rychlost tvafeni 20 mm/min, pomér protlacovani R=101:1, pomér rychlosti toku mezi
horni a spodni vrstvou ptfi DSE 2:1). Po konven¢nim protlacovani byla velikost zrna ~ 12
um, zatimco po DSE klesla na ~ 6 um, poklesla rovnéZz anizotropie mechanickych vlastnosti.
Jesté komplexnéjsi srovnani riiznych metod (konvenéni dopiedné protlacovani, ASE a DSE,
obr. 13) pro AZ31 Ize nalézt ve studii [82], ktera rozebira vliv konkrétni geometrie redukce
vystupniho otvoru matrice. NejvyraznéjSiho zjemnéni zrna bylo dosazeno pti procesu DSE,
predevsim diky nahlé zméné a lokalizaci plastického toku (v porovnani s ASE vnasi
geometrie matrice vétsi smykovou deformaci). Pfi konvencnim dopiedném protlacovani
bylo protlacovani pasii diky silné bazalni textufe velmi problematické, vznikla tedy vyrazna
anizotropie vlastnosti. Oslabeni bazalni textury a zaroven zrychlena aktivace nebazalnich
skluzovych systémut v disledku smykové deformace v normélovém sméru u ASE a DSE

souviselo i s naristem Schmidova faktoru, tj. vyznamnym zvySenim tvaftitelnosti [83, 84].

- D~

dopredné protlacovani asymetrické rychlostné diferencni
(CE) protlacovani (ASE) protlacovani (DSE)

Obr. 13: Rozd¢leni zon rychlosti plastického toku pii riznych zptsobech protlacovani.

3.1.3 Kovani

Podobné jako u valcovani a protlacovani jsou u kovani hledany cesty k efektivnéjSimu
zjemnéni struktury pro dosazeni ptizniv€jSich vlastnosti a povrchl vykovku bez trhlin [85].
Kovani je vhodnou metodou pro tvéafeni oceli a materiali na bazi slitin lehkych kovt, ale 1
slitin tezkotavitelnych materialti, napt. W. Posledné zminované jsou perspektivni predev§im
jako nahrada ochuzeného U pro kinetické penetratory. Stely z U slitin jsou efektivni, jelikoz
se pfi narazu (napf. na pancit tanku) rozttisti na ¢astice, které po styku s okolnim vzduchem
prudce hoti. Kineticka energie stiely spolu s vysokou teplotou jsou tedy hlavnimi faktory
podilejicimi se na penetraci stfely pancifem. Velkym problémem je ale zdravotni riziko
(radioaktivita). Re§enim viak moZe byt nidhrada U za W. Pfestoze ma viak W rovnéz
vysokou hustotu, nema poZadované mechanické vlastnosti. Za jistych pfedpoklada 1ze ale
tyto vyznamné zvysit pomoci kovani [75, 86]. Vyrazného zjemnéni struktury lze v urcitych
ptipadech dosdhnout samotnym volnym kovanim. Napft. u slitiny AIMgScZr bylo dosazeno
taznosti ~ 1590 % (frakce VUHZ ~ 70 %, velikost zrna ~ 3,7 um) po kovani pii teploté 475
°C a rychlosti deformace 1 x 107 s [87]. P¥i transformaci NUHZ na VUHZ dochézi &asto
ke zna¢nému nartstu velikosti zrna a tudiz ke ztrat¢ superplastického chovani, tomuto v§ak
zamezila pfitomnost precipitatl Als(Sc,Zr) které zarucily stabilitu jemnozrnného materilu.
Jinym pfipadem je kovani za pouziti velmi malych deformaci vychazejici z multiosé¢ho
kovani (viz. sekce 2.1) vyuzivajici proces starnuti takto tvarené Mg slitiny AZ61 [88].
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Pro zjemnéni struktury az do oblasti UFG a nano struktur je kovani casto kombinovano
s dalSimi postupy (valcovani, protlacovani za tepla apod.) [89, 90]. Jak bylo experimentalné
potvrzeno pii dopiredném protlaceni a ndsledném kovani (teplota 250 °C, rychlost deformace
10 s slitiny AZ31, kombinace metod umoziuje ovlivnéni uzdravovacich procesii a tim
také poctu zarodecnych mist pro tvorbu novych zrn, tj. finalni velikosti zrna (zjemnéni
struktury na ~ 5,5 pum diky vzniku dvojcat) [91]. Zejména u Mg slitin indukuje kovani vznik
deformacnich dvojcat, které se nasledné shlukuji do pasi slouzicich jako nukleani mista
rekrystalizovanych zrn, coz pak zvySuje pevnostni i plastické vlastnosti. Kombinace volného
kovéani a protlacovani jsou realizovatelné 1 v ptipad¢ tzv. mikrotvarecich procest [92], kdy
se jedna o prizptisobeni konvenc¢nich tvatecich postupii potfebam produkce miniaturnich
komponent. Hlavni ideou je zde zna¢né zlepSeni vlastnosti, pokud je velikost zrn srovnatelna
s rozméry pti¢ného prufezu produktu. Existuje jista kriticka hodnota poc¢tu zrn definujicich
pricny prifez soucasti, kterd zarucuje potlaceni vzniku smykovych past [93]. Jinymi slovy
1ze ptedpokladat mnohem mensi anizotropii konecnych vlastnosti takového mikro-produktu.

Vedle tvafeni objemovych materidli je kovani (v kombinaci s protlatovanim) casto
vyuzivano i pro konsolidaci a zpracovani kovovych praskovych materiali [94, 95]. Timto
postupem Ize docilit vyrazng vétsiho zjemnéni struktury a zvySeni mechanickych vlastnosti.
Kombinaci izostatického lisovani za tepla (HIP — hot isostatic pressing) a izotermalniho
kovani tak lze napt. ptipravit UF (d ~ 1um) Ti se superplastickymi vlastnostmi (4 = 1353 %
pfti teploté 830 °C) [96]. Stejné jako u jinych tvatfecich technik je zde tfeba dbat na optimalni
teplotu kovani (ale 1 jiné parametry deformace), zejména u vykovki z Mg slitin. Ptili§ nizka
teplota zvysuje pravdépodobnost vzniku poruseni, vysoka teplota naopak miize znamenat
nezadouci rist zrn, sekundarni rekrystalizaci, ¢i poruseni v diisledku lokalniho nataveni [97].
Mezi postupy, které vychdzeji z kovani a umoznuji dosaZzeni vyznamného zjemnéni
struktury je potieba zminit také rota¢ni kovani [98—101]. Tento proces je vSak deformacni
metodou s inkrementalni deformaci, proto bude detailnéji popsan v nésledujici kapitole.

3.1.4 Metody zalozené na inkrementalni deformaci

Mezi konvenénimi tvafecimi postupy umoziujicimi aplikaci intenzivnich plastickych
deformaci je také potfeba zminit skupinu metod zaloZzenych na vklddani inkrementalnich
(postupnych) deformaci. Piestoze byly tyto postupy jedny z prvnich tvarecich technik
(vyroba Damascénskych oceli, atd.) jejich uplatnéni v primyslovém métitku bylo pomérné
komplikované. Jelikoz maji pomérné€ vysoké naroky na fizeni procesu a tvaieci zafizeni,
mohly obtizn& konkurovat jednodus$sim postuptiim (napft. zapustkovému kovani) pii sériové
vyrobé. V diisledku rozvoje fidicich technologii vSak zacinaji tyto postupy opét nachazet své
uplatnéni. U téchto metod dochézi ve vybrané oblasti objemu materialu k vice nez jednomu
cyklu zatizeni—odlehceni v jednom procesnim kroku [102]. Geometrie tvafecich néstrojl
neni shodna s geometrii findlniho produktu a pozadovanych tvara je dosahovano pomoci
mnoha malych tvafecich ubéri. Ve styku s tvafecimi nastroji je tak pii daném ubéru vzdy
jen urcitd oblast materidlu (nedochdzi ke kontaktu celého objemu), cely polotovar je

27



protvaren diky postupnému posouvani nastroje (polotovaru) ve sméru jeho osy a opakovani
ubérii. To odliSuje inkrementalni tvareci postupy napi. od podélného valcovani, kde je sice
deformace aplikovana lokalné, ale kazdé ¢ast materialu je v kazdém kroku deformovéna jen
jednou. Prestoze je tedy k ziskani findlniho produktu zapotitebi vétsiho poc¢tu procesnich
kroka (inkrementt), tj. delSiho vyrobniho ¢asu, maji tyto postupy vyznamné vyhody.
Pomoci inkrementalnich deformaci lze, diky jinému napétové-deformacnimu stavu,
dosahnout vyssich celkovych deformaci bez poruseni soudrznosti nez u postupt zalozenych
na jediné operaci [102]. Mezi hlavnimi benefity je vyznamné nizsi tvareci sila, s ¢imz souvisi
provozni néklady. Diky vysoké kvalité geometrie a povrchu produktii jsou minimalizovany
1 ndklady na jejich findlni opracovani. Velkou vyhodou je také moznost vyroby velkého
mnozstvi rozmérd komponent (velmi velké i velmi malé). Z tohoto ditvodu jsou tyto metody
uptednostiiovany pii tvatreni dlouhych polotovart, u kterych v ptipadé¢ tvaieni konvencnimi
postupy hrozi vznik nezadoucich deformaci, nebo pro vyrobu tzv. gradientnich struktur.
Pravé moznost vytvofit rozdilnou strukturu v (pod)povrchovych a stfedovych oblastech
umoznuje vyrobu komponent, jez jsou houzevnaté a zaroven na povrchu velmi pevné a tvrdé.
Nekteti autofi provadéji blizsi kategorizaci metod zaloZenych na postupném vkladani
prirdstkt (inkrementtl) plastické deformace na zakladé geometrie vychoziho polotovaru
[103]. Prvni skupina je tak tvofena postupy vhodnymi pro tvéafeni plochych polotovard,
druhd skupina zahrnuje postupy pro objemové polotovary. Takovéto rozdéleni je vSak
ponékud problematické. I kdyz je znamo pomérné¢ dosti zplsobl vyuzitelnych pro
inkrementalni tvareni plochych produktd, muze byt jejich zafazeni zavadgjici. Pri
inkrementalni deformaci plochych polotovarti, dochazi k lokalizaci deformace do malé
deformacni zony, kterd je proménlivad v zavislosti na tlouSt’ce polotovaru (tim se tak podobaji
konven¢nim postuplim objemové deformace) [104]. Jiné rozdé€leni miiZe byt na zakladé typu
pohybu nastroje. Pak lze rozliSovat procesy s prevazné translaénim pohybem nastroji
(kovaci procesy) a procesy s rotacnim pohybem nastroju (valcovaci procesy). Ani toto déleni
vSak neni idealni, protoze jeden proces obvykle zahrnuje vice typi pohybu. Schematické
znazornéni nékterych postupil inkrementalni deformace jsou uvedeny na obr. 14.
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Obr. 14: Princip vybranych metod zalozenych na inkrementalni deformaci: tvateni dutych
polotovarti (a), kovotlaceni (b), valcovani krouzki (c), roll forming (d), tvateni plechi (e),
metoda Kobo (f), linear flow splitting (g), rotacni kovani (h).

Jednim ze znamych postupll vyvinutych se zdmérem omezeni vysoké rychlosti
deformacniho zpevnéni, je metoda Kobo (obr. 14f) zalozena na vkladani inkrementalnich
deformaci umoziujicich lokélni prabéh deformaéniho zmékceni v pribéhu deformace [11].
Principialné jde o zdmérné zmény aktivovanych skluzovych systému a fizeni strukturnich
stavi tvafenych materialli s ohledem na pozadované vlastnosti.

3141 Rotaéni kovani

Tento tvaieci postup je uren predevsim pro redukci pti¢ného prufezu plnych i dutych
ty¢ovych polotovarl, da se nicméné¢ vyuzit i pro dalsi ucely, jako napf. spojovani materiala
pomoci plastické deformace (draty, tyCe, nebo trubky ze stejnych ¢i rozdilnych materiala
[105—107]). Asi nejcastéji je ale rotacni kovani vyuzivano k vyrobé osové symetrickych (ale
1 nesymetrickych) produktt (ptiklady na obr. 15). Diky pomérné jednoduchému principu a
tvarové variabilit¢ kovadel lze tento postup vyuzivat pro malosériovou i velkosériovou
vyrobu. Produkty ziskané timto postupem maji velmi vysokou povrchovou jakost (tolerance
az IT 6-10), vyznacuji se rovnéz Usporou materialu a kratkymi vyrobnimi ¢asy. Rozd¢€leni
této techniky na jednotlivé varianty zpracovani je mozné udélat z nékolika riznych hledisek.

il

Obr. 15 Priklady rota¢né kovanych produktt.

Z hlediska kinematiky procesu Ize rozlisit tfi typy strojui pro rota¢ni kovani. Prvnim a
nejjednodussim typem je rotacni kovani se staciondrnim vnitfnim prstencem a rotujicim
unaSecem s kovadly, vhodné pro vyrobu dlouhych osové symetrickych produkta (obr. 16a).
Druhym typem je stroj, u néhoz rotuje vnitini prstenec a unase¢ s kovadly je stacionarni a
umoznuje fizeny dostfedivy pohyb kovadel, coZ je vhodné pro vyrobu osoveé nesymetrickych
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produkta (obr. 16b). To je vSak podminéno absenci rotace polotovaru vzhledem k pozicim
kovadel béhem kovani. Tietim typem je stroj, u kterého se ota¢i jak vnitini prstenec, tak 1
unase¢, priCemz smér jejich vzajemné rotace je opacny, coZz umoziuje zvyseni frekvence
udert a intenzivnéj$i protvaieni (obr. 16c). Pro zamezeni nechténého zatékani tvareného

materialu mezi kovadla se u vSech variant Casto otaci i tvareny polotovar kolem své osy.

(a) (b)
Obr. 16: Varianty rotacniho kovani: rotujici unasec (a), rotujici vnitini prstenec (b), rotujici
unasecC 1 vnitini prstenec (c).

Dalsi mozné déleni metody rotacniho kovani je z pohledu technologie vyroby. Pii
doptedném rota¢nim kovani (obr. 17a) je polotovar zavadén konstantni osovou rychlosti
mezi oscilujici kovadla, ¢imz je zaru¢ena rovnomérnd deformace polotovaru po celé délce.
Naproti tomu pfi lokalnim rota¢nim kovani (obr. 17b) je material zaveden pfi rozevienych
kovadlech a nasledné lokalné kovan, pfi¢emz kovany polotovar pouze rotuje okolo své osy,
ale osové se nepohybuje. Alternativou k témto dvéma postupim je rotani kovani okolo
vloZeného trnu (obr. 17c¢), pii kterém lze v podstaté po celé délce (ale také lokaln€¢) ménit
geometrii vnitiniho povrchu (podle tvaru trnu) tvafené trubky. Zmény vnitiniho povrchu lze
provadeét také v kombinaci se soucasnymi zménami reliéfu vnéjsiho povrchu kované trubky.

(a) (b)

Obr. 17: Rotacni kovani: doptedné (a), lokélni (b), dutych polotovart s trnem (c).

Rotacni kovani patii mezi inkrementalni tvafeci postupy. Tvateci nastroje (kovadla)
jsou zde rozmistény soustfedné okolo tvateného polotovaru tak, aby byl umoznén jejich
vysokofrekvenéni radidlni pohyb (obr. 14h). V zavislosti na typu stroje se frekvence uderti
pohybuje v rozmezi 25-170 Hz, pticemz kazdy tder realizuje vySkovou deformaci v oblasti
0,2-5 mm. U vétSiny strojii se pohybuji vSechna (obvykle 2 az 8) kovadla soucasné€. Pii
rotacnim kovani tak dochdzi pomoci opakovanych vysokorychlostnich tlakovych redukci k
postupnému vkladani malych deformaci do materialu, ¢imz lze dosahnout intenzivni celkové
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vlozené deformace. V disledku vysoké deformacni rychlosti dochézi ale také k intenzivnimu
plastickému toku materialu, coz je doprovazeno vyznamnym naristem teploty tvarené¢ho
materidlu i kovadel (zptisobeno transformaci vlozené energie na teplo a vzajemnym tfenim).
Pronik vlozené deformace do osovych vrstev materidlu je limitovan velikosti deformace za
pruchod, tj. pfi rotaénim kovani dochazi k intenzivnéjSimu toku materidlu v povrchovych
vrstvach. V ptipadé kovani plnych ty¢ovych polotovarti nebo vrstvenych (kompozitnich)
materidlti tak bude pronik deformace vyznamné ovliviiovat strukturni charakteristiky, tj.
vlastnosti kovanych materidlti. Vkladanim ptirtstkti deformace je ve tvafeném materialu
indukovéno relativné malé napéti, cozZ umoznuje fragmentaci zrn a ptipadnych strukturnich
fazi [108]. Rota¢nim kovanim je tak mozné postupné vyznamné snizit velikost zrn a zvysit
mechanické vlastnosti materialu [109], coz je vyhodou napf. u tézkotvaftitelnych Mg slitin,
u kterych konvencni tvareni Casto vede ke vzniku silné anizotropie a texturnich gradientii
[110]. Podobné tomu je i pii rotacnim kovani polotovart pfipravenych pomoci praskové
metalurgie [111-113] (zde bude pronik deformace hlavnim faktorem pro finélni zhutnéni).
Na rozdil od jinych tvafecich procesti jsou detailnéjsi studie vénované rotacnimu
kovani spiSe vzacné. Existuji numerické studie vénované napétové-deformacnimu stavu
[114] nebo rozlozeni teploty [115] pfi kovéni, vlivu axialni rychlosti vzorku na rozlozeni
deformace [116], vlivu tfeni a vstupniho thlu kovadel na rozloZeni napéti [117], atd. VéEtSina
praci vSak obsahuje zjednodusujici pfedpoklady, jako 2D symetrie, izotermické podminky,
konstantni tfeni, atd., platnost jejich vysledki je tedy znaéné€ limitovana. Pfi rotacnim kovani
je pomérné slozité stanovit plasticky tok v disledku deformace aplikované pii kazdém
uderu. Zjednodusené 1ze kovany polotovar rozdélit na Ctyti zony (1- 4, viz obr. 18a). Ackoliv
by teoreticky mél materidl téci v axialnim sméru posuvu materidlu (v ose z), obecné toto
neni mozné zejména kvili geometrii kovadel (vstupni thel) a faktorim spojenym s tribologii
deformace (kvalita povrch, tfeci podminky, atd.). Z téchto diivodii je vhodné definovat tzv.
neutrdlni rovinu N-N, coz je rovina orientovand kolmo na pficny prifez kovaného vzorku
v misté definovaném nulovou rychlosti toku jak v dopfedném, tak i zpétném sméru podélné
osy vzorku (obr. 18a). Pozice této roviny (z,) neni béhem procesu konstantni, ale méni se
s kazdym uderem kovadel v zavislosti na podminkach deformace (napi. délce redukéni zony
(Lr) a kalibraéni ¢asti (Lx) kovadla, vstupnim thlu (o), velikosti redukce (A#), atd.) [118].
S niz8im koeficientem tfeni naptiklad dochazi k posunu neutrdlni roviny smérem ke
kalibra¢ni oblasti kovadel [119]. Rozlozeni rychlosti pfed a za neutrdlni rovinou neni stejna
(obr. 18b), prestoze oba vektory rychlosti toku materialu v radidlnim sméru (v;) jsou pied i
za neutralni rovinou N-N orientovany shodné — jinak je tomu u axialni slozky tohoto vektoru
(vz). Vektor v: je na vstupni ¢asti polotovaru (polomér ry) orientovan proti pohybu kované
tyCe, zatimco za neutralni rovinou (vystupni ¢ast kovaného vzorku) je orientovan opacné. U
polotovarl z materiald s niz§im deformacnim odporem je navic nutné aplikovat niz$i axialni
rychlost podavani, zejména za pouziti maziva. Tento zjednoduseny vyklad v§ak neumoziiuje
vystihnout zménu slozky radialniho toku materialu v ptipadé jeho rotace pii kovani. Navic

je velmi problematické matematicky stanovit posun neutralni roviny reagujici na zptsob a
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rychlost rotace polotovaru. Z téchto diivodu je pro popis rotacniho kovani vhodné vyuzit
numerickych simulaci, které jsou schopny zahrnout i dalsi faktory, jako teplota, tieni, pruzné
deformace, proménlivé rychlosti posuvu polotovaru, oscilace polotovaru béhem tvateni, atd.

polomeér r

)

() osova vzddlenost z (b)

Obr. 18 Schéma rotacniho kovani: pozice neutralni roviny (a), kinematika procesu (b).

Provézani vysledki numerickych simulaci s experimentalné zjisténymi poznatky vSak
dokladé pouze nekolik studii. Naptiklad Sanjari a kol. [120] a Mustafa a kol. [121] ovéfili
vysledky svych numerickych simulaci rotacniho kovani Al polotovari pomoci analyz
struktury a mikrotvrdosti. Cast&ji jsou 3D numerické simulace vyuzivany pro kovani dutych
polotovart [106, 122, 123], ani tyto vSak zdaleka neposkytuji komplexni soubor detailnich
informaci. Sou€asny vyzkum v oblasti rotaéniho kovani je tak zaméfen na komplexni rozbor
deformacniho chovani u jednofazovych materidld, slitin, i kompozitii. Publikované vysledky
prinaseji ucelené informace o vlivu rotacniho kovani na mikrostruktury i deformacéni chovani
plnych i dutych polotovart [124—126]. Na druhé strané, ojedinélé jsou studie informujici o
vlivu deformacnich parametrii. ProtoZe pfi rotacnim kovani dochéazi k postupnému vkladani
dil¢ich deformaci, deformacni sily budou pravdépodobné relativné malé. Nicméné znalost
deformaéniho chovani materidlu a energo-silovych parametri (deformacni sila a prace,
deformacni odpor) pii rotaénim kovani je velmi dulezita, jelikoZ tak lze nepfimo sledovat
spravnost zvolenych parametrti stroje (otacky stroje, posuv materialu apod.) ¢i predikovat
mozny vznik vyronku nebo lokalni poskozeni kovadel v prubéhu kovéni. Pti kovani s vice
prichody Ize také nepfimo monitorovat deformacni zpevnéni materidlu, které je nepiimo
umérné zivotnosti kovadel, coz vyznamné ovliviiuje ekonomiku celého tvareciho procesu.
Publikované prace se v tomto sméru zamétuji na Cisté teoretické predikce a modelovani
silového zatiZeni ¢i vloZené deformacni préace, a to vyluéné u jednofazovych materiali.
Podrobnéjsi analyza parametrd rotaéniho kovani v pfipadé vicevrstvych materidlti (napf.
vrstvenych kompozitnich materidlii) zcela schazi. Vyjimkou je prace [127], ve které byl pti
kovani trubky pomoci sensorit umisténych ve sttedovém trnu monitorovan pribéh sil. I tato
vSak obsahuje zjednoduseni (napi. vlozend deformace, tj. radidlni sila, je znacné zkreslena
umisténim sensoru na vnitinim povrchu trubky, jelikoz v zavislosti na tloust’ce trubky a
aplikované deformaci bude dochazet k vy$$imu nebo niz§imu axidlnimu plastickému toku
trubky, tj. vektorova slozka sily v bude oslabovana na tikor vektorové slozky sily v.). Navic,

bude zdznam znacné ovlivnén lokdlnim objemem materidlu nachazejicim se v daném
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okamziku nad sensorem, protoze se trn neotac¢i kolem své osy. Navic neni mozné tuto
metodu vyuzit pro plné polotovary.

3.2  SPD metody

Skupina tvaiecich technik ¢asto oznacovanych jako SPD metody je tvofena metodami
nekonvencniho tvafeni umoziujicimi postupné vkladani velkych plastickych deformaci do
materidlti. Piestoze velkd cast téchto metod principidlné vzesla z konvencnich tvarecich
postupi, jejich koncepce se lisi. Nekonvencnost SPD metod spociva v nékolika zakladnich
rysech. Pii aplikaci téchto postupti dochdzi ve zpracovavaném materidlu obvykle
k extrémnimu zjemnéni zrn do oblasti UFG, v nékterych ptipadech az do oblasti NM. Aby
bylo zminéné zjemnéni struktury umoznéno, méla vlozena (skutecnd) deformace ptekrocit
hodnotu 6-8 [128]. Pomoci SPD metod je mozné zpracovavat jak Cisté kovy, tak i slitiny ¢i
kombinované materialy, v€etn€ kompozitl. Podstata SPD technik ziistava stejna bez ohledu
na pouzity typ materialu, jejich cilem je vZdy dosaZeni jemnozrnnych materiali s relativné
homogenni rovnoosou strukturou s dominanci VUHZ [27]. Tyto pak vykazuji velmi vysoké
pevnostni vlastnosti a ¢asto i rozumnou plasticitu, coz mize byt zakladem pro produkci
komponent s leh¢i vahou a zaroven pozadovanymi mechanickymi vlastnostmi. Navic je diky
cilené lokalizaci rozdilnych strukturnich oblasti mozné v objemu materidlu lokalizovat i
pozadované mechanické vlastnosti a vytvorit tak gradientni struktury. Dal§im rozdilem ve
srovnani s konvenénimi metodami je pribéh tvarovych zmén. Zatimco pii béznych tvarecich
postupech dochazi pti aplikaci velkych plastickych deformaci ke znaéné zméné rozmért
polotovaru, ¢imzZ je prakticky znemoznéno vkladani dalSich deformaci, v ptipadé SPD metod
jsou polotovary po provedené deformaci obvykle charakterizoviany jen minimdalni nebo
Zadnou tvarovou zménou. MnoZstvi vloZené deformace je tak teoreticky limitovano pouze
fyzikalné-metalurgickymi charakteristikami zpracovavaného materidlu. Na druhé strané je
zadouct jak z hlediska ekonomického, tak i z pohledu efektivity, minimalizovat pocet cyklu.
Je tedy potieba maximalizovat hodnotu deformace vloZzené do materidlu za dany cyklus.

Cilem soucasné¢ho vyvoje SPD metod je umoznit jejich implementaci do realnych
podminek. Piestoze jsou SPD metody relativné mladou skupinou tvatrecich postupti, zejména
v poslednich letech doslo k vyznamnému vyvoji smérem k jejich uzpisobeni pro praktické
podminky [34, 129]. Prioritn€ jde o zlepSeni vlastnosti vyslednych produkti pro jejich
vyuziti nejen pro konstrukéni tcely, ale také naptiklad pro elektrotechniku ¢i medicinu [ 130-
132]. Vzdy je vSak nutné piihlizet ke konkrétnim pozadavkim na dany produkt a témto
ptizplsobit 1 vyuzitou SPD metodu [133, 134]. Pomoci SPD procest lze napiiklad také
ziskat UFG struktury vhodné pro néasledné vysokorychlostni superplastické tvareni [135].
Prvnim hlavnim smérem vyvoje je ndvrh a nasledna verifikace samostatnych SPD metod
s ptimym vyuZitim pro piipravu findlniho produktu (metody vyvinuté pro zpracovani pasu,
ty¢i, nebo dratii). Druhym hlavnim smérem je kombinace SPD metod s konven¢nimi
postupy (pomérné Casté [136—138]). Vyskytuji se ale také navrhy unifikovanych technologii
zahrnujicich SPD 1 konvenc¢ni zpracovani v jediném celku, u kterych jsou SPD metody
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uplatnény jako dil¢i krok pti celkovém zpracovani (napi. vyroba Sroubti [139]), nebo jako

piipravna operace (napf. vyroba osttelovacich tercii v elektrotechnice [140]).

Podstatou vétsSiny SPD metod je vkladani velkych plastickych deformaci (hlavnim
deformacnim mechanismem je jednoduchy skluz) do materidlti za soucasného pusobeni
hydrostatického tlaku. Existuji vSak ale vyjimky, jako napt. pokluz po hranicich zrn
v prub¢hu velkych plastickych deformaci pti 20 °C (role jinych deformacnich mechanismt
pti SPD je podrobné popsana napiiklad v préaci [31]). Mezi dal$imi Ize zminit také napiiklad
pomérné nedavno navrzenou SPD metodu Pure Shear Extrusion (PSE) — po zpracovani Al
polotovaru pomoci PSE (jeden priichod) [141] bylo dosazeno podobného zjemnéni struktury
jako po metodé ECAP (deformacni cesta C, 8 prichodit) [142]. Z tohoto srovnani vyplyva,
ze efektivita zjemnéni struktury pomoci ¢istého smyku ¢i jednoduchého skluzu miize byt
vyrazn€ odli$na. I pfes existenci uvedenych vyjimek vSak ziistdvd majoritnim mechanismem
deformace u SPD metod jednoduchy skluz (pfipadné v kombinaci s jinym mechanismem).
Finalni vlastnosti materiali zpracovavanych pomoci SPD metod jsou ale ovliviiovany také
dalsimi faktory, jako jsou distribuce a velikost zbytkovych napéti po zpracovani [143, 144].
Zatimco zbytkova napéti v (pod)povrchovych oblastech vzorku zpracovaného metodou
mikro-deformacemi vzorku, zbytkova napéti ve sttedovych oblastech vzorku jsou predev§im
poziistatkem z ranych fazi ECAP procesu (prvni prichody), kdy dochdzi k hlavnimu naristu
mechanickych vlastnosti 1 kdyz mikrostruktura jest€ neni homogenni. Zbytkova napéti jsou
hlavnim faktorem komplikujicim snahy sniZovat celkovy pocet prichodi ECAP, jelikoz je
pro maly pocet pruchodii dosazeni pozadovaného zjemnéni a zejména homogenity struktury
velmi problematické (klicové napt. pro inavoveé vlastnosti €i opotiebeni). Samotny charakter
zbytkovych napéti (tahova, tlakova) je zavisly na sméru hlavnich normalovych napéti. Pii
odstranéni povrchové vrstvy (napt. 450 um) lze zvySit mechanické vlastnosti jiz po jednom
prichodu ECAP pfti zachovani nizkych zbytkovych napéti v osovych oblastech [145].

3.2.1 Rozdéleni SPD metod

Zatimco v zacatcich SPD metod bylo znamo jen né€kolik mélo postupd, jako je HPT ¢i
ECAP, vhodnych pro zpracovani objemové velmi malych vzorki, v soucasné dobé jsou
znamy cetné metody, které se daji vyuzit 1 pro objemove vétsi vzorky. Presto se vSak hlavni
pozornosti t€si zejména dva zminéné procesy — ECAP pro svou snadnou aplikovatelnost a
relativni nendro¢nost na vybaveni, a HPT pro nejvyssi efektivitu strukturniho zjemnéni
[146]. Metoda HPT umoziuje pfipravu nejjemnozrnéjSich struktur kovovych materidlt
(velikost zrna i pod 100 nm) s nejvétsim podilem VUHZ [24], coz je dano piedeviim
hodnotou vlozené deformace, kterd mlize byt znacné vyssi nez u ostatnich SPD procesii.
Nevyhodou HPT je pak omezeni pouze na malé objemy materidlu. Oproti tomu metoda
ECAP je dobie vyuzitelna na objemové veétsi materialy, nedochazi vSak k tak markantnimu
snizeni velikosti zrna (200300 nm) [30]. Zminéné nedostatky uvedenych technik vedly

k jejich pomérné¢ masivnimu rozvoji, béhem kter¢ho doslo k postupné upravé plivodné
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navrzenych postupt, néstrojii, ¢i geometrii, aby mohly byt zpracovavany i materialy s nizkou
tvafitelnosti, ¢i t€zkotvaritelné kovy [27]. Postupy lze navic nyni vyuzit i pii zpracovani
dutych polotovard, praskovych, ¢i kompozitnich materialti. Za posledni dvé desetileti se
podaftilo vyvinout fadu odvozenych ale i zcela novych zplsobl a dnes jiz existuje fada
ptehledovych praci, ve kterych jsou popsany ptivodni i nové SPD metody [147, 148]. Diky
pokracujicimu vyvoji zde vSak neni mozné zminit v§echny existujici metody.

Rozd€leni SPD metod Ize ucinit na zaklad¢ riznych faktord. Jedno hledisko d€leni je
napiiklad zalozeno na charakteru zatézovani polotovaru. Z tohoto pohledu jsou jako #yp
definovany metody s tlakovym charakterem zatézovani, a jako #yp II metody s krutovym
charakterem zatézovani [149]. Problémem tohoto Clenéni je vSak separace obou typu
zatézovani pii konkrétni metodé (napt. metoda HPT je zalozena na soucasném pusobeni
tlaku a krutu). Vhodnéjsi hledisko je zaloZeno na zakladé objemového mnozstvi materidlu
(zejména délka), které je mozno danou technologii zpracovavat. V tomto smyslu lze
rozliSovat mezi procesy diskontinudlnimi a kontinudlnimi. Dil¢i prehled uvadi obr. 19, ktery
shrnuje nejvyznamnéjsi zastupce obou skupin. V dal§im ptehledu je zminéna i integrace

SPD s jinymi tvafecimi postupy, pfi¢emz vybrané postupy jsou uvedeny také na obr. 19.
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Obr. 19: Schématické rozdéleni SPD metod.

3.21.1 Diskontinualni SPD procesy

Prvnim krokem pii vyvoji SPD technik byly metody pro laboratorni testovani, tato
skupina procest je nazvana jako diskontinualni. Pfestoze umoziuji zpracovavat pouze malé
objemy materiall, jejich obrovsky piinos spoc¢iva predevsim v informacich, které se dafi pti
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laboratornim vyzkumu ziskéavat a nasledné pak uplatiiovat (naptiklad pii jejich implementaci
do kontinualnich procestt). Krom¢ zminénych metod HPT a ECAP je mozné v této skupiné
zminit naptiklad metody Cyclic Closed Die Forging (CCDF) [150] — pozd¢ji inovovana jako
Repetitive Forging (RF) [151], Simple Shear Extrusion (SSE) [152], Cyclic Extrusion
Compression (CEC) [26], Torsion Extrusion (ToE) [153], Twist Channel Angular Pressing
(TCAP) [154] — pozdé&ji rozvinuto do Twist Channel Multi Angular Pressing (TCMAP) [155,
156], C-shape Equal Channel Reciprocating Extrusion (CECRE) [157], Cyclic Expansion
Extrusion (CEE) [158], Twist Extrusion (TE) [159] — pozdé&ji inovovana jako Variable Lead
Axisymmetric Forward Spiral Extrusion (VLAFSE) [160], Accumulative Back Extrusion
(ABE) [161], Tube Channel Pressing (TCP) [162], Repetitive Upsetting and Extrusion
(RUE) [163], Tube Cyclic Expansion-Extrusion (TCEE) [164], Repetitive Tube Expansion
and Shrinking (RTES) [165], Accumulative Spin Bonding (ASB) [166], Friction Stir Back
Extrusion (FSBE) [167], Vortex Extrusion (VE) [168], Cyclic Extrusion Compression
Angular Pressing (CECAP) [169], atd. JelikoZ nelze v ramci této prace uvést podrobny popis

vSech SPD metod, pozornost je soustfedéna predevS§im na pionyrské metody, HPT a ECAP.
Metoda HPT

Jak jiz bylo zminéno, tato metoda je jednou z prvné navrZzenych SPD technik (obr. 5a)
a je vhodna pro piipravu UFG materialti, NM, i amorfnich materiald [170]. Mezi jeji hlavni
vyhody patii moznost dosazeni velmi vysokych deformaci za jeden cyklus (otacku), ale i
moznost postupného vkladani deformace, kterou lze navic kontinudln€¢ ménit. Existuji dvé
konstrukéni varianty HPT, varianta s omezenym tokem materidlu, a varianta s volnym tokem
materialu [171]. U prvni varianty v podstaté nedochazi ke zméndm primeérti zpracovadvanych
vzorkl a Ize provadét i velmi vysoké pocCty otacek (obr. 5b, radidlni tok materidlu je omezen
tvarem zépustek), zatimco u druhé varianty je umoZnén volny tok materidlu ve vertikalnim
1 lateralnim sméru a pocet otaCek je tak omezen [172]. Bez ohledu na konkrétni variantu
umoziuje ptiznivy stav napjatosti pii HPT zpracovani kiehkych i velmi pevnych materialt
(napf. Mo, W, intermetalika) 1 pfi relativné nizkych teplotach. Je také moZzné implementovat
ohtev nebo chlazeni zapustek. Navzdory uvedenym vyhodam mé vSak HPT 1 jisté nevyhody.

Pomérné slozité je naptiklad stanoveni velikosti skutecné vlozené deformace. Pouziti

teoretického vztahu (10) totiz pfedpoklada linearni zvySeni velikosti deformace v zavislosti

cv v

nékterych publikovanych vysledki je vSak ztetelné, Ze neni velkych rozdili mezi zjisténou
mikrotvrdosti (tj. vlozenou deformaci) v zavislosti na méfeném misté od osy vzorku [173].

2 Tr 10T

NG T A

€ (10)

kde N je pocet otacek, » je vzdalenost od osy vzorku, 7 je tloustka vzorku, w je thlova

rychlost ota€eni, 7 je doba zpracovani.

36



Jinymi slovy, vztah (10) plati pouze v idealizovaném ptipad¢, pii kterém neexistuje
tteni po obvodu vzorku. Pro jednozna¢né vyjadieni homogenity deformace ve vzorku po
HPT je tfeba vzit v tivahu jeho rozméry, zejména pak tloustku, od které se homogenita
deformace v podstaté¢ odviji. Dalsi zkresleni rozlozeni deformace mize vnést mozné
vychyleni jedné nebo obou zapustek [173]. Dalsi z nevyhod HPT je jiz zminénad mala
velikost vzork, jejichz uplatnéni je pak pfevazné v miniaturizovanych komponentech (malé
zubni implantaty, mikropruziny, mikrosystémy, atd.). Omezeni velikosti vzorki ma totiz
piimou souvislost s rostoucimi silovymi naroky v piipadé objemové vétSich polotovart.
Ruku v ruce s rostoucim objemem tvaieného polotovaru jde také nartistajici nehomogenita
vlozené deformace v radidlnim sméru vzorku a strukturni nehomogenita. Gradient vlozené

deformace 1ze vSak siln¢ potlacit zvySenim poctu otacek [174].

Zminéné problémy vedly k vyznamnému rozvoji techniky HPT smérem k cilenému
odbourani téchto nedostatkd. Naptiklad byly snahy o navrh HPT pro vzorky o objemech
srovnatelnych s jinymi SPD technikami. Jedno z prvnich feSeni bylo prosté zvétSeni dutiny
mezi zapustkami (obr. 20a), u takovéhoto objemové vétSiho materialu byl vSak problém s
nehomogenitou vlozené deformace [175]. Diky dal$imu rozvoji ale existuji rizné varianty
pro zpracovani kovovych materiali riznych geometrii (disky, prstence, kuzelové prstence,
trubky, duté kuZzely, ...). Z pivodni techniky HPT tak vznikly odvozené postupy jako High
Pressure Sliding (HPS) [176] pro zpracovani pasovych polotovari (obr. 20b), Cone-Cone
Method (CCM) pro tenkosténné konické vzorky [177], Continuous High Pressure Torsion
(C-HPT) pro zpracovani dlouhych ty€ovych polotovari [178] (obr. 20c), High Pressure
Tube Twisting (HPTT) pro zpracovani trubek [179], Hollow Cone High Pressure Torsion
(HC-HPT) [180], nebo High Pressure Double Torsion (HPDT) [181]. Posledn¢ jmenovany
postup je definovan volnym tokem materidlu a oproti konvenénimu HPT procesu se zde obé
zapustky otaceji stejnou rychlosti ale opaénym smérem (obr. 20d). Pti volném toku materidlu
dochdzi k narlstani priméru vzorku s pokracujici deformaci. Pro zachovani pozadovaného
tlaku tak musi v pribéhu procesu taktéZ stoupat plisobici i sila. Prakticky je toto ale velmi

obtizn¢ dosazitelné s ohledem na parametry nutného vybaveni.
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zdrsnéno

(c) (d)
Obr. 20: Modifikovana technologie HPT pro objemové vétsi materidly (a), schéma procesu
HPS (b), C-HPT s detailem nastrojt (c), HPDT (d).

Vyvoj HPT se ale neomezil pouze na zpracovavani konvencnich litych polotovart, ale
cilil 1 na konsolidaci kovovych praski. Pfestoze je pro uspéSnou konsolidaci ¢astic zapotiebi
splnéni pomérné naro¢nych podminek (tlak 2,5-16 GPa, pocet otacek 5—60 RPM) [182], pii
upravé geometrie procesu je mozné tyto hodnoty snizit. Takovou upravu miize pfedstavovat
naptiklad metoda Sheathed Powder Compaction (SPC) [183]. Mezi jinymi variantami je
také naptiklad pouziti prstence, do kterého je umistén kovovy prasek urceny ke kompaktaci.
Timto zptisobem je mozné potlacit nékteré nezadouci projevy konvenéniho HPT jako jsou

vznik vyronku, vyoseni zapustek, ¢i pritomnost mrtvé zony [184].
Metoda ECAP

Ackoliv je i metoda ECAP jednou z ranych technik, enormni z4jem o ni nastal zejména

v poslednich dvaceti letech (asi nejvyuzivanéjsi a nejrozvijenéjsi SPD metoda soucasnosti).
Vysoké plastické deformace je dosahovano protlacovanim objemové vétsiho vzorku skrze
matrici s kandlem slozenym ze dvou ¢asti s identickym prifezem svirajicich thel © v
rozmezi 30-150° (nejcastéji 90-120°, obr. 21a). Smykova deformace je do materidlu
vkladana béhem priichodu kanalem, ktery mize mit rozli¢nou geometrii. Tvafeny polotovar
je pfi protlatovani deformovan jednoduchym skluzem v ptechodové oblasti kanalu (HDZ-
hlavni deformacni zona, obr. 21a), pfitom nedochazi k vétsim zménam rozmért ¢i tvaru jeho
pti¢ného prifezu, vyjma konct (obr. 21b). Diky konstantnim rozmérlim prifezu vzorku lze
za ucelem dosaZeni vysokych hodnot vlozené deformace provadét opakované protlatovani,
béhem néhoz dochdzi k postupné tvorbé UFG struktury. Vyvoj struktury je v§ak mimo jiné
ovlivnén i aktivaci riznych skluzovych systém pii danych priichodech. Jednotlivé skluzové
systémy se aktivuji diky rotacim vzorku mezi konkrétnimi prichody. Variace rotaci vede ke
¢tyfem odliSnym zpiisobiim priichodii vzorku kandlem, jez jsou nazyvany deformaénimi
cestami — typy A4, Ba, Bc a C. Pti aplikaci deformacni cesty typu 4 je vzorek protlacovan bez
otaceni, pii cestach B je vzorek otacen o 90° mezi kazdym protlacenim, pfi cesté Ba dochazi
ke zméné smyslu rotace, pii cesté Bc probiha otaceni ve stejném sméru. Pfi cesté C je vzorek
otacen o 180° mezi kazdym prichodem (obr. 21c) [27]. Plastickou deformaci vloZzenou do
materialu pti metodé ECAP ve zjednoduSeném tvaru (rovnice (11)) stanovil jiz pomérné
davno Iwahashi [185]. Nicmén¢ uvedend rovnice nezahrnuje dualezité faktory, jako je vliv
tteni, teploty nebo rychlosti protlatovani, a tak se miZe skute¢né dosaZzend hodnota vloZené
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deformace od této teoretické hodnoty odliSovat. Diky tfeni dochazi i k nehomogennimu

rozlozeni deformace po priifezu zpracovaného materialu.

g =(N/V3)2-cot((®@/2)+(y/2))+ycosec(®/2)+(y/2))] an

L4

kde N je pocet pruchodt, @ je thel HDZ, v je vnéjsi thel zaobleni kanalu.

cesta A cesta Ba

i} ljisfj s

cesta Bc cestaC

- [T e =

(b)

Obr. 21: Proces ECAP: geometrie kanalu (a), sestava pro realizaci metody véetné zpétného

tlaku (b), mozné deformacni cesty (c).

Jak jiz bylo naznaceno, samotné deformace se v idedlnim ptipad¢ odehrava ve velmi
tenké zon¢ (HDZ), jeji velikost, tvar i poloha je vSak ovlivnéna ¢etnymi faktory. ECAP je
nejefektivnéjsi kdyz je HDZ nejuZzsi (s ohledem na homogenitu a velikost vloZzené deformace
tomuto nejlépe odpovida matrice s thlem @ = 90°, minimalni tfeni a ostry vnéjsi roh matrice.
Absence ostrého rohu (%= 0°) ma stejny efekt jako vyssi tieni, tj. rozSifuje oblast HDZ a
zvysuje heterogenitu deformace [186]. Ttfeni bylo jednim z prvnich faktori zkoumanych ve
spojitosti s modifikacemi geometrie matrice (protlacovaciho kanélu) [187, 188]. Jednim ze
zplisobll feSeni vlivu tieni je eliminace tfecich sil od stén kanalu pomoci aplikace uhlového
hydro-protlacovani, tzv. Equal Channel Angular Hydroextrusion (ECAH). Podobné¢ jako pti
konven¢nim dopfedném hydro-protlacovani je u této metody protlacovany vzorek obklopen
kapalinou, nad kterou je pist, ktery na kapalinu vyviji tlak a protlacuje tak polotovar skrze
ohyb matrice. Vedle snizeni tieni je zde vyhodou znaény pokles protlacovaci sily [189].

Jednim z hlavnich cilti rozvoje metody ECAP je i jeji vyuzitelnost pro objemové a
dlouhé polotovary. Velikost zpracovavanych materidlti se zde mize pohybovat od velmi
malych objemi az do 50 x 50 x 500 mm?>[190]. Po zpracovani ECAP je v$ak nezanedbatelny
objem materidlu (konce vzorku) nevyuzitelny kvili nehomogenité (odlisny plasticky tok,
odli$na vlozena deformace), coz mizZe mit pii zpracovani drahych materialti ekonomicky
dopad. Eliminace téchto nehomogenit za i¢elem vysSiho vyuziti materidlu je jednim z cil
stale probihajiciho vyzkumu této metody. Napiiklad vySe zminénd metoda SSE se vyznacuje
vy$§imi objemy vyuzitelného materidlu ve srovnani s metodou ECAP [152]. Mezi dalSimi
metodami umoziujicimi potlaceni gradientu vlozené deformace po délce ale 1 po prifezu
zpracovavaného vzorku patii i jiz zminéna metoda TCAP [191-193], jejimiz hlavnimi
vyhodami jsou zvySeni hodnoty i homogenity (obr. 22a) vlozené deformace za prachod
[194] — deformace za jediny prachod se pii metodé¢ TCAP pohybuje okolo ~ 2,3, pficemz
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jeji heterogenita v koncovych oblastech vzorku je vyrazné nizsi nez pii metodé¢ ECAP [195].
Jeji princip spociva v protlaCovani materialu skrze matrici se zkrutem a naslednym ohybem
(obr. 22¢) aumoznuje tak aplikovat vysoké thly zkrutu i negativni deformace vzorku (zndmé
napft. z procesu twist extrusion), korigované naslednym ohybem. Timto zpiisobem je mozné
ve vétsing piipadu eliminovat i nutnost zpétného tlaku. Piestoze jsou si procesy TCAP a
ECAP casteéné podobné, rozdil je zejména v aktivovanych skluzovych rovinach (obr. 22d)
— konstruk¢ni provedeni procesu TCAP tak piinasi nové deformacni cesty. Jak je ziejmé, je
u metody TCAP nutno uvazovat napt. smér otac¢eni vzorku mezi jednotlivymi pruchody (+
znaci rotaci ve sméru hodinovych rucicek, - znaci rotaci proti sméru hodinovych rucicek).
Zvolena deformacni cesta pak urCuje vysledné zjemnéni mikrostruktury, z ¢ehoz plyne i
odli$né efektivita ve srovnani s thlovym protlacovanim [196]. V ptipad¢ aplikace procesu
TCAP lIze ocekavat srovnatelné zatizeni pratlaéniku jako u procesu ECAP (obr. 22d) [197].
Diky popsanym charakteristikim lze modifikovat vlastnosti materialit zpracovavanych
metodou TCAP efektivnéji a pfi vyznamné niz§im poctu prichodii neZ u metody ECAP.
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Obr. 22: Rozlozeni vloZené deformace po jednom prichodu (a), principidlni podstata
metody TCAP (b), srovnani aktivovanych skluzovych rovin pfi jednotlivych prichodech
s metodou ECAP (c¢), zatiZzeni prutlacniku pfi plastické deformaci (d).

Ptestoze byla vyvinuta fada SPD procesii, jen mélo z nich bylo uzpiisobeno tak, aby
jimi bylo mozné zpracovavat tvarove 1 typove rizné dlouhé polotovary (draty, tyce, pasy,
trubky). Diky znaénému rozvoji metody ECAP vSak jiz jeji aplikovatelnost neni omezena
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pouze na plné ty¢ové polotovary, ale Ize ji uplatnit taktéz na duté polotovary, napt. trubky,
profily, je ale nutno zamezit moznému zborceni stény dutého polotovaru. Asi neslibnéjSim
feSenim je pouziti pisku nebo mékciho kovového materialu jako vyplné protlacovaného kusu
[198]. Stale vsak zlstavaji nedofeseny nékteré problémy spojené s tloustkou stény, délkou
zpracovavané trubky, ¢i problematickym plastickym tokem trubky i vypliiového materidlu.
Proces nazvany Incremental ECAP (I-ECAP) (obr. 23a) je jednim z kandidath pro eliminaci
nekterych zminénych nedostatki [199]. Touto metodou lze zpracovavat 1 vice polotovara
najednou (obr. 23b). Dalsi vyhodou je rovnéZz moznost zpracovani teoreticky neomezené
dlouhych polotovara (vstup polotovaru do matrice miize byt zajiStén pomoci podavacich
valeckll). Metoda I-ECAP vsak uplné nesplituje definici SPD procesu (nemélo by dochazet
k vyznamnym zméndm rozmért polotovaru), jelikoz pii ni dochdzi ke zmén¢ priméru
zpracovavané trubky. Postuptl, pfi kterych dochazi k tvarovym resp. rozmérovym zménam,
ale pfesto svou podstatou vychazi z procesu ECAP, je vSak znamo vicero. Jako ptiklad l1ze
zminit obrabéni, u kterého dochézi pii tvorbé ttisky k jednoduchému skluzu (podobné jako
pii ECAP), ptfi¢emz distribuce deformace v tfisce neni homogenni [200]. Jinym ptikladem
takového obrabéni mlize byt postup Linear Flow Splitting (LFS) [201], pti kterém jsou hrany
zpracovavaného pasu postupné deformovany do tvaru ,,Y* (obr. 14g). Spojenim I-ECAP a
LFS vzniknul postup nazvany Incremental Angular Splitting (I-AS) [202] sestavajici ze dvou
fazi — posuv materidlu a nasledné péchovani (obr. 23c¢). Protoze jsou faze Casové posunuty,
neni zapotiebi tak vysoké tvareci sily jako u metody ECAP. Rozlozeni vlozené deformace
je zde zna¢né nehomogenni, nicméné pomérné dobie odstupiiované ve vrstvach. U plochych
produktl (plechy, pasy) by tak uplatnéni této metody mohlo byt pro ptipravu gradientnich
materiall, tzn. materialti se zamérné odliSnou strukturou a vlastnostmi skrz tloust’ku. Velkou
vyhodou postupti odvozenych od metody ECAP je jejich aplikovatelnost na komeréni dlouhé
polotovary, ¢imz v podstaté (s vyhradami) spadaji do skupiny kontinuélnich SPD procest.
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Obr. 23: Schéma metod: I-ECAP (a), inovovany I-ECAP (b), [-AS (c).
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3.21.2 Kontinualni SPD procesy

Na zéklad¢ poznatkli z vyzkumt diskontinualnich SPD postupti jsou v poslednich
letech stale Castéji navrhovany kontinualni SPD procesy, které maji komeréné vyuzitelny
potencial. Kromé konstrukénich detaild je vSak potieba fesit i efektivitu dané¢ho postupu,
ktera vyrazné ovlivituje ekonomickou stranku produkce. Konkrétnimi ptiklady mohou byt
nutnost snizeni materidlovych ztrat (napt. konce vzorki po ECAP), nebo ziskani rovnomérné
a teplotné¢ stabilni struktury (napt. po 8 priichodech ECAP cestou 4 lze 30 % materidlu
povazovat za plné deformovany, pro cestu Bc je to 45 %, a pro cestu C 83 % materidlu).
Zminéné faktory jsou tedy pomérn¢ dilezité zejména pii produkci drahych materiala pro
specifické ucely (UFG Ti pro medicinu, atd.). V neposledni fad€ je potfeba zvazit i nezbytné
naklady na implementaci SPD procesit do stavajicich provozl. Mezi navrZzenymi a
experimentaln¢ verifikovanymi kontinudlnimi SPD procesy lze zminit napt. Continuous
Shearing (CON-SHEARING) [203], Continuous Confined Strip Shearing (C2S2) [204],
Continuous Frictional Angular Extrusion (CFAE) [205], Equal Channel Angular Drawing
(ECAD) [206], Repetitive Corrugation Straightening (RCS) [207], Constrained Groove
Pressing (CGP) [208], Friction Stir Processing (FSP) [209], Severe Torsion Straining (STS)
[210], Multi Axial Forging (MAF) [211], Incremental Angular Splitting (I-AS) [202],
Dissimilar Channel Angular Pressing (DCAP) [212], Accumulative Roll Bonding (ARB)
[213], ¢i Equal Channel Angular Pressing — Conform (ECAP-Conform) [214].

Mezi v soucasnosti nejvice vyuzivanymi kontinualnimi SPD postupy vhodnymi ke
zpracovani dlouhych polotovarii jsou ECAP-Conform a ARB. Metoda ECAP-Conform je
zaloZena na zavedeni vzorku (pomoci tfeni) do kanalu matrice s ohybem. Jeji aplikace pro
relativn€ vétsi objemy materiali charakterizované vyssim deformac¢nim odporem vsak stale
neni dotfesena. Pravé v disledku vyssiho deformacniho odporu totiz mize dojit k prokluzu
rotujiciho kola po polotovaru a k selhani funkc¢nosti. Jisté feSeni predstavuje postup
Frictional Angular Rolling Extrusion (FARE) liSici se od metody ECAP-Conform zejména
uhlem kontaktu polotovaru a rotujiciho valce [215]. V duasledku krats$i kontaktni plochy v§ak
dochdzi k vétsim prokluziim mezi materidlem a rotujicim valcem. Nekterym védeckym
pracovistim se podafilo hlavni problémy metody ECAP-Conform do jisté¢ miry vyftesit, jak
zachycuje naptiklad obr. 24a, pochéazejici z Laboratofe nanostrukturnich materialit Colorado
School of Mines. Jde o prvni aplikaci metody ECAP-Conform v uspofadani svitek-svitek, u
kterého je drat z prvniho svitku pfimo zpracovavan a nésledné navijen do druhého svitku
(obr. 24b). Diky ptisobeni navijeci sily 1ze do jisté miry sniZit tfeci sily v misté ohybu kandlu,
¢imz dochazi ke zlepSeni plastického toku polotovaru. Zde je vSak potieba zdiiraznit nutnost
presného fizeni tazné sily vzhledem k rychlosti protlacovani (mohlo by dojit k problémim
spojenym se zménou prufezu polotovaru zndmym z technologie ECAD). Zatim nedofeseny
zustava také problém souvisejici se zménou prufezu z pivodné kruhového na Ctvercovy.
Ptestoze je tato zmena nutnd z pohledu zajisténi dostatecné vysokého tieni nezbytného pro
vedeni polotovaru skrze matrici, znamena také bohuZzel i potfebu dodatecné tvareci operace.

Pti pozadavku na drat kruhového priarezu bude tedy nutno drat s pravothlym priifezem po
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zpracovani ECAP-Conform transformovat zpét na prafez kruhovy (napt. pomoci valcovani
v kalibrech). Na druhé stran¢ ale je mozné tento krok pomérné snadno zaclenit do samotné
technologie ECAP-Conform implementaci valecku s kalibry za vystup dratu z matrice.

Obr. 24: Laboratorni zafizeni pro aplikaci metody ECAP-Conform: detail (a), celkovy
pohled na systém svitek-svitek (b).

Pro svou snadnou aplikovatelnost na konvencnich zafizenich (bézna valcovaci stolice)
patii mezi velmi €asto vyuzivané kontinudlni postupy také metoda ARB, jejimZ principem
je opakovana postupna redukce vysky pasovych polotovart. Findlni produkt je definovan
poctem vrstev, tloustka pasu vsak zlstava béhem celého procesu konstantni. Tato metoda
se zprvu idedlni pro produkci objemovych UFG a nano materiall, s postupem cCasu se vSak
objevily jisté limity omezujici jeji vyuziti. Redukce tloustky pasu o 50 % by méla teoreticky
byt dostatecnd pro dobré pfilnuti jednotlivych vrstev. Ukdzalo se vSak, Ze zaleZi na typu
pouzitého materidlu. Navic je pomérné problematické ovlivnit kvalitu spojit mezi vrstvami,
dualezitou roli hraje i rozloZeni napéti v materialu, véetné rozhrani [213]. DalSim problémem
je, Ze pro vétsinu kovovych materialll je téméf nemozné Uspé$né vyuzit ARB pii pokojové
teploté. Li a kol. [216] upozornili na nutnost daleko vySsich vyskovych redukei pti kazdém
prachodu (vyssich nez 70%) pro dosazeni vysoce pevného spojeni vrstev pii pokojové
teploté. To ptinasi dalsi komplikace, jelikoz by za téchto podminek tloustka pasu béhem
procesu klesala, navic by narlistala potfebnd deformacni sila. Nabizejicim se feSenim je
namisto dvou vychozich vrstev vyuzit étyii (ARB*Y). Vyuziti vétsiho poétu vrstev pii stejné
celkové tloust’ce pasu potencidlné umoznuje zvysSeni kvality pfilnuti jednotlivych vrstev 1
zjemnéni struktury pfi pokojové teploté. Takto modifikovany postup u komeréné Cistého Al
prinesl markantni sniZeni velikosti zrna az na d ~ 380 nm (obr. 25 [217]). Metoda ARB byla
timto zptisobem ale také s uspéchem testovana jako nastroj pro mechanické legovani [218].
Z pohledu materidlu je tato metoda vyuzitelnd pro vSechny kovové materidly, ovSem
s rozdily v efektivité jejich zpracovani. Konkrétnim pfikladem mohou byt Mg a jeho slitiny,
které jsou slibné nejen pro konstrukéni vyuziti, obvykle se v§ak vyznacuji pomérné nizkymi
mechanickymi vlastnostmi, zejména v litém stavu. Tvafenim lze tyto hodnoty vyrazné
zlepsit, nicméné tvafitelnost téchto materialt je velmi problematicka, pfedevsim za nizSich
teplot. Hlavnimi diivody jsou zejména maly pocet skluzovych rovin, velikost strukturnich
jednotek vychozi lité¢ struktury a silnd bazalni textura [219] — tuto lze charakterizovat

paralelni orientaci zrna, resp. osy ¢, s normalovym smérem valcovaného pasu. Pravé kvili
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tomuto faktoru maji pasy velmi nizkou schopnost ménit svou tloustku pii deformaci. Spolu
s timto vznik4 i silnd anizotropie vlastnosti, coz v sou¢tu znamena znacné omezeni
aktivovanych deformac¢nich mechanismt [220]. Pro zvyseni tvaftitelnosti Mg a jeho slitin je
tedy potfeba zajistit tvorbu bazilni textury mimo rovinu valcovani spolu s poklesem

velikosti zrna.
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Obr. 25: Efektivita zjemnéni struktury Al a slitiny Al 6061 pomoci vybranych SPD metod.

Zpracovano na zakladé¢ studie [217].

SPD procesy jako napt. ECAP dokdaZi iniciovat texturu se silnou bazalni komponentou
lokalizovanou 45° mezi smérem protlatovani a normalovym smérem. Obvykle jsou vSak
aplikovatelné pouze pro tyCové produkty. Pro ploché produkty (pasy, plechy) Ize k tomuto
ucelu vyuzit pravé metod jako ARB ¢i ASR, které kromé tlakové slozky deformace vnaseji
do materidlu i smykovou deformaci, byt’ u téchto dvou postupti neni smykova deformace
vnasena stejnym zpusobem. Zatimco u ASR je smykova deformace vlozZena po celé tloustce
pasu v jediném prichodu pomoci rozdilné rychlosti horniho a spodniho vélce, pfi ARB je
smykova deformace pfi jednom priichodu vnesena pouze do povrchovych oblasti vrstev pasu
v disledku tfeni mezi valcem a pasem. Pfi dal$im skladani a deformaci jednotlivych jiz diive

deformovanych vrstev se povrchova smykova textura rozsifuje do celého objemu pasu [221].

3.3 Integrované postupy

Z vyse uvedeného vyplyva, Ze k tvorbé UFG materiali a NM mohou vést jednotlivé
SPD postupy i jejich kombinace. Potencial kombinace dvou riznych SPD postupti — ECAP
a HPT — doklada napftiklad prace [222]. Piestoze mize takovéto kombinované zpracovani
znamenat extrémni zjemnéni zrna, problém spojeny s omezenym objemem zpracovavané¢ho
materidlu vSak zstdva. Na druhé strané€ se ale nabizi moznost propojit mezi sebou ob¢
skupiny tvafecich postupt. Vzajemnym spojenim konvencnich a nekonvencnich technik 1ze
docilit spojeni pozitiv konvenénich postupti (pfedevsim zpracovani objemnych polotovart),
s benefity SPD postupli (vyznamné strukturni zjemnéni). Mezi ranymi zptisoby zaloZenymi
na kombinaci tvafecich technik lze zminit pfedevSim procesy sestavajici z jednotlivych
technologickych kroki. Prvnim krokem bylo obvykle zpracovani pomoci SPD, nasledné
bylo zatfazeno tvafeni konven¢nim postupem, a pfipadné tepelné zpracovani. Takto byly
napfiiklad laboratorné ptipraveny UFG produkty slitin Cu, Al, Ti, nebo Mg ziskané pomoci
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kombinaci ECAP s valcovanim [223], dopfednym protlatovanim [224], tazenim [225],
dopiednym protlacovanim a tazenim [138], kovadnim a tazenim [226], rotacnim kovanim
[227] a naslednym tepelnym [228] ¢i termomechanickym zpracovanim [98, 131], MAF
s valcovanim za tepla [229], atd. Jinym, velmi zdafilym ptikladem kombinace metod (ECAP
+ dopfedné protlacovani + péchovani) je i experimentdlni vyroba Sroubl z Al slitiny s
vyrazn€ vyssimi pevnostnimi vlastnostmi [230] (obr. 26). Experiment byl ptivodné navrzen
se 3 pruchody ECAP matrici (deformacni cesty 4, Bc, C) a naslednym dopfednym
protlacenim. Nejvétsiho nartstu deformacniho zpevnéni pti ECAP bylo docileno deformacni
cestou 4. Nevyhodou tohoto postupu vsak bylo velké snizeni tvafitelnosti pied samotnym
protlacovanim, coz s sebou neslo riziko vzniku defektd. Proto bylo ve vysledku namisto tfi
prichodd vyuzito pouze jediného prichodu ECAP s kombinaci dopiedného protlaceni a
peéchovani hlavy. Tak doslo k nepatrnému poklesu tvafitelnosti a markantnimu zvyseni
pevnosti [139]. Podobné postupovali i Yanagida a kol. [231] pfi vyrobé vysoce pevnych
ocelovych Sroubtl s UFG strukturou vyrabénych kombinaci ECAP + vélcovani za studena +
rotacni kovani. Vysledné Srouby byly pevnéjsi nez ty pfipravené konvencni cestou. Velkou
vyhodou pro deformacni zpevnéni povrchové vrstvy rotaéné symetrickych Sroubil zde bylo

zatazeni rotacniho kovani jako posledni tvafeci operace.

7 = [m] [m] T = [m] [m
- I-1-i-0, -1 -1-0-1-1
(a) (b)
Obr. 26: Srovnani technologie vyroby sroubti: konvencni (a), inovované (b).

Ptestoze mohou piinést podobné kombinace pozitivni vysledky, souasné snahy jsou
smérem k navrhu jednostupiiového procesu. Spojeni metody ECAP s dopfednym
protlaovanim miize piinést daleko vétsi zjemnéni struktury s vy$sim podilem VUHZ jiz po
jediném priichodu v porovnani s metodou ECAP, nebo doptfednym protlacovanim [188].
Zaclenéni dopfedného protlatovani stoji zejména za zlepSenim mechanickych vlastnosti
(s rostoucim redukénim pomeérem rostou i pevnostni vlastnosti) [232]. Jinym piikladem
muze byt postup zahrnujici v jednom kroku oba tyto zminéné postupy ale v opa¢ném poradi,
tedy dopredné protlacovani nasledované metodou ECAP, aniZz by musel byt polotovar
premistén k jinému zatizeni. Tento postup nazvany jako Integrated Extrusion and Equal
Channel Angular Pressing (1IECAP) byl testovan zejména na obtizné tvafitelnych
materialech, jako jsou Mg slitiny [233]. Nevyhodou metody iECAP je vSak omezené
zjemnéni zrna ve vystupnim kanale, definované jen jednim ohybem (je mozné zvysit pocet
ohybt v kanadle, to v§ak pfindsi znacny nartist protlacovaciho tlaku). Na podobném principu
je zalozen i postup nazvany Half Channel Angular Pressing (HCAE), u kterého je
protlacovan polotovar obdélnikového priifezu skrze matrici, ve které je kanal navrzen tak,
aby pii kazdém protlaceni doslo k 50 % redukei Sitky vzorku [234]. Po protlaceni tak bude
mit polotovar c¢tvercovy prifez a muze byt spojen s dalSim geometricky stejnym
polotovarem a znovu protlac¢en v dal§im prichodu. Hlavni benefit této metody je moznost
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aplikovat vrstveni materialii, podobn¢ jako pii ARB (obr. 27). Pfestoze Ize timto zptisobem
docilit zvyseni efektivity oproti ECAP procesu, a to jak z pohledu vyssi vlozené deformace
za pruchod tak i z pohledu homogennégjsiho rozlozeni deformace koncovych ¢asti vzorku,
pfi pohledu na obr. 27 je patrné, Zze deformace vlozend dopiednym protlacovanim je
aplikovéana pouze ve sméru Sitky vzorku. Tim bude v materidlu dochazet k vyznamnému
gradientu vlozené deformace a nehomogennimu zjemnéni struktury. Je taktéz zjevné, Ze tato
technika neumoznuje rotaci vzorkem mezi priichody a v podstaté limituje pivodni ECAP na
realizaci deformacni cesty 4. Navic budou v disledku nerovnomérného plastického toku
pfipadna rozhrani jednotlivych Casti vzorku definovana neodstranitelnou heterogenitou.
Velkym problémem je také pomérné dlouhd ¢ast kanalu, ve které dochdzi k redukcei prifezu
vzorku. V dusledku velké stykové plochy (velké tfeni) a redukci prifezu (narlst
deformacniho odporu) bude prutla¢nik (matrice) vystaven velkému silovému zatizeni.

D

_|_

Obr. 27: Schématicky postup realizace metody HCAE.

Dalsim ptikladem uspésné kombinace opakované¢ho péchovani a protlaCovani bez
vytazeni polotovaru z matrice je jiz zminéna metoda RUE [163], ktera pfinési Gisporu Casu,
ekonomickou usporu na vybaveni, ale taktéz daleko snazsi fizeni podminek procesu. Diky
integraci je mozné daleko lépe tidit teplotni, rychlostni i tribologické podminky deformace
a tim ovliviiovat vyslednou strukturu. Pro dlouhé polotovary byl navrzen podobny postup
zalozeny na kombinaci dvou metod — Accumulative Continuous Extrusion Forming (ACEF)
integruje ECAP-Conform a doptedné protlacovani [235]. Oproti procesu ECAP-Conform se
tento nedavno navrzeny postup vyznacuje jinym tvarem kanalu, v jeho prvni ¢asti se nachazi
ohyb (smykova zoéna), ve druhé pak dochazi k opétovnému napéchovani deformovaného
tyCového polotovaru na vétsi prifez, ktery je vzapéti redukovan na finalni tvar (obr. 28). U
ACEF procesu lze v zavislosti na tvaru dutiny druhé ¢asti matrice modifikovat pficny priiez
polotovaru, coz rozsituje vyuziti v porovnani s procesem ECAP-Conform. Negativem je ale
znaény narist deformacniho odporu zpiisobeny zménami prifezu protlaCovaného
polotovaru. To s sebou nese 1 jisté nebezpeci, spocivajici v mozném piekroceni tfecich
podminek zajistujicich prichod materialu skrze matrici (tj. hrozi prokluz mezi polotovarem
a rotujicim valcem). Aplikovatelnost a efektivita tohoto postupu tak bude znacné zaviset na
typu materidlu. Pravdépodobné je jeho vyuziti zejména pro kovy s nizkym deformacnim
odporem nebo za zvySené teploty, coZ ale znamena nizsi zjemnéni struktury [236].

Kombinace konvenc¢nich a nekonvencnich postupli mohou byt pfinosné i pii recyklaci
kovovych materiali ve formé Spon nebo pilin — obvykle je vyuzito dopiedného protlacovani
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v kombinaci s metodou ECAP. Na rozdil od jiz zminéného procesu iECAP je vSak potieba
obvykle zatadit vyssi pocet ohybti do vystupniho kanalu. Divodem je pfedevSim nutnost
vyssiho zhutnéni a vzajemné spojeni Spon (pilin) v disledku vlozené smykové deformace,
kterd napomaha rozbiti oxidické povrchové vrstvy jednotlivych Spon. Diky konstrukénimu
provedeni k tomu znacné prispiva i zpétny tlak v disledku mnoha zmén toku materialu na
kratkych vzdalenostech (tésna lokalizace ohybi v kandle). Toto pak miize byt provadéno za
tepla, ale i1 za studena (zpracovani Spon za studena vSak nepiinasi Gplné zhutnéni materialu,
< 97 %, je navic nutno volit vysoké protlaCovaci poméry, R > 4, coz ptispiva ke vzniku
trhlin) [237]. Ztejmé nejvhodnéjsi je kombinace ¢aste€ného zhutnéni Spon protlacenim za
tepla v prvnim kroku, a nasledného finalniho protlaceni za studena [238] (nebo v opacném
potadi [239]). Zatimco pfi protlacovani Spon za tepla je primarnim cilem rozbit povrchovou
vrstvu oxidi a umoznit tim lepSi svafeni jednotlivych Spon, protladeni za studena je
aplikovéano ptedevsim pro vyrobu findlniho produktu. Bohuzel je tato technika zatim redlné
aplikovatelna pouze pro vybrané materidly (zejména Cu, Al a Mg slitiny). Zbyva jesté

doftesit n€kolik problém jako je pfitomnost oxidické vrstvy na povrchu jednotlivych Spon.

polotovar

matrice

Obr. 28: Princip integrovaného postupu ACEF.
4  Materialy zpracovavané intenzivni plastickou deformaci

Pt uplatiiovani intenzivni plastické deformace je pozornost vénovana jak konven¢nim
materialim na bazi Fe, tak i nezeleznym koviim. S rozvojem samotnych tvafecich metod ale
1 poZadavki ze strany pramyslu vSak zac¢inaji tyto postupy pronikat i do oblasti netradi¢nich
¢i nové navrhovanych materiali. Bez ohledu na pouzity materiél jsou ale cile podobné. Na
materidly pfipravené intenzivni plastickou deformaci jsou kladeny pomérné vysoké naroky
vychazejici z jejich UFG struktur. Velmi ¢asto vykazuji tyto materialy za pokojové teploty
vysoké pevnostni vlastnosti, ale pouze omezené plastické vlastnosti. Pokles plastickych
vlastnosti je u velmi malé velikosti zrn zpisoben nizkou rychlosti deforma¢niho zpevnéni
v kombinaci s nizkou hodnotou koeficientu citlivosti na deformaéni rychlost (m). Jinymi
slovy, kdyz je rychlost deformacniho zpevnéni vysokd, akumuluji se dislokace uvnitt zrn a
v kombinaci s vysokym koeficientem m je poc¢atek vzniku poruseni pti plastické deformaci
(napf. tahova zkouska) vyrazné oddalen, lze tak dosdhnout rozumné trovné plasticity pied
porusenim. Na druhé stran¢ existuji zplisoby jak u téchto materiali dosdhnout soucasne
vysoké pevnosti i plasticity. Tento stav byva oznaovan jako paradox pevnosti a tvafitelnosti
[30]. Konkrétni zptsoby jak toho dosahnout spocivaji ve zvySovani vlozené deformace az

47



na velmi vysoké hodnoty, nebo ve velmi kratkém zihani uskute¢néném okamzité po aplikaci
intenzivni plastické deformace pii kterém dojde k usporadani defekti uvniti hranic zrn, ¢imz
se tyto hranice dostavaji do rovnovaznéjsiho stavu. Prave to je zakladni predpoklad pro
zamezeni vyznamného rlstu zrna. Druhym pfinosem zihani je pokles hustoty dislokaci
(anihilace, preuspotradavani), ¢imz je usnadnéno efektivni skladovani novych dislokaci, coz
muze zvysit deformacni zpevnéni vedouci k nartistu tvafitelnosti. Paradox pevnosti a
plasticity vystihuje obr. 29. Zde je patrné, ze jak pro Al tak i Cu roste pevnost a klesa taznost
se stoupajici vlozenou deformaci (valcovani). Kromé téchto materialti s konvencni velikosti
zrna jsou vyznaceny i pozice pro Cu a Ti s UFG/nanostrukturou zpracované pomoci HPT,
které dokazuji, Ze soucasné s ndristem pevnostnich vlastnosti miize zlistat zachovéana i
vysokd taznost. Mezi prvnimi materialy, které potvrdily existenci paradoxu, byla i slitina
Al4Cu0.5Zr zpracovana SPD metodou, vykazujici vysokou pevnost a superplasticitu [30].
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Obr. 29: Vzajemna relace pevnostnich a plastickych vlastnosti pro vybrané materialy.
Zpracovano na zékladé [30].

V disledku intenzivni plastické deformace mize dochéazet i k dalSim neobvyklym
jeviim. Difuzni mechanismus plastické deformace je podporovan vyssi teplotou (> 0,5-Tt).
Meélo by tedy platit, Ze plasticka deformace kovovych materiald mtze v disledku difuze
pomoci mechanismu pokluzu po hranici zrn probihat pouze za tepla [240]. K pokluzu na
hranicich zrn vS8ak miZze u UFG struktur dochazet i za nizkych teplot [31]. Po SPD
zpracovani obsahuje deformovana struktura nerovnovazné hranice zrn, podél kterych mtze
dochézet k difuzi [241]. Tyto hranice maji vyssi energii, vétsi volny objem, vyssi hustotu
dislokaci a byvaji vyznamné Sir§i nez normalni hranice. Také obsahuji nadbytek nevlastnich
dislokaci zptisobujicich vétsi deformaci struktury. Tyto dislokace lezi ve velmi uzké zoné
vedle nerovnovaznych hranic. Vysoka energie, velky volny objem nebo koncentrace vakanci
jejich v blizkosti podporuji daleko rychlejsi prabeh difuze nez u normalnich hranic [242].
Vyssi difuzivita, SirSi hranice zrn, a vy$$i pocet hranic zrn znamenda rychlejsi transport
materidlu skrze hranice v porovnani s konven¢nimi hrubozrnnymi materialy, coZ znamena
moznost vyskytu deforma¢niho mechanismu pokluzem po hranicich i pfi nizkych teplotach.

Detailné popsat vSechny kovové materidly dosud zpracovavané pomoci intenzivni
(extrémni) plastické deformace s konkrétnimi dosazenymi vysledky je prakticky nemozné.

48



Z tohoto diivodu je dale uvedeno alespon zékladni rozdé€leni nejCastéji vyuzivanych
materidlt z pohledu teploty tani nejfrekventovanéjSich zéastupcti jednotlivych skupin.
Samostatnou kapitolou je realizace takovych tvafecich postupt u specializovanych slitin ¢i
kombinovanych kompozitnich struktur, ve kterych se tyto kovy mohou taktéz vyskytovat,
nicmén¢ s odliSnou teplotou tani. Individudlni skupinou jsou drahé kovy a jejich slitiny.
Prestoze jsou i tyto materidly vyuzivany ve specifickych oblastech priimyslu, neni jejich
uplatnéni pro konstrukéni ucely tak hojné ve srovnani s vysSe diskutovanymi materialy.
V této praci jim proto neni vénovana velka pozornost a jsou zde zminény predevsim jako
prisadové prvky. Jak dokazuji n¢které publikované vysledky, metody intenzivni plastické
deformace nejsou striktné omezeny na kovové materialy; vyuziti mohou nachdzet také u
plastii nebo polymerti, kde mohou rovnéz modifikovat vlastnosti takovych latek.

4.1 Kovy s nizkou teplotou tani

Diky pomérné snadné dostupnosti Al a jeho relativné dobré tvafitelnosti i za nizkych
teplot byly a jsou metody intenzivni plastické deformace pfevazné rozvijeny na Al slitinach.
Pomémeé velky pocet praci se také vénuje Mg a jeho slitinam, jejichz tvaftitelnost je na rozdil
od Al daleko problematictéjsi, predevsim za nizsich teplot. Velkou skupinou experimentalné
testovanych Mg materiald jsou, diky jejich rozmanitému vyuziti v mnoha primyslovych
oblastech (automobilovy primysl, telekomunikace, apod.), slitiny MgAlZn. Mechanismus
zjemnéni zrn pfi metodé ECAP se vSak u obou zminénych skupin materialti — Al i Mg slitin
—1i8i [243]. Zmény ve velikosti zrn a jejich distribuci spolu s typem hranic (NUHZ a VUZH)
vyrazné¢ ovlivituji mechanické a fyzikalni vlastnosti slitin. Zna¢né zjemnéni zrna zptsobené
SPD zpracovanim za pokojové teploty obvykle vede k vyznamnému zvyseni meze kluzu.
Konkrétni vysledky mechanickych vlastnosti dosazenych u vybranych Mg slitin a rozdily
vyplyvajici z podminek deformace zachycuje obr. 30 [131]. Mezi hlavnimi vlivy jsou nejen
velikost zrn, textura, ¢i homogenita vlozené deformace, ale také teplota, protlacovaci pomér,
pocet priichodd, atd., jelikoz u Mg slitin mize dochazet ke vzniku silné anizotropie [244].
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Obr. 30: Mechanické vlastnosti slitiny MgAlZn po ECAP za riznych podminek [131].

49



Jak jiz bylo uvedeno, zavislost meze kluzu gy, na velikosti zrna d 1ze vyjadfit pomoci
Hallova-Petchova vztahu (12),

oy = oo+ kyd? (12)

kde oy je tfeci napéti zahrnujici prispévek rozpusténych atomi a precipitata (Castic), &y
je konstanta oznaCovana jako Hallova-Petchova smérnice. Hodnotu £, je mozno povazovat
umérnou k (zong) "%, pii¢emz tons je Critical Resolved Shear Stress (CRSS) pro sekundarni
skluz, v piipadé¢ Mg slitin nebazalni skluzovy systém u monokrystal. CRSS pro nebazalni
skluzovy systém u Mg a jeho slitin je vyssi nez pro sekundarni skluzovy systém u Al a jeho

slitin. To je diivod proc je Hallova-Petchova smérnice u Mg slitin vyssi nez u Al slitin.

Platnost rovnice (12) dokazuji ¢etné publikace, napt. pro slitinu AZ31 po zpracovani
ECAP za studena se hodnoty ¢y = 30 MPa a k, = 0.170 MPa-m'? ukazaly jako velmi piesné
pro popis mechanickych vlastnosti [245]. U nékterych Mg slitin, zejména pii deformaci za
vyssich teplot, vSak vztah (12) uplné€ neplati — napt. studie [246] dokumentuje pokles meze
kluzu a nartst prodlouzeni do lomu s klesajici velikosti zrna. S timto souvisi i fakt, ze CRSS
pro nebazalni skluz u Mg slitin s rostouci teplotou velmi rychle klesa. U slitiny AZ31 po
zpracovani ECAP (6 prichodt, cesta Bc) bylo maximalniho prodlouzeni (430 %) dosazeno
pii teploté zkouseni 172°C a deformaéni rychlosti 3.3x107 s71[243]. Podobné superplastické
chovani po SPD bylo pozorovano i u dalSich Mg slitin [247]. Vysokorychlostni (400 % pii
1x1072) ale i nizkoteplotni (800 % pti 150 °C) superplasticity lze po vhodném zpracovani
dosdhnout u Mg i1 Al slitin. Pti superplastickém chovani hraji vyznamnou roli pfitomné
precipitaty pusobici jako piekdzky proti ristu zrna pii vysokych teplotach. Po metodé ECAP
je u slitiny A13Mg diky majoritnimu podilu VUHZ mozné dosahnout prodlouzeni az 2000%
pii rychlosti 3x1072[185]. U slitin MgAlZn se pii ECAP zpracovani precipitaty typu f faze
(Mg17Al12) méni z pavodniho latkového tvaru na kulové €astice o velikosti cca 50 nm. Na
rozdil od sekundarnich fazi u nékterych Al slitin vSak neni § faze u Mg slitin ptili§ vhodnym
stabilizatorem UFG struktury (b¢hem superplastické deformace dochézi k jejimu riistu). Pti
pouziti materialu s velkou velikosti zrna dochazi po SPD ¢asto k bimodalnimu rozloZeni zrn.
Je-1i vSak velikost zrna pfed aplikaci SPD sniZena, je zde ptedpoklad jemnych rovnoosych
zrn. Na vyslednou velikost zrn a jejich distribuci ma (ptfiznivy) vliv proménliva teplota
zpracovani. Pouziti klesajici teploty s rostoucim poctem prichodu vedlo k piipraveé vzorki
s riznou velikosti zrna (33 um — 350 nm) a nésledujicimi vlastnostmi: mez kluzu 385 MPa,
pevnost 455 MPa, prodlouzeni do lomu 12.7 % [248].

Jednim z feSeni pro zpracovani Spatné tvatitelnych materiala je vyuziti vyssich teplot,
coz zlepSuje tvafitelnost diky aktivaci nebazélnich skluzovych systémt. Nevyhodou
takového zpracovani je vSak vétsi vysledna velikost zrn. Jinym pfistupem je pouziti matric
s vy$§imi uhly mezi jednotlivymi ¢astmi kanalu (ECAP) — zvySeni thlu z konvenénich 90°
casto vede k zachovéni soudrznosti materialu i po vicendsobném protlaceni, nevyhodou je
zde vSak niz8§i mnoZstvi vloZzené deformace za prichod a tudiz vétsi casova i materidlova

naroc¢nost. Dalsi pfistup spociva v kombinaci konvencnich a nekonven¢nich deformacnich
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metod (napi. EX-ECAP sestava z doptedného protlaceni lité Mg struktury v prvnim kroku a
nasledného thlového protlacovani pii teplotach v intervalu 200 — 300 °C [249]. Pomoci SPD
1ze vSak modifikovat i jiné vlastnosti zpracovavanych materidlti [250]. Snizenim velikosti

zrna u slitiny ZK60 lze zvysit jeji adsorpéni (desorpéni) kineticky potencial vodiku.

4.2 Kovy se stredni teplotou tani

Do této skupiny je vedle Cu a jejich slitin mozno tadit také Ti a jeho slitiny, oblibené
predevsim pro vysoky pomér pevnosti k hmotnosti. Ti po SPD zpracovani vykazuje, mimo
jiné, niz8i koeficient tfeni pfi obrabéni a niz8$i drsnost povrchu obrobené Casti nez Ti
zpracovany konvencnimi postupy, coz je dulezité zejména pro biokompatibilitu téchto
materiald [251-253]. Pravé drsnost povrchu a faktory jako pocet hranic zrn na jednotku
povrchu jsou dualezitymi ukazateli pfi rdstu bunécnych struktur. Od téchto faktori se
nasledné odviji 1 doba léCeni, respektive kvalita integrace implantatu do organismu. SPD
zpracovani je také Casto provadéno na TiNi(Me) slitinach, tzv. shape memory alloys (SMA)
[254], jelikoz Ize takto pfipravit velmi jemnozrnné struktury s velikosti zrna 200 — 600 nm.
To mimo jiné znamena i ovlivnéni transformacnich (ptfechodovych) teplot definujicich
pamétovy efekt. Pii aplikaci SPD technik muze dojit k vytvofeni amorfnich struktur
stabilnich pfi nizkych teplotach, z nichz 1ze UFG materidly nebo NM ziskat pomoci zihani
na 230 — 300 °C. Finalni velikosti zrn se pak mohou pohybovat od 10 nm do 70 nm [255].
Vétsina experimentll s Ti byla uskutecnéna pfti teploté vyssi nez teplota rekrystalizace, coz
ale znamend nizs§i zjemnéni z divodl vyskytu uzdravovacich procesii. Existuji ovSem i
studie zaméfené na aplikaci SPD pii teplotach pod teplotou rekrystalizace Ti, predpoklada
protlaceni Ti v matrici s uhlem 90° je cca 200 °C [256]. Rozbor deformaéniho chovéni a
mechanickych vlastnosti Ti pti thlovém protlacovani za studena (8 prichodu, thel matrice
120°, rychlost protlatovani 2 mm/s) je publikovan v praci [257], ve které je zdokumentovéano
zvySeni pevnosti ze 407 MPa na 790 MPa a pokles taznosti z 35 % na konecnych 19 %,
ptfi¢emzZ po 1 prichodu klesla na 16 %.

Rozdilny vliv tvéafecich metod 1ze demonstrovat na ptikladu porovnani Ti po ECAP a
HPT. Zatimco tepelné zpracovani (300 — 500 °C) po metodé¢ ECAP nezpisobilo vyrazny
pokles tvrdosti a naopak pfispélo ke zvySeni taznosti az na ~ 10 %, po HPT pfi pokojoveé
teploté zptsobilo nasledné Zihani na 500 °C pokles tvrdosti o ~ 30 % [258]. Po intenzivnich
plastickych deformacich mohou byt pevnostni vlastnosti Ti slitin zvySeny az k ~ 1600 MPa,
pfi¢emz plastické vlastnosti mohu zistat na relativné dobré urovni. Takovéto kombinace
mechanickych charakteristik byvaji Casto pozorovany u f slitin s velikosti zrna 30 — 50 um.
Zpevnujici efekt je niZsi u slitin Ti nez u ¢istého Ti, pfedevsim z diivodl vysSich vychozich
hodnot pevnosti a ¢astecného rozpadu metastabilni faze béhem nasledného zihani. Efekt
zpevnéni zjemnénim zrna diky pfitomnosti sekundarni fdze znacné pievysuje efekt zpevnéni
starnutim. Divodem je napéti, které v materidlu po provedené deformaci zna¢né brzdi

nukleaci sekundarni faze, ¢imz potlacuje rozklad metastabilniho tuhého roztoku.
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4.3 Kovy s vysokou teplotou tani

V této skupin€ je stale publikovano velké mnozstvi novych informaci vénovanych
specialné vyvijenym materialiim, uréenym naptiklad pro vyrobu magnetl, nebo extrémné
pevnym kompozitnim materidlim vyztuzenym pomoci vladken. Pomérné diskutovana je i
aplikace intenzivni plastické deformace u tézko-tvatitelnych materialt, jako napt. W, Mo.
Ptestoze pti vyuziti SPD pro materidly s vysokou teplotou tani existuji jisté technologické
problémy (napi. nebezpeci vzniku trhlin), byly publikovany dil¢i vysledky jejich zpracovani
(HPT, ECAP) [259]. Velky vyznam pti SPD zpracovani nejen materiali s vysokou teplotou
tani ma stanoveni vhodné deformacni cesty. Pokud je napiiklad ECAP provadén cestou 4,
pak je deformace akumulovana stale ve stejném sméru a hrozi vyssi nebezpeci vzniku trhlin.
Pti cesté C naopak dochazi k reverzi deformace. Pro kvalifikaci vlivu deformacnich cest Ize
vyuZit 1 hodnoty faktoru « [260]. U cesty 4 je velkd zavislost faktoru « na uhlu matrice,
s klesajici hodnotou o klesa i efektivita tvorby VUHZ. Vétsina experimenttl s metodou
ECAP u tézko-tvatitelnych kovl byla dosud provadéna pfi teploté okolo 500 °C, pficemz
samotny material (W) byl pfedehtivan na teploty okolo 900 °C. Jak bylo uvedeno vyse, pro
zisk homogenni jemnozrnné struktury je zapotiebi vlozené¢ deformace o hodnotach 6 — 8
(deformace y ~ 2 — velikost zrna d ~ 400 nm, deformace y ~ 12 — velikost zrna d < 100 nm).
Experimentalné potvrzené vysledky prokazaly platnost teoretickych ptedpokladti — struktury
po HPT vykazovaly po tepelném zpracovani (835 °C/ 1 a 64 min) velmi jemna zrna (40 —
350 nm a 60 — 1200 nm). Aplikovana teplota indukovala prib&h uzdravovacich procesu,
které snizily vnitini napéti [261]. Pracovni teplota pro ECAP u W (< 1000 °C) je volena
z dvodl néstupu dynamické rekrystalizace pii teplotach nad 1200 °C a technického
omezeni materialtl nastrojii. Casto se také provadi uzavieni W vzorki do kapsli z diivodu
oxidace pfi teplotach nad 650 °C. Kvuli nizké tvatitelnosti W a hodnotdm parametru a byva
vyuzito matric s thlem 120° (proto byva pouzito vyssiho poctu priichodt). UFG W je mozno
ziskat napt. kombinaci ECAP a konven¢ni metody (valcovani za sniZenych teplot, kovani
atd.). Podobna kombinace muze vést k poklesu velikosti zrna po metodé ECAP (4 priichody)
z ptivodni velikosti (~ 40 pm) na nékolik mikrometrli, po nasledném vélcovani lze snizit
velikost zrna az na 500 nm. To je sice v porovnani s HPT vys§i hodnota, ale pfi zvaZeni tvaru

a velikosti vzorku jsou vyhody zminéné kombinace nesporné.

4.4 Kompozitni materialy

ZjednoduSené lze jako kompozitni material definovat material obsahujici dvé nebo
vice riznych fazi ¢i slozek odlisnych fyzikalnich a chemickych vlastnosti, oddélenych od
sebe rozhranim [262]. Pravé existence rozhrani odliSuje kompozity od slitin vyrabénych
napf. tavenim a odlévanim. Diky kombinaci vlastnosti rtiznych kovt (dobré tvafitelnost,
pevnost, dobra tepelna a elektricka vodivost, atd.) ¢i keramiky (tvrdost, pevnost, odolnost
pii vysokych teplotach, nizkéd teplotni roztaznost) lze produkovat kompozitni materialy
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s vys§imi vlastnostmi ve srovnani s materialy s monolitickou matrici. V souc€asnosti existuje

Siroké spektrum kovovych kompozita, jejichz zakladni clenéni mtize byt nasledujici:
a) kompozity typu kov/kov

b) kompozity s kovovou matrici

¢) kompozity s amorfni kovovou matrici

Obecné je tedy kompozit tvofen matrici (tj. prvni faze) a jednou nebo vice dalSich fazi
zvysujicich mechanické vlastnosti (tj. vyztuzujici faze). Pravé diky pfitomnosti minimalné
dvou fazi se Casto rozliSuje u kompozitii tzv. kontinualni a diskontinualni faze. Rozliseni na
zéklad¢ tohoto hlediska ale neni jednoznacné. Naptiklad u kompozitl s kovovou matrici 1ze
povazovat za kontinualni fazi samotnou matrici, pti¢emz diskontinualni fazi je vyztuzujici
element (keramicka ¢astice, whisker, kratké vlakno apod.). Podobn¢ je tomu u kompozitl
s polymerni matrici, kde izolovana faze je faze zpevilujici a kontinudlni fazi je matrice.
Nicmén¢, u kompozit s keramickou nebo intermetalickou matrici s homogenni ¢i lamelarni
strukturou slouzi pfidany kov nebo keramicka ¢éstice ke zvySeni houzevnatosti/tvatitelnosti,
nikoliv pevnosti — ta je zajiSténa samotnou keramickou matrici [263]. V takovych ptipadech
lze za kontinudlni fazi povazovat tvrdsi fazi. Typickym ptikladem muze byt kompozit
Tikeramické castice/ TI6A14V. Jesté slozitéjsi je situace u bi-kontinudalnich struktur, u kterych lze
ob¢ faze povazovat za kontinudlni, protoze je jejich zastoupeni relativné stejné (napf.
kompozity Cr3C2-Cu, nebo TiBwhiskery/ T1) [264, 265]. Pro zjednoduSeni se proto vzilo
rozliSovani kompozitli podle typu vyztuzujicich elementti. Prvnim typem jsou kontinualni
elementy, tj. dlouha vlakna (tzv. kontinualni kompozity), a druhym jsou diskontinualni
elementy, tj. Castice, whiskery, kratk4 vlakna, apod. (tzv. diskontinualni kompozity). Druhy
typ byl vyvinut zejména z diivodii snazsi a levnéjsi vyroby a lep§im moznostem pii finalizaci
tvaru pfi sekundarnim zpracovani (kovani, valcovani, protlacovani, SPD metody, atd.). Bez
ohledu na typ kompozitu maji ale majoritni vliv na efektivitu nartistu jeho mechanickych

vlastnosti velikost zrn a zplisob rozloZeni vyztuzujici faze.

Podobné jako u konven¢nich materialli je i u kompozith jednim z hlavnich cilt
dosazeni homogenni struktury s vhodnou distribuci a velikosti ¢astic zpeviujici féze,
pricemz velikost zrn 1 Castic bude co nejnizsi. Hlavni pozornost je vénovana samotnému
zpusobu vyroby kompozitu, ktery by zajiStoval tyto pozadavky. Velmi Casto je pro pfipravu
kompozitii vyuzivana praskova metalurgie. Pfikladem mize byt kompozit W/Mo/Cu [266],
hojné€ vyuzivan pro velmi namahané kontakty pro sviij nizky koeficient tepelné roztaznosti,
odolnost proti opotiebeni, pevnost pii vysokych teplotach a elektrickou a tepelnou vodivost.
Bézny zpisob vyroby spociva v infiltraci Cu do Mo pre-kompaktatu a nasledném spékani
v tekuté fazi. Obvykle vsak takto nelze dosdhnout vysokého zhutnéni kompozitu z ditvodu
vzajemné nerozpustnosti obou prvkil. Spékatelnost Mo/Cu kompozitl Ize zvysSit malym
pfidavkem Co, Ni, nebo Fe, coz ale znamena vnaseni necistot snizujicich elektrickou a
tepelnou vodivost kompozitu. Pomoci tradi¢nich technik vyroby jako je izostatické lisovani
za tepla (HIP), protlacovani praSkovych materiald, ¢i kovani slinutych polotovart je velmi
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obtizné dosahnout plné¢ zhutnéné¢ho materialu a zaroveit UFG nebo nano struktury. Jinym,
relativné lakavym, zplisobem ptipravy kompoziti by mohla byt vyroba cestou praskové
metalurgie z nanoprasSki (jednotlivé ¢astice praskt maji velikost v jednotkach az stovkach
nm). Vysledkem mohou byt tzv. mikrokompozity pro vyuziti v mikroelektronice [267].
Obzvlaste je toto vhodné pro vyrobu mikrokompozitti z praskt potazenych jinymi materidly,
pfi¢emz tyto materialy mohou mit formu fragmentl nebo kontinuélnich vrstev na povrchu
praskovych ¢astic. Vysledné kompozitni materidly tak mohou mit znacné zvySené vlastnosti.
Ptikladem takového kompozitu miize byt ocel vyrobend spékanim Fe prasku, na jehoz
Casticich je nanovrstva Cu vytvofend chemickym povlakovanim. Pfi srovnani takto
vyrobeného kompozitu miize material vykazovat az o0 20 — 50 % vyssi mechanické vlastnosti
nez stejny material vyrobeny konven¢nim spékanim Fe a Cu praska. DalSimi benefity pti
vyuziti nanoprasku jsou nizsi tlak potfebny pro kompaktaci a nizsi teplota spékani [268].
Prestoze s klesajici velikosti ¢astic vychozich praski a vys$si homogenitou jejich promiseni
dochazi k nartstu spékatelnosti, existuji pti vyrobé& z nanopraski i jisté problémy. Hlavnim
problémem je posloupnost konvenénich kroki, které ¢itaji konsolidaci praskii/nanopraskii
(keramické, kovové, nebo smés) a spékani pii zvySenych teplotdch (dochazi k inter-difuzi
mezi ¢asticemi prasku). Pravé etapa spékani je nejrizikovéjsi, protoZe pifi ni nelze zabranit
ristu zrna a tim ztrat€ vyhodného vychoziho stavu (nanostrukturni prasek).

Diskontinudlni kompozity s homogennim rozloZzenim vyztuzujicich elementli maji
fadu vyhodnych vlastnosti, zejména vysokou specifickou pevnost, houZevnatost a Spickovou
odolnost proti opotiebeni. Na druhou stranu vSak znamena homogenni rozloZeni relativné
nizkou urovent odolnosti proti vzniku poruseni (trhlin, lomt) pii zatéZovani za pokojové
teploty (mala schopnost absorbovat energii) a to i pokud je matrice z jinak velmi tvarného
materialu (napt. Al). Zamérné nehomogenné navrzena distribuce vyztuzujicich elementi tak
muze vést k vyznamnému zlepSeni plasticity kompoziti. Diky rozlozeni zajistujicimu
dostatecny prostor (plasticky region) mezi jednotlivymi zpevitujicimi elementy lze docilit
ztlumeni nebo odklonéni trhlin vznikajicich pti zatéZovani. Konkrétnim piikladem miiZe byt
kompozit Ti/TiBwhiskery, U kterého se pomoci navrzené distribuce elementli podaftilo
dosahnout vyznamného zlepseni mechanickych vlastnosti. Pfi srovnani tohoto kompozitu se
stejnym kompozitem vyrobenym praskovou metalurgii (s nefizenou distribuci elementi)
vzrostla plasticita a rovnéz vyznamné klesla rychlost §ifeni trhlin [269]. Pfestoze 1ze riznymi
zpusoby pripravit fizené nehomogenni strukturu, zfejmé nejvétSim problémem pii vyrobé
diskontinudlnich kompozitt je zajisténi fizené redistribuce elementti [270]. Pti konvencnim
zptisobu vyroby (liti s promichdvanim taveniny) maji totiz vyztuzujici elementy tendenci
shlukovat se do izolovanych clusterti. Takovéto usporadani vSak znacné€ limituje efektivitu
vyztuzujici faze. Cilem pfi vyrobé diskontinualnich kompozith je proto dosazeni struktury,
ve které je zpevnujici faze distribuovdna nehomogenné v mikro-méfitku, ale homogenné
v makro-mé&fitku. Takové kompozity pak vykazuji nejvyssi zlepSeni pevnosti, tvafitelnosti,
¢1 lomové pevnosti [271]. Podle homogenity prostorového rozlozeni zpeviiujici faze
v dvoufazovych diskontinualnich kompozitech na bazi kovové matrice Ize definovat:

54



- Mikrostrukturné¢ homogenni kompozity definované homogenni distribuci vyztuzujici
faze ve vSech tfech rozmérech (vzéjemny kontakt ¢astic je nulovy a naopak kontakt
s matrici je blizky maximu), které vykazuji izotropni chovani.

- Mikrostrukturné¢ nehomogenni ale makrostrukturné homogenni kompozity vykazujici
izotropni chovani, pfi¢emz distribuce zpeviujici faze ma odchylky od homogenniho
uspotadani (zpevnujici faze mize byt rozptylena v matrici lokalizované s hustsi resp.
mén¢ hustou koncentraci ve vSech tfech smérech).

- Mikrostrukturné 1 makrostrukturné nehomogenni kompozity, u kterych je lokalné
bohatsi resp. fidsi distribuce zpeviiujici faze pouze v nékterych oblastech materialu

(napf. ve vrstvach nebo stupniovite).

Podle prostorové distribuce zpeviujici faze v mikrostrukturné nehomogennich
kompozitech pak 1ze rozeznavat mékkou kompozitni fazi (tzn. oblasti s fidkym vyskytem
zpeviujici faze) a tvrdou kompozitni fazi (tzn. oblasti s bohatym vyskytem zpeviiujici faze).
Na zéklad¢ variaci vyskytu a kontaktu jednotlivych elementd v izolovanych shlucich

(clusterech) je podle autort studie [269] mozné definovat 4 zdkladni modely:

- Model 4, také 0D. Tvrda kompozitni faze je ve formée izolovanych clusterti (obr. 31a).

- Model B, také 1D nebo 2D. Sloupcovité, vrstevnaté, nebo prstencovité usporadana
tvrda faze. Clustery jsou kontinualni v jednom nebo dvou smérech (obr. 32b).

- Model C. Tvrd4 kompozitni faze je usporddéna ve tfech smérech a tvofti sitovi, napf.
na hranicich zrn, zatimco mekka faze je lokaln€ izolovana (obr. 32c).

- Model D. Bi-kontinualni tvrda faze i mékka faze tvoti 3D sitovi (obr. 32d).

(b) (d)
Obr. 31: Schématické rozlozeni mikrostrukturni nehomogenity definované jako: model A4
(a), model B (b), model C (c), model D (d). Zpracovano na zaklad¢ studie [269].

Zatimco modely 4, C a D jsou mikrostrukturné nehomogenni ale makrostrukturné
homogenni kompozity, model B je typicky pro mikro i makrostrukturné nehomogenni
kompozity. Pivodné se piredpokladalo, ze model 4 obvykle vznika pii konvenénim liti a
v porovnani s homogenni distribuci zpeviiujici faze ptfindsi hor$i mechanické vlastnosti
[272]. Nékteré prace vSak toto vyvraceji. Naptiklad u WC/Co kompozitu s uspotadanim A
bylo zvySeni houzevnatosti, tvrdosti i odolnosti proti opotfebeni vyssi nez u stejného
kompozitu s homogenni distribuci [273]. Podobné tomu bylo u SiC/Al kompozitu, u kterého
byla zjist€éna mnohem vyssi pevnost i odolnost proti Sifeni trhlin [274]. Model B je typicky
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stupniovitym nebo vrstevnatym uspotfadanim, které znamena vyssi houzevnatost ve srovnani
s homogenni distribuci [275]. Ptikladem mohou byt kompozity Al/Al-Sikeramicke sastice,
Sikeramické ¢astice/ A17093, nebo T1/Ti-TiBwhisker. Kompozit modelu C lze pfipravit riznymi
zpusoby liti. Konkrétni shlukovani ¢astic je pak indukovéano zvolenou ochlazovaci rychlosti
[276]. Nicméné experimentdln€ byla potvrzena i pfiprava kompozitu s timto uspofadanim
pomoci praskové metalurgie [277]. Velmi dobré kombinace pevnosti a tvaritelnosti je zde
dosazeno diky uspotadani zpeviujici faze. Zatimco zpevnéni je zpusobeno usporadanim
mekké faze podilejici se na zpomaleni/brzdéni Sifeni trhlin [278]. Mezi konkrétni ptiklady
tohoto modelu patii kompozit Ti/TiCesstice s uspofadanim castic do formy vcelich plastvi, coz
pfineslo excelentni nariist pevnosti v tlaku ale také vyznamny nartist odolnosti proti
vysokoteplotni oxidaci [279]. O vlastnostech kompozitti s distribuci dle modelu C rozhoduje
kontinuita distribuce zpeviujici faze i mira jejiho spojeni s matrici. Mezi kompozity s
usporadanim podle modelu D patii naptiklad bi-kontinudlni kompozit pfipraveny infiltraci
bronzu a polymerové pryskyfice do poréznich pén z nerezové oceli [280]. Obé¢ slozky tvoti
separatni kontinudlni sité, coz vede pfi urcitém obsahu mékké faze ke zvySeni houzevnatosti.
Zhang a kol. [264] publikovali studii tykajici se Cu/Cr2Cs; kompozitu ptipraveného infiltraci
tekuté Cu do kovové pény Cr2Cs. I zde tvotily obé faze kompozitu kontinualni sitovi

znamenajici ve vysledku zvyseni elastickych vlastnosti.
4.4.1 Priprava kompozitnich materialt intenzivni plastickou deformaci

Kovové kompozity jsou oblibenym predmétem vyzkumu, jelikoZ mohou byt feSenim
Casto protichiidnych pozadavkl [281]. Pomoci konvenénich tvéafecich metod vSak bylo jen
zfidkakdy dosaZeno zamysleného zjemnéni struktury, nebo redistribudce zpeviujicich
¢astic. Alternativnim pfistupem pro vyrobu kompozit s velmi jemnozrnnou (UFG/nano)
strukturou jsou i metody intenzivni plastické deformace umoznujici strukturni zjemnéni bez
vyrazngjSich tvarovych zmén polotovaru (zjemnéni Ize zamérné€ provadét 1 nehomogenng).
V ptipad¢ kovovych praskovych materidltt dochazi ke snizeni porovitosti struktury az na
hodnoty blizké 0. Intenzivni plastickd deformace definovana vysokym tlakem a krutem
provadéna pii pokojovych nebo zvySenych teplotich je zaroven vhodnym feSenim pro
vzajemné spojovani materiald, a to jak shodnych, tak i rozdilnych [2, 282].

Mezi SPD procesy nejCasteji vyuzivané pro piipravu kompozitnich materiala patii
metody ECAP, HPT a ARB. Prvni dva jmenované jsou vhodné jak ke kompaktovani prask,
tak k jejich zpracovani do formy finalniho kompozitu. Naproti tomu technologii ARB lze
s uspéchem vyuzit predevsim pro zjemnéni struktury konsolidovanych materiala a ptipravu
vrstvenych kompozitl. V literatuie se pro piipravu kompozitl zmitiuje jesté jeden podobny
proces nazvany Repeated Folding (RF), jehoZ podstata je podobné jako u metody ARB. Pti
procesu RF vSak obvykle material obsahuje vice vrstev materialu jiz pied valcovanim. Navic
zde schazi povrchova uprava sty¢nych ploch jednotlivych vrstev mezi prichody. Ve
vysledku se procesy RF a SRB vyznacuji odliSnou velikosti a rozloZenim vloZené deformace
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v polotovaru [283]. Metody intenzivni plastické deformace lze teoreticky aplikovat na
vSechny kovové materialy. U jednofdzovych materiali lze tvorbu UFG/nano struktury
pomoci SPD popsat v n¢kolika etapach. V piivodnim hrubozrnném materidlu se pti HPT
vyznamné zvySuje hustota dislokaci, zacinaji se utvaret bunécné bloky s velkymi
disorientacemi a vznikaji disloka¢ni bunky, jejichz velikost s rostouci deformaci postupné
klesa, ale nariista jejich vzéjemna disorientace, az nakonec dojde pfi nejvyssich deformacich
k jejich transformaci na rovnomérnou zrnitou strukturu. Pii velkych vlozenych deformacich
(obvykle & = 5 — 50) byva dosazeno saturace zjemnéni struktury pfi podilu VUHZ ~ 85 %
[284]. Podobné tomu je také u metody ECAP, pii které dochédzi k postupnému snizovani
velikosti zrna s rostoucim poctem prichodii. Naproti tomu u ARB procesu se tvofi spise
lamelarni substruktura, nez rovnoosa struktura. Vzdalenost lamel se sniZuje s rostouci
deformaci a vzrusta disorientace lamelarnich hranic. Vysledné struktura je tak tvofena
lamelarnimi VUHZ a malym procentem spojenych NUHZ. Oproti konvenénimu valcovani
zde neni rozdil pouze ve zrychleném vyvoji mikrostruktury, ale také v textuie. Velkou
vyhodou ARB je 1 dobré spojeni vrstev, piestoze je proces realizovan pii nizkych teplotach.
To je zpiisobeno velkou redukei v kazdém prichodu a také vlivem priichodd naslednych.
Minimélni dosaZitelna velikost zrna u jednofdzovych materidli po SPD zpracovani je
charakterizovana zejména velikosti vlozené deformace, smyslem deformace (cyklicka,
monotonni) a teplotou deformace. V mensi mife pak zavisi na deformacni rychlosti a tlaku.

U vicefazovych materidlti neplati pfimd Gmeéra snizovéani velikosti fazi s vlozenou
deformaci. S klesajici tloustkou vrstvy dochazi k markantnéj$imu snizeni velikosti zrn v této
vrstve, nicméné po dosazeni kritické deformace (zavislé na typu materialu) ¢asto dochazi
k amorfizaci a vzniku ptfesycenych tuhych roztokd bez ohledu na zvolenou SPD techniku
[285]. K témto jeviim muze dochdzet i ve smykovych pasech [218]. Samotné diivody vzniku
nerovnovaznych roztoki jsou vSak stile diskutovany. Pomoci SPD Ize pfipravit
nanokompozitni materidl s primérnou velikosti zrna ~ 10 nm [286]. Nicméné&, zpracovavaji-
li se jednotlivé materidly tvofici kompozit samostatné je velikost zrn vyrazné véEtsi.
Intenzivni plastickd deformace tak skrze zpracovani dvoufazovych nebo multifazovych
materialt skyta slibné moznosti ptipravy nanokompoziti. Divodem nizsich dosahovanych
velikosti zrn u vicefazovych materiala je interakce jednotlivych fazi pti plastické deformaci.

Pokud je kompozit pfipravovan pomoci SPD z kovovych praskd, bude finalni stav
kompozitu zaviset na velikosti vychozi frakce. Z tohoto pohledu 1ze praskové materialy pro
ptipravu kompozita dle studie [287] rozdélit do 3 skupin. Prvni skupinou jsou mechanicky
legované prasky, tzn. nejjemnéjsi nanoprasSky a prasky metastabilni. Druhou skupinu tvoii
prasky, u nichz ma jedna faze nano velikost (prasek, povlak, disperzoidy, precipitaty) a druha
faze je o velikosti mikrometra. Tieti skupinu tvoii pouze faze o velikosti mikrometr. U
prvni skupiny jsou SPD metody pouzivany ptredevSim pro konsolidaci. Oproti konvencni
konsolidaci lze aplikaci SPD metod praSky konsolidovat pfi relativné nizkych teplotach a
pfi pouziti dostatecného tlaku a smykové deformace Ize pfipravit jakostni materidl bez port
¢i dutin. Navic Ize v urcitych piipadech dosdhnout az amorfizace materialu. Cilem aplikace
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SPD metod u druh¢ skupiny je pfedev§im homogenni distribuce nano faze a zjemnéni zrn
matrice. Velmi Casto tak vznikd material definovany obéma fazemi v nano métitku, nebo
NM stabilizovany nanocasticemi sekundarni faze. Zadkladem je homogenizace a rozdrobeni
shlukti ¢astic. U treti skupiny jde pfi aplikaci SPD metod predev§im o zjemnéni vSech fazi
tvoticich kompozit. Velmi ¢asto k tomu dochazi skrze transformaci do ptesycené¢ho tuhého

roztoku nebo amorfniho stavu, coz vyzaduje zjemnéni fazi pod priimérnou velikost ~10 nm.

Zatimco u prvni skupiny neni pii SPD dilezit4 tvarova zména objemovych frakei, u
zbylych dvou skupin je to zasadni ptedpoklad pro tvorbu nanokompozitu. O tvarové zméné
zrn dané faze rozhoduje efektivita SPD procest, vyznamnou roli sehrava i vychozi velikost
zrna. Cyklické techniky jako je ECAP (cesta C, Bc), CEC, ¢i MDF nejsou z pohledu zmén
tvaru elementu mikrostruktury nejlepsimi postupy, jelikoz jen mélo ovliviiuji malé strukturni
elementy, jejichz velikost mlze za jistych podminek (cyklick4 deformace) ziistat nezménéna
nebo jeste nartist. Naproti tomu jsou k dispozici postupy (napt. HPT) u kterych lze upravou
technologie efektivitu zjemnéni znacn¢ zvysit [288]. Intenzivni plastickou deformaci tak lze
zpracovavat kompozity jiz pfipravené jinym zptsobem s cilem strukturnich modifikact, ale
také pfimo vyrabét objemové kompozitni materidly definované UFG/nano strukturou, a to
bez ohledu na to, jestli je vychozim materidlem prasek nebo konven¢ni objemovy polotovar.

4411 Kompozity typu kov/kovové Castice

Kombinaci dvou rtiznych materiald a jejich zpracovani pomoci intenzivni plastické
deformace mohou byt v idedlnim ptipadé ptipraveny dvé nanostrukturni faze (v zavislosti
na vlozené deformaci mohou vzniknout unikétnich struktury, jako pfesycené tuhé roztoky,
nebo amorfni faze). Konkrétnim ptikladem mize byt vyroba kompozitu W/25Cu pomoci
HPT. Prestoze existuje velky rozdil mezi pevnostnimi vlastnostmi W a Cu, doslo po aplikaci
intenzivni deformace (¢ = 256) ke vzniku homogenni struktury s velikosti W zrn 10 — 20 nm
[289]. Takto malé velikosti zrna dokaZou zvysit vzajemnou rozpustnost jednotlivych slozek.
Ackoliv ma Cr/Cu kompozit za normalnich podminek nulovou vzajemnou rozpustnost,
pokud je velikost zrn 10 — 20 nm tvofi se diky extrémni vloZzené deformaci presyceny tuhy
roztok Cu snizujici tvrdost kompozitu [290] (pokud nedochazi k tvorbé ptesyceného tuhého
roztoku narusta tvrdost kompozitu s rostouci deformaci). Nasledné zihani mtze zapficinit
jak rust zrna, tak i rozpad presyceného tuhého roztoku. Podobné chovani bylo pozorovano u
kompozitu Fe/Cu, a to jak ptipravené¢ho konvencné, tak cestou praSkové metalurgie [288].
Za naristem rozpustnosti pravdépodobné stoji kapilarni sily podpoiené vakancemi
generovanymi v disledku intenzivni plastické deformace, které usnadiuji difuzi prvki.

Tyto poznatky neplati jen pro aplikaci SPD metod, k obdobnym vysledkiim miZe vést
1 konvenéni tazeni za studena. Napf. u taZzeni kompozitnich drati Cu/Ag dochézi pti velkych
deformacich ke vzajemnému rozpousténi obou fazi [291], pti jeho deformaci pomoci HPT
muze dojit az k amorfizaci [292]. Pfiprava pomoci ARB vedla ke vzniku lamelarni struktury
o tlouSt’ce lamel v jednotkdch nanometra [218]. Stejna prace popisuje i ARB u kompozitu
Cu/Zr, tento kompozit v§ak oproti Cu/Ag projevoval nehomogenitu vloZzené deformace po
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prafezu a také tvorbu trhlin a lomt v Zr vrstvach. O schopnosti ARB technologie produkovat
amorfni struktury ale neni pochyb, coz potvrdili Sun a kol., ktefi ve studii [293] predklada;ji
moznost vyroby kovového skla na bazi Cu/Zr postupnym ARB valcovanim a naslednym
zihanim pfi teploté 400 °C. Amorfizace struktury po aplikaci SPD metod je moznd u riznych
kompozitii, napt. Cu/Ti/Zr, Cu/Ti/Zr/Ni, Ni/Al, A/Mg, Al/Cu, Cu/Nb, Ti/Al, AI/Al(Sc),
Cu/Co. Zminéné kompozity vykazovaly pfi testovani spole¢né rysy deformacniho chovani
[294], z divodu rozdilnych plastickych tokii v§ak u nékterych vznikly nestability plastického
toku a dochazelo ke vzniku trhlin a rozdrobovani tvrdsi faze kompozitu v prubéhu tvareni.

Kromé kompoziti na bazi nezeleznych kovii byly ale publikovany také studie vénujici
se kompozitiim na bazi oceli. Velmi Casto se jedna o perlitické oceli, u kterych dochazi
v disledku intenzivni plastické deformace k rozpousténi uhliku, resp. tvorbé piesyceného
tuhého roztoku. Piestoze jsou zndmy i prace popisujici vznik takovych kompozitl pomoci
konvenc¢nich tvétecich postupl (taZeni), nebyla zde detekovédna ptitomnost pfesycen¢ho
tuhého roztoku, ale potvrzeno jen ¢astecné rozpousténi uhliku [295]. Naproti tomu po HPT
doslo u perlitické oceli k poklesu velikosti feritickych zrn az na primérnou velikost ~10 nm
a rozpusténi cementitu, ¢imz vznikla nanostrukturni slitina Fe-C vyznacujici se vyjimecnou
tvrdosti a vysokou teplotni stabilitou [296]. V jiném experimentu bylo pomoci technologie
ECAP u nizkouhlikové oceli dosazeno UF velikosti zrn ve feritu a caste¢ného rozpusténi
cementitu, nasledné zihani vedlo k precipitaci nanocastic cementitu v UFG feritické matrici
[297]. K podobnym vysledkiim dospéla i prace, v rdmci které byla pomoci ECAP a Zihani u
dvoufazové oceli pfipravena UFG struktura tvofena feritem a ostrivky martenzitu [298].

Souhrnné lze uvést, ze intenzivni plastické deformace je velmi vhodnym néstrojem
k ptipravé kompoziti typu kov/kov tvofené¢ho vice kovy odliSujicich se od sebe velikosti
zrn. Multifazové kompozity definované velikosti fazi v fddu mikrometri vyznacujicich se
zvySenou pevnosti a rozumnou Urovni plasticity lze efektivné pfipravit metodou ARB.
Metody ECAP a HPT jsou naproti tomu vhodné pro ptipravu dvoufazovych kovovych
kompoziti. V obou pfipadech ale plati, Zze pfi dostatecné vysoké deformaci vlozené do
materialu pfi tvafeni (znamenajici vznik fazi o velikosti nanometrii) I1ze pfipravit 1 realny
nanokompozit. Na druhé stran€ je potfeba zminit problematiku teplotni stability vSech fazi
a tim 1 nanokompozitu — kombinace mechanického zpracovani a tepelného zpracovani Casto
umoznuje pripravu nanokompozitu se zvysenou teplotni stabilitou. Konkrétnim ptikladem
muze byt studie [288], podle které vykazoval kompozit Fe/Cu stabilitu 1 pii 620°C.

4412 Kompozity typu kov/nekovové €astice

Typickymi zastupci tohoto typu kompoziti jsou kompozity vyztuzené keramickymi
nebo jinymi sekundarnimi fazemi. Jejich charakteristickymi rysy jsou vysokd pevnost,
tuhost a odolnost proti opotiebeni. Castice sekundarnich fazi mohou byt naptiklad Al,Os,
Si0,, SiC, nebo whiskery. Nariist pevnostnich vlastnosti vSak Casto také znamena velky
pokles vlastnosti plastickych. Mira ovlivnéni mechanickych vlastnosti kompozitl zavisi

zejména na velikosti ¢astic a jejich distribuci v kovové matrici, sniZzeni velikosti Castic a
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zajisténi jejich vhodné distribuce je tak primérni cil aplikace intenzivni plastické deformace.
Naptiklad u kompozitu Cu/0,5%nm . Al2O3 zplisobilo zpracovani pomoci HPT pii pokojové
teploté pokles velikosti zrna matrice na 80 nm a velikosti vyztuzujicich ¢astic na 20 nm,
kompozit vykazoval teplotni stabilitu az do 500 °C a jeho pevnost byla 680 MPa [299]. Po
ARB (9 cykli) stoupla u podobného kompozitu (Cu/15%o0b;.Al203) pevnost v tahu a byla
dosazena vysokd homogenita distribuce ¢astic v matrici, zjemnéni obou fazi kompozitu v§ak
nebylo tak vyznamné (velikosti zistaly v oblasti mikrometr) [300]. Intenzivni plasticka
deformace vSak mlize mit i odliSny vliv, napt. kompozit A16061/10%0b;.Al203 vykazoval po
zpracovani ECAP zjemnéni zrna Al matrice az do oblasti UFG, ale Castice zustaly v podstaté
nezménény [301]. Podobné zavéry prinesly i prace popisujici aplikaci ARB [302], nebo HPT
[303] (pti HPT ale dochézelo diky vyssi vlozené deformaci k odtrhavani ¢astic od shluki).
Pokud vSak byl tentyz kompozit pfipravovan z Al prasku pomoci HPT konsolidace a
nasledné deformace, pak tyto projevy nebyly pozorovany. Pti zpracovani dvou rtiznych Al
praskui (velikost ¢astic ~ 90 um a ~1 um) bylo po HPT dosazeno velkého zjemnéni (stiedni
velikost zrna ~ 140 nm, resp. ~ 105 nm). V disledku kotviciho efektu ¢astic Al,O3 vzniklych
v prub¢hu kompaktace zlstala UFG struktura zachovana [182]. Podobné vysledky pfinesla
studie [304] zaméfend na konsolidaci Al praska s riiznymi velikostmi ¢astic pomoci ECAP
se zpétnym tlakem, (4 priichody, teplota 400 °C). Nejvyssi pevnosti (740 MPa) dosahovaly
vzorky z praskt obsahujicich 100 % castic o velikosti jednotek nanometrt, jejichz struktura
byla tvofena Al zrny o velikosti ~10 nm, ¢asticemi Al.O3 (faze v) o velikosti ~5 — 10 nm a
amorfnim AlbOs. Typ a tvar ¢astic sekundarnich fazi tak dokaze pti deformaci vyznamné
zménit chovani mikrostruktury kompozitu —kompozit Al/Al20O3/Si0; obsahujici nanocastice
AlO3 a mikrocastice SiO> (whiskery) po ARB procesu vykazoval diametralné odlisny vyvoj
struktury. V pribéhu deformace zptsobovaly obsazené Castice rozdrobovani zrn a tim jejich
rychlejsi zjemiiovani. Ve vysledku to znamenalo daleko nizsi pocet cykli potfebnych pro
dosazeni UFG struktury nez v ptipadé ARB u konven¢nich materiali [305].

Pro vytvrzovani kompoziti se vSak kromé& keramickych castic vyuzivaji i jiné typy.
Naptiklad Al je diky svym specifickym vlastnostem ¢asto vyuZivan ve formé& kompoziti 1
s jinymi materidly. Ptikladem muize byt kompozit Al/7%ob;.S1 [306], u néhoZ zpracovani
ECAP (¢ ~ 7, pokojova teplota) zplsobilo zjemnéni zrna Al matrice aZ na ~160 nm a
rozdrobeni ¢astic Sina~1 um. Kompozit Al/TiAlesstice pfipraveny metodou ECAP vykazoval
zjemnéni zrna na ~ 600 nm (v zavislosti na typu deformacni cesty) a 75 % nariist meze kluzu.
Vliv metody ECAP na zpevnéni a stabilitu mikrostruktury je vétsi nez vliv zvySeného obsahu
¢astic u stejného doptedné protlacené¢ho kompozitu (napt. AIl-TiAl [307]). Toto bylo mimo
jiné potvrzeno u kompozitu Al/5% mm.TiB2 [308] (vychozi materidl lity polotovar s velkymi
z6énami bez obsahu ¢astic 1 lokalizovanymi shluky ¢astic), ktery po 4 priichodech vykazoval
témeft tplnou eliminaci zon bez €astic diky redistribuci €astic z pivodnich shlukl (vyznamné
zjemnéni Al matrice na ~500 nm, velikost sekundarnich ¢astic nezménéna ~500 nm). Jiny
experiment srovnaval chovani kompozitu Al/14%at Weastice Vyrobeného z kovovych nano-
praska zpracovaného dvéma riznymi zptisoby [309] (kompaktace pti 300 °C, a kompaktace
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a naslednd HPT konsolidace, 5 otacek, pti pokojové teplote). Oba zpusoby vedly k ptipraveé
nanokompozitu, piipad¢ zaclenéni HPT vSak doslo k vy$$imu zpevnéni v disledku velkého
mnozstvi dislokaci nahromadénych v okoli W ¢astic. Extrémné vyznamny vliv teploty
dokladaji i dalsi prace u jinych typt kompozit (napt. [310, 311]).

4413 Kompozity typu kov/€astice na bazi uhliku

Z ptedchoziho textu plyne, ze technologie vyuzivajici intenzivni plastické¢ deformace
umoziuji pfipravit v podstaté jakykoliv kompozit na bazi kovové matrice. Je také ziejmé,
ze 1ze diky témto metodam nejen zjemnit strukturu u konvencnich kompoziti s hrubym
zrnem, ale taktéz pripravit nanokompozity, v€etné netradi¢nich kompozitt piipravenych za
pouziti nanocastic, jako jsou uhlikové nanotrubice (CNT), fulereny (Ceo) a Cerné uhlikové
castice. CNT kompozity, zejména na bazi AI/CNT, Ize pfipravit napf. pomoci protlacovani
za tepla [312], valcovani [313], mechanického legovani [314], spark plasma extrusion [315],
nebo spark plasma sintering [316]. Mezi ptetrvavajici problémy patii vSak morfologické
zmény v kompozitu (napf. tvorba AlsC3) v pribéhu Casu, které markantné degraduji (nejen)
jeho mechanické vlastnosti. Pfestoze jiz byla publikovéana fada studii vénujicich pozornost
tvorb& karbidi a shlukli CNT/Ceo béhem piipravy téchto kompozitl jinymi technikami,
vyuZiti intenzivni plastické deformace (SPD metod) pro tyto ucely je teprve v pocatcich.
Mezi prvnimi byla ptiprava kompozitu Cu/CNT pomoci konsolidace praskli a nasledného
HPT. Kompozit s velikosti zrna d < 25 nm a homogenni distribuci CNT byl pfipraven
smichanim Cu praSku, umletého v kulovém mlynu, o vychozi velikosti ¢astic 0,5 — 1,5 um
s 1 0bj.% CNT. Ve srovnani se stejnym zplisobem pfipravenou Cu vykazoval kompozit nizsi
velikost zrna a vys8i pevnost, tuhost a lomovou houZevnatost bez vyznamného poklesu
tvafitelnosti [317]. Timto smérem pokracovali 1 dalsi autofi, napt. Jenei a kol. [318], ktefi
testovali chovani kompozitu Cu/3%obj. CNT po pfimé konsolidaci smési praski pomoci HPT.
Pridavek CNT pftinesl velmi vysoky narast hustoty dislokaci a silnou tendenci ke tvorbé
dvojcat, pevnost byla 2,31 GPa. HPT zpusobilo také rozdrobeni CNT na fragmenty, které
pusobily kotvicim efektem proti rlistu zrna. Metoda ECAP byla rovnéz pouzita pro piipravu
Cu/CNT kompozith, napiiklad Quang a kol. [319] zpracovavali smes prasktt Cu/1%op; CNT
deformacéni cestou C pii pokojové teploté. S rostoucim poctem prichodl dochézelo
k rozdrobovani shlukti CNT, nicméné aZ po osmém priichodu bylo dosaZzeno homogenni
distribuce v Cu matrici a findlni hustoty kompozitu 97 %. Ptestoze doslo k dvojnasobnému
nartstu tvrdosti oproti stejnému zpracovani Cu praSku bez CNT, dosazené pevnostni
vlastnosti byly niz$i nez po zpracovani pomoci HPT. Mezi dalSimi testovanymi kompozity
byly i kompozity na bazi Al matrice — HPT u prasku Al/5mm.%CNT pftineslo pokles velikosti
zrnana ~ 100 nm a nartist pevnosti na ~200 MPa [320]. Podobna velikost zrna byla potvrzena
1v praci [321] popisujici ptipravu t¢hoz kompozitu (Al/50j.%CNT) pomoci HPT pii 200 °C.
Vyznamny rozdil byl vSak v dosazené pevnosti (~ 500 MPa) a taznosti (~ 9 %). Jina studie
sledovala chovani kompozitu na bazi Al/5um % fulerenti, zde bylo dosazeno zjemnéni na
velikost zrna ~ 80 nm a pevnosti v tahu 250 MPa [322]. Oproti CNT kompozitim vSak pfi
HPT nedochazi k rozdrobovani (lamani) uhlikovych ¢astic fulerenti. Dalsi typ kompozitu
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(Al/Ceastice) byl naptiklad ptipravovan pomoci ECAP pfti pokojové teploté. U tohoto velikost
zrna poklesla na ~300 nm, pfi¢emz doslo az ke dvojndsobnému naristu pevnosti oproti

stejnému zpracovani Cistého Al prasku [323].
4414 Kompozity s amorfni kovovou matrici

Do této skupiny lze fadit specidlni kompozity s riznymi typy zpeviiyjicich Castic
(keramika, tezkotavitelné kovy, uhlikové vldkna apod.). Pfidani kovovych ¢astic sekundéarni
faze do amorfniho materidlu ma prospesny efekt zejména na tvaftitelnost kompozitu [324].
Jinym pfistupem je piiprava kompozitl na bazi kovové sklo a polymer (jako mekka faze).
Mezi konkrétnimi 1ze uvést Au, Ce, nebo Al + polyetylén [325]. Jejich ptiprava spocivala
v pouziti vzorku kovového skla, ke kterému se po umisténi do HPT matrice doplnil zbyly
objem dutiny polyetylénem. U kompozitu Al/polyetylén doslo po vyssi deformaci pomoci
HPT k formaci UFG struktury. Obecné¢ ale neni tato skupina kompozitnich materialt az tak
rozsifend jako prvni dvé skupiny, i s ohledem na jejich praktické uplatnéni. Piestoze je
vyzkumu této skupiny materiali v souasné dobé vénovéana limitovana pozornost, je

pravdépodobné, Ze se situace v budoucnu s ndstupem novych technologii miize zmeénit.
4415 Kompozitni vrstvené materialy

Jako kompozitni vrstvené (n¢kdy také zapouzdiené, ¢i hybridni) materidly se Casto
oznacuji také materidly, které jsou tvofeny dvéma nebo vice odliSnymi kovy spojenymi na
vzajemnych rozhranich. Takovéto kompozitni materidly nachéazeji stale vyssi uplatnéni pro
rostouci pocet odvétvi. Hlavni pfic¢inou tohoto zajmu je snaha o sou¢asné dosazeni vysokych
hodnot Casto protichtidnych vlastnosti, napf. mechanickych a tepelnych ¢i elektrickych, coz
je ujednofazovych material velmi obtizné [326]. Své vyuZiti tak tyto vrstvené komponenty
nachazi v leteckém, automobilovém a lodnim primyslu, tepelné technice ¢i elektrotechnice,
nebo medicin€. Nejtypictéjsi jsou bimetalické materidly, nicméné Casto studovanymi jsou i
multimetalické kompozity. Multivrstvé materidly — vrstvené pasy, nebo zapouzdiené draty
¢1 tyCe — jsou velmi slibné naptiklad pro ptenos energie. ProspéSnost vrstvenych kompozith
tkvi naptiklad v odliSnych vlastnostech vnitinich a vnéjSich vrstev konkrétniho produktu.
Mezi témito vlastnostmi mohou figurovat korozni odolnost, opotiebeni, teplotni ¢i elektricka
vodivost, tepelnd izolace, magnetické vlastnosti, akustické tlumeni, absorpce energie pfi
soucasné vyssich mechanickych vlastnostech ¢i redukovanych hmotnostech. Dosud bylo
navrzeno pomérné Siroké spektrum multikomponentnich materialii s riiznou architekturou,
od bimetalickych aZz po multivrstvé, a intenzivni vyzkum s cilem optimalizace samotné
vyroby kompoziti ve smyslu dosazeni pozadovanych vlastnosti a souc¢asn¢ ekonomickeé
vyroby, nadale pokracuje. Konkrétnim ptikladem muze byt pouziti Mg a jeho slitin
v automobilovém primyslu z divodu redukce hmotnosti automobilti — ve srovnani s Al
slitinami ma vSak jejich aplikace jista uskali. Vedle nizkych mechanickych vlastnosti a
problémt s tvafitelnosti se Mg vyznacuje pomérné¢ malou korozni odolnosti. Hlavnim
divodem je charakteristicka vlastnost Mg tvofit oxidické povlaky bez ochranného efektu.
Dosud provedené experimenty zamétené na zvySeni korozni odolnosti Mg slitin pfipadnym
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legovanim pfinesly jen dil¢i zlepSeni. Efektivnim feSenim vSak muze byt ochrana téchto
materidli pomoci vrstev z jinych materiali. Mezi vhodné kandidaty ptfipadaji do tvahy
materialy s vyss$i korozni odolnosti, naptiklad Al. Vysledné vlastnosti takového kompozitu
jsou pak velmi ptiznivé nejen z pohledu tvafitelnosti, ale i korozni odolnosti [327]. Diky
svym vlastnostem se jevi byt velmi zajimavym vrstvenym kompozitem Mg/nerezova ocel.
Prestoze ma tato ocel relativn¢ vysokou hustotu, coz znacné omezuje jeji pouziti pro leh¢i
automobilové komponenty, mé optimalni kombinaci korozni odolnost a pevnost. Kompozit

tvofeny témito materidly mize mit velmi dobré mechanické vlastnosti [328].

Vyrobé vrstvenych kompozitl je vénovana velka pozornost, a to jak z hlediska vybéru
vhodnych materiald, tak i zptisobu jejich ptipravy. Casto aplikovanymi vyrobnimi postupy
jsou technologie zaloZzené svarovani, napt. svafovani vybuchem [329]. Tyto vSak maji jisté
nevyhody, mezi kterymi je ptedevSim produkce tepla, coz obvykle znamend vznik tzv.
tepelné ovlivnéné oblasti, kterd se vyznacuje lokdlné¢ vyznamné odliSnymi vlastnostmi.
Velikost, respektive rozsah této oblasti je dulezity s ohledem na ovlivnéni pozadovanych
vlastnosti. Dal$im problémem souvisejicim se strukturnimi zménami (velikost zrn) je tvorba
dalsich fazi, obvykle intermetalickych, negativné ovliviyjicich jak mechanické, tak 1 uzitné
vlastnosti kompozitu. To mimo jiné znemoznuje aplikaci téchto zpiisobii na tenci polotovary,
u kterych by mohla tepelné ovlivnéna oblast zahrnovat cely objem komponenty. Vedle
téchto uplatiiovanych zplisobli doznalo proto zna¢ného rozvoje vyuziti plastické deformace
jako hlavniho néstroje pro ptipravu téchto kompozitii (napt. [107, 191]). Podobné jako u
jinych materiald lze i v pfipad¢é vyroby kompozitli vyuzit konvenénich i nekonvencnich
tvafecich metod, je vSak potfeba vzdy postupovat tak, aby bylo dosazeno co nejjakostnéjSiho
vzajemného spojeni jednotlivych kovil na jejich rozhrani. Pti vyrobé vrstvenych kompozitii
plastickou deformaci za studena jsou tyto nachylné k destrukci vzajemného spoje (oddéleni),
naopak pfi ptipravé za tepla hrozi na rozhrani vznik a rist intermetalickych vrstev [330].
Casto se proto hleda ,,idealni“ teplota deformace, nebo vhodné tepelné zpracovani (TZ).
Problematika navrhu optimalniho reZimu TZ u vrstvenych materiala je ale pomérné sloZita,
jelikoz TZ do zna¢né miry ovliviiyje kvalitu (pevnost) spojeni jednotlivych vrstev. Existuje
nekolik teorii, které podavaji vysvétleni mechanismu vzniku spoje za riiznych podminek u
riznych kovil. Mezi hlavnimi jsou teorie na bazi energetickych bariér, difuzniho spojovani,
tenkych filma, ¢i rekrystalizace [216], velmi vSak zalezi na typu pouzitych kovil. V ptipadé
kompozitu tvofené¢ho vzajemné nerozpustnymi kovy (naptiklad Cu a Pb) nelze bez tepelného
zpracovani dosdhnout maximalni pevnosti spoje. Naopak bude-li se jednat o kompozit
tvotfeny kovy vzajemné misitelnymi nebo s omezenou vzajemnou rozpustnosti (napiiklad
Cu a Ni), mize vést tepelné zpracovani k oslabeni jiz vytvoreného spoje. Diivodem je tvorba
meziplosnych dutin/trhlinek (Kirkendallovy dutiny) v disledku meziatomarni difuze [331].
Poslednim ptipadem jsou kompozity tvofené kombinaci kovil, které spolu mohou reagovat
za vzniku intermetalickych sloucenin (napiiklad Cu a Al, Ti). V téchto piipadech miize
tepelné zpracovani jak zlepsit tak 1 snizit pevnost vzédjemného spoje.
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Mezi casto aplikované konvencni tvareci techniky patii dopfedné nebo zpétné
protlacovani [332]. Prestoze byla vyroba multimetalickych materialt pomoci dopiedného
protlatovani vyvinuta jiz kolem roku 1970, probiha i v soucasnosti optimalizace tohoto
postupu pro konkrétni materidly. Kvalita takto pfipraveného materialu z pohledu
rovnomérné deformace jednotlivych kovll zavisi pfedevsim na kombinaci faktort, jako je
uhel v matrici, tfeni, nebo redukéni pomér. Mezi dalsi vlivy patii také rozdilné toky matrialt
ve stitedovych a povrchovych vrstvach, nebo délka (tloustka) jednotlivych vrstev materiald,
jelikoz gradient materidlového toku mtize zaptiCinit vyznamné zmény v rozlozeni deformace
1 ovlivnit jakost pfilnuti na vzajemném rozhrani [333]. Jisté zlepSeni piilnuti materialt Ize
docilit vyssi teplotou protlacovani, kterd umozni akceleraci difuze na rozhrani obou kovti.
Na druhé strané vSak také znamena nebezpeci rlstu zrna, vzniku zbytkovych napéti a
zejména tvorbu intermetalickych slou¢enin, coz ma neblahy vliv na mechanickou pevnost a
unavove vlastnosti [334]. Kromé téchto problémt je dale potieba uvést i nutnost zamezeni
oxidace povrchl jednotlivych materidld v nékterych ptipadech, napt. kompozit Ti/Cu je
vhodné pro zamezeni oxidace v oblasti kontaktu kovl pfi zpétném protlaCovani za tepla
opatfit vakuem [332]. Doptedné protlacovani vSak neni limitovano pouzitim objemovych
polotovart, napt. kompozit A12014/A1,03 byl vyroben ze smési Spon a nanocastic [335].

Dalsi velmi frekventovanou konvencéni tvareci technikou pro pfipravu vrstvenych
kompozitnich materidlii je valcovani. Pfestoze miiZze byt provadéno za tepla, hledaji se cesty
jeho aplikace za studena s pfipadnym naslednym Zihanim. Publikované studie zahrnuji napf.
Al/ocel/Al, Ti/Cu, Cu/Mo/Cu, Mg/ocel, atd. [336-339]. Pii takové ptipravé kompoziti,
zejména pii zpracovani zna¢n¢ odlisSnych materiald, je potieba zajistit specifické podminky.
Naptiklad pti ptipravé vrstven¢ho kompozitu AZ31/nerezova ocel je nejvétSim problémem
teplota tvatreni — pii pokojové nebo zvySené teploté€ je problém jak na strané¢ Mg (limitovany
pocet skluzovych rovin za teplot nizsich nez 220 °C), tak na strané oceli (vysoky deformacni
odpor). Jako jisté feSeni se nabizi pouZiti mezivrstvy s dobrou tvafitelnosti v Sirokém
intervalu teplot, kterou lze spojit jak s AZ31 tak s nerezovou oceli (napt. Al). Na druhou
stranu spojeni nerezova ocel/Al/AZ31 redlné vykazuje urcita negativa [340] — rozhrani
AZ31/Al sice po samotném valcovani nevykazovalo stopy vzniku intermetalické vrstvy, po
nasledném zihani pfi teplotach nad 300 °C vSak doslo k vyznamnym zménam a po zihani v
rezimu 400 °C/3 hod narostla tloustka intermetalické vrstvy az na ~100 um. Jeji neptiznivy
vliv se projevil zejména pii vysSich zihacich teplotach, u kterych byl pfinos rozhrani
AZ31/Al k celkové pevnosti kompozitu nulovy a ta byla dana pouze rozhranim Al/nerezova
ocel. Velmi Casto ale byva valcovani kombinovéano jesté jinym procesem. Piikladem miize
byt bimetalicky kompozit Ti/ocel pfipraveny pomoci explozivniho spojeni s naslednym
valcovanim, jenz naSel uplatnéni v petrochemickém pramyslu [341]. Podobné jako u
konven¢niho protlacovani bylo 1 podélné valcovani uspésne€ vyuZzito k vyrobé vrstveného
kompozitu Fegpony/nerezova ocel [342]. Pifi hodnoceni vyslednych vlastnosti se vSak
projevily nékteré nedostatky zminénych metod (kromé individualnich nedostatkii jednalo
pfedevsim o spole¢ny problém spojeny s nedostatenym findlnim zhutnénim). Jako jedna
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z pticin se ukdzala byt limitovana velikost vlozené deformace. Spolu s timto mezi divody
figurovalo pomérné problematické rozlozeni napéti, ¢i velikost smykové slozky deformace.
Nejen na zéklad¢ téchto poznatkd, a diky jiz dfive zminénému neutuchajicimu vyvoji, bylo
pro piipravu vrstvenych kompoziti (Cu/Al) vyuzito také asymetrického valcovani [343].
Ptiznivého ucinku rozdilu rychlosti otacejicich se valci je v téchto piipadech vyuzivano
zejména pro generovani znaéného smykového napéti pisobiciho na stykové plose materidl.
Toto napéti vyznamné napomaha pribcéhu plastické deformace lokalizované do oblasti
vzajemného kontaktu materialt. Vysledkem velké aplikované deformace a rozdilného toku
jednotlivych materidlu je ale také deformaci indukované teplo ptispivajici k atomarni difuzi
na rozhrani. Pfi nasledném tepelném zpracovani pak mize vznikat ptechodova mezivrstva.
Jak uvadi naptiklad studie [344], pti vyuziti ASR a nasledného zihani pro piipravu Al/Cu/Al
vrstveného kompozitu mohou byt vzniklé intermetalické vrstvy na rozhrani obou kovt jak
kontinualniho, tak diskontinualniho charakteru. Takto vyrobené vrstvené materidly vykazuji
rovnéz velmi dobrou pevnost spoje pii dynamickém zatéZovani (deformacni rychlosti az 100
s1). Za timto faktem stoji podle autorti pfedev§im vznik deformaéné indukovanych dvojéat.

Prestoze volné ani zapustkové kovani nejsou typickymi technikami vyuzitelnymi pro
pripravu vrstvenych kompozitt, kovani mize byt v jistych ptipadech velmi efektivnim
postupem. Velmi zajimavym se pro tyto ucely jevi uplatnéni rotaéniho kovani. Dikazem
toho je 1 specidln€ navrzena varianta rotacniho kovani — metoda Accumualtive Swaging and
Bundling (ASB) pouzitd napt. pro vyrobu Ti/Al kompozitu (obr. 32) [345]. Uvedend prace
osvétluje moznosti rotacniho kovani pro vyrobu vrstvenych kompozitii ve formé dlouhych
produkta (tyCe, draty, profily apod.). Velkou vyhodou tohoto postupu je pomérné snadna
ptiprava délkovée teoreticky neomezenych tyCovych kompozitii. Na druhé stran¢ nevyhodou
této technologie jsou relativné rozdilné vlastnosti finadlniho produktu, tj. anizotropie
mechanickych vlastnosti, predev§im kvili zptisobu ulozeni ,,predkovanych® ty¢i do trubky
pred rotacnim kovanim. Jak je zfejmé z obr. 32, pole z ty¢i je ve tvaru Sestitthelniku, zatimco
trubka, ve které jsou ty€e lokalizovany, je kruhového prifezu. Nutné tak musi pii rotacnim
kovani dochdzet k jinému proniku vloZené deformace ke vSem ty¢im v radidlnim sméru.
ProtoZe je deformacni zpevnéni rotaéné kovaného polotovaru definovano zejména velikosti
vloZené deformace, bude vysledny gradient textury a s nim spojend nehomogenita struktury
a vlastnosti vykovku déna pfedevs§im timto ulozenim.
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Obr. 32: Schematické znazornéni procesu ASB [345].
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Vedle téchto zptsobt jsou vSak publikovany i snahy o piipravu vrstvenych kompozitt
pomoci nekonvenc¢nich postupt, tj. SPD metod. Vyuziti SPD metod pro ptipravu kompoziti
ma ziejmé benefity, napi. homogenni distribuce sekundarnich ¢astic v matrici kompozitu,
zjemnéni matrice kompozitu, redukce lokalizovanych mist bez obsahu ¢astic. Mezi hlavni
davody ale patii jiz zminény pozitivni ptinos ve formé velké smykové deformace a moznosti
zisku UFG struktur. Oba faktory tak ptedurcuji tyto postupy pro mozné (vysoce jakostni)
vzajemné spojovani shodnych i rozdilnych materiala [346]. To je podpofeno schopnosti
smykové deformace rozrusit oxidické vrstvy na povrchu jednotlivych materialti, umoznit
vzajemné prilnuti kovl a zvysit difuzni schopnost v dasledku narGstu mfizkovych poruch.
V ptipad¢ aplikace SPD metod 1ze ocekavat velmi pozitivni nartst vlastnosti vrstveného
kompozitu (napt. [282, 347, 348]). V centru zdjmu jsou zejména HPT, ECAP a ARB, z nichz
nejslibnéjsi se jevi byt HPT, jelikoz diky hydrostatickému tlaku zabrafiuje vzniku poruseni
(prasklin), jez byva n€kdy pozorovano u jinych SPD metod. To potvrzuji i nékteré provedené
prace mapujici dal§i zminéné techniky. Naptiklad pfi piipravé Al/STiB; pomoci metody
ECAP mohly byt v dasledku vzniklych trhlin aplikovany pouze 4 priichody, ¢imz se velikost
¢astic TiB, v kompozitu téméet nezmenila [323]. S malou aplikovanou deformaci je také
v nékterych piipadech svazén i problém existence shlukli sekundarnich ¢astic v matrici.
Jistym protiopatfenim u ECAP by mohl byt zpétny tlak, ktery dokaze zvysit homogenitu
vlozené deformace, ale také redukovat nebezpecna tahova napéti zptisobujici vznik poruseni
[349]. Zpétny tlak vSak neni aplikovatelny naptiklad pro technologii ARB taktéz pouzitelnou
pro piipravu kompoziti — ARB casto nedokaze efektivné snizovat velikosti netvarnych
sekundérnich castic, které tak ziistavaji ve struktufe i po tvafeni [350]. Na druhu stranu, ma
ARB i své pozitiva — napt. multivrstvy plochy kompozit Cu/Nb vyrobeny technikou ARB je
diky vysoké odolnosti proti radiacnimu poSkozeni vhodny pro jadernou energetiku [351].
Vyhodou pfipravy kompozitnich materidli t€émito postupy je také moZnost tvorby gradientu
struktury, pfi potencialu dosazeni jemnozrnné struktury ¢i dodate¢ného vytvrzeni povrchu
[352]. Pro tyto ucely lze vyuzit i kombinace SPD a konvenénich postupti. Naptiklad postup
HPT + vélcovani za studena + tepelné zpracovani byl vyuzit pro ptipravu tfivrstvého
kompozitu Cu/Cul0Zn/Cu [353] (obr. 33). Gradient struktury zde vzniké na zakladé rizné
efektivity zjemnéni zrna (u Cul0Zn bronzu lze dosdhnout vySsiho poklesu velikosti zrna
diky niZsi energii vrstevné chyby) a rozdilné teplotni stability obou kovli (bronz mé vyssi
teplotni stabilitu diky pfitomnosti legujicich prvki a jejich kotviciho u¢inku na hranice zrn).
To znamena, Ze nédsledné optimalizované tepelné zpracovani (240 °C/2 hod) miize zptsobit
naruast velikosti zrna Cu (~ 4 um), pti¢emz velikost zrna u bronzu ziistane stejna (~ 100 nm).
Stejny material byl pfipraven i s vyuzitim technologie ARB [354] (fin4lni kompozit byl po
peti cyklech tvofen 32 vrstvami) a bylo dosazeno srovnatelné velikosti zrna u obou materialt
(Cu ~ 5um, bronz ~ 100 nm). Autofi studie uvadi, ze vzajemné prechodové oblasti mezi
materidly v pfipad€ nanostrukturniho bronzu usnadnuji aktivaci jinych deformacnich
mechanisml (dvojcaténi), coz vede k vy§§imu deformacnimu zpevnéni a soucasnému

zachovani dobré tvafitelnosti. Tyto mechanismy probihaji v zrnech v blizkosti rozhrani kovli
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diky dvéma faktorim: 1) v disledku hromadéni dislokaci dochazi ke vzniku smykovych
napét'ovych poli v blizkosti rozhrani, pfi¢emz tato pole jsou siln€jsi nez v piipadech béznych
nahromadénych dislokaci v oblastech konven¢nich hranic v disledku rozdilné plasticity
obou materialti. Druhym faktorem je role rozhrani jako dislokac¢niho zdroje, ¢imz je pribéh
plastické deformace podporovan [355]. Potvrdilo se tak, ze jak pevnost, tak i plastické
vlastnosti vrstvenych kompozita rostou s klesajici vzdalenosti jednotlivych rozhrani.

Cﬁd/

- \/alcovani

3.5mm —= 1.2mm 1.2mm —= 0.6mm

Obr. 33: Schematické znazornéni kombinace HPT a valcovani u Cu/Cul(0Zn/Cu [353].

Velmi casto se pii vyrobé vrstvenych kompoziti pomoci velkych plastickych
deformaci vyuziva Al a jeho slitiny, které mohou vykazovat rozdilné vlastnosti a Ize je
vzajemné kombinovat. Pfikladem muze byt vyroba ultratenkych folii AA6061/AA1050
kompozitu pomoci kombinace technologii ARB a ASR [356]. Pas o celkové tloust’ce 3 mm
sloZzeny ze dvou vrstev zminénych materialii byl valcovan (pfedehiev na 200 °C) pomoci
ARB (3 priichody), ochlazen na pokojovou teplotu a nésledné zpracovan pomoci ASR
s postupnou redukci z tloustky 1,5 mm na finalnich 0,04 mm (v kontaktu s mensim véalcem
byla vrstva z AA6061). Pii hodnoceni vlivu ARB se prokéazalo nedostatecné pfilnuti vrstev
v ptipadé 50 % redukce vysky, pti vyskové redukci 75 % vSak uz nebylo mozné rozpoznat
puvodni hranici v celé jeji délce, nicméné i1 presto byly znatelné lokalni nedokonalosti
v prilnuti obou vrstev. V pribéhu nésledného ASR (po tfetim priichodu) doslo k zéniku
nedokonalosti na rozhrani obou vrstev. Pii kombinaci ARB s ASR doslo ke zjemnéni
struktury u obou materidlli, pfi¢emz primérna velikost zrna u AA6061 dosahovala ~ 140
nm, u AA1050 to bylo ~ 235 nm. Stejnou kombinaci metod byl také spéSné piipraven
kompozit Ti/Al ve form¢ past, které se vyznacuji kombinaci vybornych vlastnosti jak Ti
(velmi dobra specificka pevnost, dobré vlastnosti pi1 vysokych teplotach, korozni odolnost),
tak Al (nizk4 hustota, vysoka tepelnd a elektricka vodivost) [356]. Tyto typy kompozit vSak
byly pfipravovany i jinymi (efektivnéjsimi) metodami — napt. kompozit AA5049/Ticp1 byl
pfipraveny pomoci ASB ve formé dlouhych Al ty¢i, uvniti kterych byly rozlozeny Ti vlakna
definované UFG strukturou, ale ponékud problematickou texturou [345]. Dal§im z postupti
vhodnych pro ptipravu takového kompozitu je Friction Stir Welding (FSW). Kompozit
Al/TisAlsV byl ptipraven z past TicAlsV a Al (oba o tlouStce 2 mm) pomoci vice
prachodového FSW [357]. Pracovni ocelovy hrot rotujiciho nastroje mé¢l primér 6 mm a
delku 2 mm, coZ znamena, Ze pii postupném natavovani Al vrstvy (pomoci tfeni hrotu) byla
¢astecné natavena 1 vrstva TisAl4V. Nésledné tuhnuti obou lokaln€ natavenych mist past
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umoznilo jejich spojeni, pfi¢emz rozhrani obsahovalo cca 70 % Ti ve formé& intermetalické
vrstvy. Po provedeném FSW bylo aplikovano zihani kompozitu v rezimech 400-600 °C/1
hod (s rostouct teplotou se zvySovala tloustka a porozita intermetalické vrstvy na rozhrani).

Al a jeho slitiny jsou velmi Casto pouzivany v elektrotechnice, mimo jiné i jako
materidl pro vyrobu vodicu elektrického proudu. Pro ucely distribu¢nich soustav byvaji tyto
vodice ve forme splétanych svazkl s Al draty po obvodu a ocelovym dratem uvniti. Tento
zajistuje pottebnou pevnost vodice pti jeho vedeni na sloupech/stozarech, jelikoz by jinak
vlivem elektrického odporu ale i vykyvi okolnich teplot dochazelo k nechténym délkovym
dilatacim vodice, nebo i k pretrzeni. Draty pouzivané pro tyto ucely jsou obvykle vyrobeny
z feromagnetickych vysoko uhlikovych oceli, které¢ vytvaii pii prichodu elektrického
proudu magnetické pole. Toto pole se nasledn¢ kiizi s prochazejicim elektrickym proudem
a ve vysledku dochdazi ke ztratdm (narist elektrického odporu Al vodice) a zaroven nartistu
teploty, coz miiZze vést k nestabilit¢ vodice. Vyznamnym pokrokem by mohlo byt pouZiti
nemagnetické oceli namisto stavajicich typl. Pokud by se navic podatilo vyrobit podobny
vodi¢ v jednom technologickém kroku, znamenalo by to dalsi zjednoduseni. Jisté feSeni
predstavuje spojeni slitiny AA6201 a nemagnetické oceli 316L pomoci technologie ECAP
[358]. Ve zminéném experimentu bylo uskute¢néno protlacovani ctyimi prichody v matrici
s thlem 90° pii teploté 175 °C a byl vyuzit zpétny tlak z divodu potlaceni diferenci toku
materiali (stfedovd Cast — nerezovd ocel, vn&jsi plast — Al slitina). Zatimco pevnost
kompozitu oproti samotné Al slitin€ narostla po ¢tyfech prichodech o cca 25 %, elektricka
vodivost kompozitu byla vyznamné nizsi (cca 50 % ve srovnani s vodivosti AA6201). Je ale
tteba uvést, ze zatimco elektricka vodivost samotné Al slitiny s rostouci deformaci klesa na
ukor nartistu pevnosti, u kompozitu je to opacné (s rostouci deformaci roste pevnost a mirné
1 vodivost). Pravdépodobnou pficinou je deformacné indukovana precipitace v Al matrici
(precipitaty zvysuji elektricky odpor a s rostouci deformaci roste jejich mnozZstvi a snizuje
se jejich velikost). S rostoucim pficnym prafezem ocelové ¢asti kompozitu byl pokles
vodivosti vysSi nez narlst pevnosti. Jak se také potvrdilo, efektivitu vzajemného pfilnuti
obtizné& spojitelnych materialt (napt. Al/ocel) 1ze pti aplikaci metody ECAP zvysit s pomoci
piechodové vrstvy. Byt v tomto piipadé jiz sice nelze hovofit o bi-metalickém materialu, 1ze
diky mezivrstvé docilit nartstu kvality spoje mezi majoritnimi kovy [359]. Optimalizovany
finalni vrstveny kompozit by tak mohl nalézt vyuziti tieba jako kryti elektrickych vodici.

Jednim z ¢asto studovanych kompozitlh na bazi kov—kov je také systém Al/Cu. Své
uplatnéni nachazi naptiklad jako sbérné vedeni trolejbusti, u chladicl, radiatort, vymeéniki
tepla a podobné. Velkou pozornost piitahuji tyto kompozity predevsim diky nizké hustot¢,
vysoké tepelné a elektrické vodivosti a cenové konkurenceschopnosti ve srovnani s Cu nebo
Cu slitinami. Kompozitni pas (Al/Cu) miize byt leh¢i az 0 60 % a o 30—40 % levnéjsi ve
srovnani se stejnym pasem vyrobenym z Cu slitiny pfi zachovani stejné teplotni a elektrické
vodivosti [359]. Existuje zde tak redlny ptredpoklad nahrady relativné drahych produktii z
Cu nebo Cu slitin produkty z Cu/Al kompoziti [360]. Z pohledu mechanickych vlastnosti se
ukazuje, Ze tfivrstvy kompozit Cu/Al/Cu mize dosahovat daleko vySsich lomovych pevnosti
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nez jednotlivé materialy. Divodem je pozitivni vzdjemny vliv jednotlivych vrstev. Pti
tahovém testu tohoto kompozitu se v okamziku piekroceni meze kluzu (tvorba krcku) v Al
vrstvé projevil vliv prilehlé Cu vrstvy, coz mélo pozitivni vliv na vyslednou tvafitelnost
(prodlouzeni do lomu) [361]. Vedle toho méa kompozit vyssi pevnost a lepsi pajitelnost nez
Al coz je pozitivni naptiklad pro piipadnou vyrobu kompozitnich elektrickych kontakti.

Velkou vyzvou je vsak pfipravit vrstveny (zapouzdieny) kompozit bez vyznamného
ovlivnéni jeho finalnich fyzikalnich vlastnosti, zejména elektrické vodivosti. Tu mohou
velmi negativné snizovat intermetalické slouceniny, které se obvykle tvoii na vzajemném
rozhrani téchto materiali bud’ ve formé ostrivki, nebo (v hor$im piipade€) ve forme souvislé
vrstvy. Z pohledu chemického sloZzeni se na rozhranich nachézeji piredevsim slouceniny
Al4Cug, AlCu, Al3Cus a Al,Cu [362]. Tato intermetalika jsou velmi kiehka a vyznamné
sniZzuji mechanické vlastnosti 1 soudrznost vrstev. Je zndmo, Ze teplota deformace, pfi které
je kompozit ptfipravovan, hraje v tomto ohledu zvlast' dileZitou roli. S rostouci teplotou
dochazi ke vzniku vétsiho podilu intermetalické faze, resp. nartsta jeji tloustka na rozhrani.
To je také divodem, pro¢ se hledaji moznosti vyroby téchto kompozitli pomoci plastické
deformace za studena, pii které vSak postupné dochazi k vyznamnému zpevnéni a vycerpani
plasticity. Pro komer¢ni ucely je vSak zapotiebi garantovat urcitou uroven plastickych
vlastnosti. Aby tedy bylo mozné vyslednému kompozitu navrétit jistou plasticitu, a Casto i
zlepsit adhezi rozhrani jednotlivych vrstev, pfistupuje se ke kratkodobému zihani [336]. Zde
je nutné velmi peclivé volit rezimy tepelného zpracovani s ohledem na pokles pevnostnich
vlastnosti a mozny vznik (riist) intermetalickych vrstev. Mezi faktory ovlivitujicimi vznik
intermetalické vrstvy je 1 zplsob ptipravy kompozitu.

Tvafitelnost vrstvenych kompoziti je silné zavisld na vybéru jednotlivych vrstev,
jejich posloupnosti a kvalité vzajemného pfilnuti, miiZe ale zaviset i na tloust'ce jednotlivych
vrstev. S klesajici tloustkou vrstev roste kvalita vzajemného ptilnuti a obvykle také taznost
v disledku zvysujiciho se odporu proti delaminaci. Tento zavér vSak plati pouze pokud je
tloustka jednotlivych vrstev podobnd. To potvrdila 1 prace [363] zaméfena na srovnani
mechanickych vlastnosti Cu/Al/Cu vrstveného kompozitu a jednotlivych kova (Al, Cu) —
vrstveny kompozit dosahoval vysSich pevnosti do lomu neZ jednotlivé materialy (stejna
deformace). Studie zaroven sledovala i vliv Zihani u tohoto kompozitu pfipraveného
valcovanim (celkova redukce vysky 80 %) past rozdilnych vychozich tlousték pii pokojové
teploté. Po plastické deformaci bylo aplikovano tepelné zpracovani v rozmezi teplot 200 —
500 °C (3 hod), zamétené na ovlivnéni intermetalickych vrstev na rozhranich. Zatimco
zihani pti 200 °C v podstaté nemélo vliv na mechanické charakteristiky kompozitu, teplota
v oblasti 300400 °C znamenala pokles pevnostnich a nartst plastickych hodnot. Nejvyssi
teplota zihani vSak zptsobila ndhly pokles pevnostnich i plastickych vlastnosti (delaminace
vrstev). Problém existence intermetalickych vrstev v kompozitech Al/Cu se pokusili ovlivnit
1 autofi studie [183], a sice volbou vychoziho materialu. Prace je zaméfena na chovani Al/Cu
zapouzdieného kompozitu ptipraveného cestou kompaktovani Al praSku pomoci upravené
technologie HPT. K samotnému kompaktovani za pokojové tepoty byla vyuzita Cu ,,miska“
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uvnitt které se nachazel Al praSek a pomoci souc¢asného lisovani a krutu doslo ke zhutnéni
Al prasku. Protoze Cu misku obepinal prstenec zabraiujici lateralnimu toku materialu, bylo
mozné pouzit vyrazné nizsi tlak i pocet otacek (1,5 GPa a 2 otacky) nez pfti klasickém HPT.
Diky kombinaci krutu a tlaku pfi tomto zhutiiovani doslo ke spojeni obou materialti. Pfestoze
je tato technika pro ptipravu Al/Cu kompozita lakava, HPT umoziuje ptipravu pouze velmi
malych a relativné tenkych kompoziti ve formé diskt. Problémem je zde také homogenita
zhutnéni, respektive vlozené deformace (jeji hodnota klesd od povrchu smérem k osovym
¢astem vzorku) a souvisejici anizotropie vlastnosti. Dal$im ovliviiujicim faktorem je teplota:
piestoze dochdzi k deformaci pii pokojové teploté, teplota deformovaného materialu je vyssi
v disledku ptisobeni krutu a vysokého tlaku [364, 365]. Pro pfipravu bi-metalickych Al/Cu
materiald byla ale testovana i metoda ECAP a jeji modifikace (napt. [191, 366]). U metody
ECAP byla nejprve testovana vyssi teplota protlacovani (350 °C) [367]. Za téchto podminek
doslo ke spojeni obou kovil a zaroven narastu pevnosti cca o 12 % ve srovnani s konvenénim
doptednym protlacovanim. Tuto techniku Ize tedy oznacit za pomérné efektivni, ma vSak i
urcita negativa, mezi kterymi je pfedevsim teplota deformace, v diisledku které dochézi jak

k intenzivnéj$imu plastickému toku materiald, tak i k nechténym projeviim, jako je rust zrna.

Nezbytnym piedpokladem pro spojovani za studena je rozruseni celistvosti povrchi
jednotlivych kovili na vzajemném rozhrani a plasticky tok obou kovil do téchto necelistvosti.
Pro toto jsou kli¢ovymi faktory roztaznost spojovaného povrchu a tlak aplikovany na tento
povrch. Expanze kontaktniho povrchu bude definovana predevSim mnozstvim a velikosti
jednotlivych trhlinek. Aplikovany tlak bude touto expanzi vyznamné¢ ovlivnén a bude mit
pravdépodobné jiné rozloZeni na rozhrani obou spojovanych materialti neZ v misté kontaktu
s deformacnim néstrojem. Oba parametry tedy budou vyznamnou mérou ovliviiovat pevnost
vysledného spojeni. S rostouci expanzi povrchu i aplikovanym tlakem je obecn€ dosahovéano
kvalitnéj$iho spojeni materialii [367]. Problém pracovni teploty pfi pfipravé kompoziti
Al/Cu pomoci metody ECAP se pokouselo fesit nékolik autord, naptiklad v rdmci testovani
riznych geometrii matric a polotovart, vzdy se vSak jednalo o Al ty¢ vsunutou do Cu trubky
(promeénliva tloustka stény trubky na tkor priméru Al tyce). Mezi vysledky figuruje i
poznatek, Ze s klesajici tloustkou stény Cu trubky klesa kvalita spojeni obou materialti.
tenci sténou trubky (nizsi tuhosti), respektive niz§i deformacni silou na pritlacniku. Dal$im
poznatkem je klesajici kvalita spoje s rostoucimi uhly @ 1 ¥ Efekt uhlu ¥ se projevil ale jen

v ptipadech matric s thlem @ < 120°, kdy zna¢né zhorSoval pevnost spoje obou materiald.

Pokud se ptipravuji kompozity pomoci SPD metod z konvencnich praski, je pokles
velikosti zrna znacny, ale obvykle nedojde k zisku nanokompozitu. Realné nanokompozity
se pfipravuji z vychozich nanopraski (ty lze pfipravit napf. mletim konvenénich praski).
Konsolidace ¢istych praskti pomoci SPD metod umoziiuje uplatnéni povrchovych oxida
hrajicich vyznamnou roli pfi tvareni nanostruktur. Oxidy, které se vytvoii na povrchu béhem
konsolidace, nejsou béhem slinovani zpétné redukovany do kovu, ¢imz obvykle dochazi
k nartistu pevnosti a teplotni stability findlniho produktu. Béhem SPD zpracovani jsou oxidy
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rozdrobovany a redistribuovany tak, ze ve vysledku Ize hovofit o oxidicky disperzné
zpevnéném kompozitu. Na druhé strané pfiliS§ mnoho oxidi v matrici zptisobuje kiehnuti.
Podobné je tomu i u uhliku (kovové prasky se mohou nauhli¢ovat), nebo v ptipadé novych
typtt kovovych praskl, u kterych se povrch castic zamérné pokryva zvolenym typem
povlaku. K témto diillezitym faktiim je potieba jesté zminit i dalsi dtlezité skuteCnosti a sice:
pokud je velikost ¢astic pfili§ velkda vzhledem k zrnim matrice, nebo pokud nejsou
homogenné distribuovany, pak neni ani efektivné uplatnén jejich potencial ke zlepsSeni
vlastnosti kompozitu (omezeni ristu zrna, pribéhu uzdravovani ¢i rekrystalizace, nebo
zvyseni teplotni stability struktury). Na druhou stranu, u vétSiny SPD metod pouzivanych
k ptipravé kompoziti dochazi k narlstu pevnostnich vlastnosti (pfedevs§im tvrdosti). Tyto
dasledky plynou ze zjemnéni zrn matrice ale i ¢astic zpusobujici Hallovo-Petchovo
zpevnéni, Orowoanovo zpevnéni a zejména kompozitni zpevnéni. Protoze je tvorba
kompozitli pomoci SPD metod pomérné novou oblasti, je pro optimalizaci pevnostnich a

plastickych vlastnosti spolu s teplotni stabilitou potieba jesté dalSiho vyzkumu.

5 Experimentalni ¢ast

Cilem experimentalni ¢asti této prace bylo pfipravit vybrané kompozitni materidly
pomoci intenzivni plastické deformace. Konkrétn¢ byla pozornost vénovana dvéma
skupinam materialti, a sice kompozitu typu W-NiCo piipravenému z vychozich kovovych
praski, a nékolika typim vrstvenych Al-Cu kompoziti. Divody volby téchto systému
vyvstaly ze stale rostouciho zajmu o jejich navrh a vyvoj v celosvétovém méfitku. Jak jiz
bylo uvedeno, materialy na bazi W jsou mimo jiné perspektivni ndhradou problematickych
uranovych materidll pro kinetické penetratory, a navic nachazi Siroké uplatnéni jako ochrana
proti radiaci napiiklad v mediciné. Kompozity typu Al-Cu jsou oproti tomu velice
perspektivni pro své vyuZiti v automobilovém primyslu, nebo v elektrotechnice. Obé
zminéné skupiny materialii jsou tak intenzivné zkoumany i jinymi vyzkumniky a tudiz nové
dosaZzen¢ vysledky tak mohou pfispét k rozSifovani znalosti vedoucich k jejich komercni
implementaci. Pro jejich pfipravu bylo z metod intenzivni plastické deformace vyuZzito
zejména rotaniho kovani (pfestoze tento zplsob neni komeréné rozsifenym zptisobem
vyroby kompozitnich polotovarti, nékteré jeho vyhody by mohly tuto vyznamné zefektivnit),
a dale pak originaln€ navrzené metody TCAP spadajici do oblasti SPD metod.

V ramci experimentalnich praci byly provadény detailni strukturni analyzy, které byly
dany do souvislosti s vysledky analyz fyzikalné-mechanickych vlastnosti a deformaéniho
chovani uvedenych kompozitnich materidlt. Vliv nékterych parametrti, které jsou pro
deformacni chovani velmi dilezité, jako kovaci sila ¢i deformacni prace pii rotacnim kovani,
byl posuzovan pomoci originalniho patentovaného systému dynamické detekce kovacich sil
umoziujiciho on-line monitoring radialniho zatizeni kovaného polotovaru KOMAFU S600.
Tento systém rovn€z umoznuje mimo jiné i snimani povrchové teploty polotovaru béhem
kovéni. Podobnou vyzvou ve smyslu zjisténi skutecného stavu bylo i1 sledovani rozlozeni
vnitinitho napéti ve tvafenych produktech. V tomto ohledu bylo s uspéchem vyuZzito
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nedestruktivnich metod testovani, jako je elektronova mikroskopie ¢i rentgenova a
neutronova difrakce.

5.1 Kompozit W-NiCo

Prvnim zvolenym materialem piipravovanym pomoci plastické deformace byla
pseudoslitina WNiCo, jejiz samotnd piiprava probihala cestou praskové metalurgie
v kombinaci s aplikaci intenzivni plastické deformace.

5.1.1 Pouzité metody

Analyzy strukturnich charakteristik slinkl i kovanych ty¢i pomoci zpétn€ odrazenych
elektrontt (SEM BSE a EBSD) byly provadény na skenovacim elektronovém mikroskopu
Tescan Lyra 3 XMU FEG/SEMxXFIB vybaveném Symmetry EBSD detektorem (napft. [124,
368, 369]). Detailni strukturni analyzy byly provadény na transmisnim elektronovém
mikroskopu (TEM) JEOL 2100 F (napt. [370, 371]), vSe bylo nésledné¢ vyhodnocovano
pomoci software AZTec a Atex [372]. Statické mechanické vlastnosti za tepla i za studena,
tj. deformacni chovani slinkii 1 kovanych kompozitnich ty¢i pifi zatizeni v tahu a
mikrotvrdost, byly zkoumany pomoci zafizeni Zwick/Roell (vie UFM AVCR).
Kvazistatické a dynamické mechanické vlastnosti kovanych kompozitd byly zjisStovany
pomoci Taylorova testu (TAT — Taylor Anvil Test, napt. [373]) (FSL, VUT Brno).

5.1.2 Pf¥iprava materialu

Samotna pfiprava tohoto kompozitniho systému sestavala z michani praska (92,6
hm.% W, 5 hm.% Ni, 2,4 hm.% Co), izostatického lisovani za studena (CIP), slinovani a
tepelného zpracovani. Vysledkem této technologické sekvence byl slinek, ktery byl nasledné
zpracovavan pomoci rota¢niho kovani. SEM snimek smési piivodnich praski je zachycen
na obr. 34a, zatimco obr. 34b zobrazuje CIP lis pro izostatické lisovani pouzity pro
kompaktaci W-NiCo praskd.
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Obr. 34: Vychozi prasek (a), lis pro izostatické lisovani za studena (UJP Praha a.s.) (b).
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V prvni fazi prace bylo z diivodu optimalizace vychozi struktury testovano nékolik
teplot slinovani v rozmezi 1450 °C az 1550 °C s krokem 25 °C. Pro vSechny teploty
slinovani byla aplikovana doba vydrze 30 min. Vysledky strukturnich pozorovani prokézaly,
ze vsSechny struktury slinkii slinovanych nad teplotou 1525 °C vykazovaly klasické
zastoupeni kulovitych ¢éstic tvofenych W aglomeraty spolu s NiCo matrici obklopujici tyto
aglomeraty. Pod teplotou 1525 °C byly vSak struktury slozeny z necelistvych oblasti W
¢astic a NiCo matrice, vykazovaly tedy nahodnéjsi distribuci W, jakoz 1 Ni a Co. Po
slinovacich rezimech za teplot nizSich nez 1525 °C tedy nebyla ve struktufe patrna
sferoidizace W a jasné vyclenéni NiCo faze, struktury také Casto obsahovaly trhliny a
nedostate¢n¢ slinuté oblasti. Jinymi slovy, pii teplotach slinovani nad 1525 °C dochazelo
k lokalnimu nataveni NiCo faze, jejiz teplota tani je nizsi nez teplota slinovani (1455 °C pro
Ni a 1495 °C pro Co), coz podporuje utvaieni vysledné struktury difuznimi pochody [374].

Obr. 35a zachycuje strukturu slinku slinovaného pii reZzimu 1450 °C/30 min. Na
snimku je patrnd nehomogenita struktury, jakozto i pritomnost necelistvosti (trhlin)
zpusobenych nedostate¢nym natavenim pifitomnych fazi béhem slinovani. Struktura slinku
slinovaného pfi rezimu 1475 °C/30 min je zobrazena na obr. 35b. Je patrné, ze pii tomto
rezimu jiz vykazovala struktura mensi pfitomnost necelistvosti, stejné tak jako tendenci
vytvofit homogenni distribuci jednotlivych fazi. Obr. 35¢ pak zachycuje snimek struktury
slinku slinovaného pti rezimu 1500 °C/30 min Tento slinovaci rezim vedl k ¢aste¢né
homogenizaci struktury a eliminaci necelistvosti, nicmén¢, struktura stidle nevykazovala
zadany charakter W aglomeratl. Slinovaci rezim 1525 °C/30 min jiZ vedl k tvorbé zaddané
struktury tvofené¢ W aglomeraty obklopenymi NiCo matrici (obr. 36d), coZ potvrzuje vyse
uvedené zavery. Na obrazku 36e je pak zachycena struktura slinku slinovaného pfi rezimu
1550 °C/30 min. U tohoto slinku je rovnéz patrna tvorba homogenni struktury tvofené¢ W
aglomeraty a NiCo matrici, struktury slinkii zpracovanych na teplotach 1525 °C a 1550 °C

tudiz nevykazovaly vyrazné rozdily.

Pro tplnost byl jesté¢ proveden vyzkum vlivu slinovaciho ¢asu pii teploté 1500 °C,
ktera se ukazala byt zlomova pro tvorbu Zzadané struktury. Pfi této teploté vSak struktura
vykazovala zddany charakter, az pfi slinovacim Case 180 min. S ohledem na ekonomickou
narocnost slinovani byl, s pfihlédnutim k pouzitym teplotdm a ¢astim slinovani a vyslednym
strukturdm, pro nasledujici vyzkum vybran kompozit slinovany v rezimu 1525 °C/30 min.
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Obr. 36: Struktury slinkl po slinovacich rezimech: 1450 °C/30 min (a); 1475 °C/30 min
(b); 1500 °C/30 min (c), 1525 °C/30 min (d); 1550 °C/30 min (e), 1500 °C/180 min (f).

Pro potvrzeni spravnosti zavért vyplyvajicich ze strukturnich analyz bylo pfistoupeno
k realizaci testovani mechanickych vlastnosti kompozitnich slinkli. Pro orientacni zjisténi
jejich mechanickych vlastnosti byly pro vSechny vyse zminované slinky provedeny testy
mikrotvrdosti. Tyto byly provedeny se zatizenim 100 g, které bylo aplikovano po dobu 15
sekund. Primérnd hodnota mikrotvrdosti byla pro jednotlivé vzorky vypocitana ze zdznamu
méfeni v jednotlivych bodech s rozestupem 1 mm vedenych po piimce skrz prumér vzorku.
Vysledky jsou shrnuty v tab. 1. Jak je z vysledkii métfeni patrné, zvyseni slinovaciho casu
pusobi za nizsi teploty, tj. 1500 °C, pozitivné, jelikoz podporuje difuzi a tim také potiebné
slinuti jednotlivych prvkl. Za vyssi teploty vSak jiz plsobi negativng, jelikoz zvySeni
slinovaciho ¢asu podporuje uzdravovani struktury a odpevnéni, jak bylo prokédzéno pomoci
dodate¢ného experimentu, pii kterém byl aplikovan slinovaci ¢as 180 min také pii teploté
1525 °C. Testy mikrotvrdosti prokazaly, Ze zvySeni slinovaci teploty ma pozitivni vliv na
zvySeni mikrotvrdosti pii zachovani relativné nizkého slinovaciho ¢asu.

Tab. 1: Primé&rna mikrotvrdost pro jednotlivé slinky.

1450 °C | 1475 °C | 1500 °C | 1500 °C | 1525°C | 1525 °C | 1550 °C
30 min 30 min 30min | 180 min | 30 min | 180 min | 30 min

378,54 | 389,75 | 376,61 | 483,99 | 377,97 | 337,56 | 392,83

vzorek

prumérna
mikrotvrdost (HV)

Pii vyrob¢ slinkd pro néasledné zpracovani pomoci intenzivni plastické deformace
mohou byt vyuZzity dva typy ptipravy liSici se od sebe typem ochlazovani po slinovani. Prvni
rezim spociva v tom, Ze po slinuti je slinek zakalen do vody, zatimco pfi druhém reZimu byl
slinek po slinuti ponechdn v peci, ve které pozvolné probihal pokles teploty. Po zmapovani
vlivu teploty a casu slinovani na charakter struktury slinki, jejich sloZeni a zékladni
mechanické vlastnosti, bylo pfistoupeno k analyze vlivu zakaleni po slinovani na tyto
charakteristiky. Pro tento experiment byly vyzity pfedstavené slinovaci rezimy, tj. vzorky
byly slinovany pfi teplotach 1450 °C az 1550 °C po dobu 30 min. Navic byl zkouman také
slinovaci rezim 1500 °C/180 min. Analyzy struktur prokazaly podobnost se strukturami
nekalenych vzorkd, kaleni tedy nemélo vliv na charakter nebo homogenitu struktury daného
slinku. Zkousky mechanickych vlastnosti provedené pomoci tahovych testli v§ak prokézaly
pfiznivy vliv kaleni na pevnost a hlavné plasticitu slinovanych vzorki (obr. 37).
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Obr 37: Vysledky tahovych testl pro slinované a kalené vzorky, slinovaci ¢as 30 min.

Po zakaleni nejenze narostla pevnost slinovanych vzorktl, vyrazné se ale také zvysila
jejich plasticita, zejména u vzorka slinovanych pti vyssich teplotach (1525 °C a 1550 °C).
Tyto vysledky potvrzuji, ze struktura tvofend W aglomeraty a NiCo matrici je zadouci
z pohledu zvySeni mechanickych vlastnosti, jelikoz vzorky slinované pfi teplotach nizsich
nez 1525 °C, které nevykazovaly tento charakter struktury, mély niZ§i pevnost a velmi
nizkou plasticitu. Zakaleni vzorkl po slinovani tak pfineslo velmi pozitivni vliv z pohledu
nariistu pevnostnich vlastnosti, pficemz plastické charakteristiky vzrostly na vyznamn¢ vyssi
urovenn nez pii postupném ochlazeni na vzduchu. Zvyseni plastickych schopnosti pred
naslednym tvéafenim ukazovalo na moznost vyssiho protvaieni slinkii. Proto byla nasledné

pozornost soustiedéna predevsim na takto pripravené polotovary.

Optimalizovand piiprava slinkll pro nasledné zpracovani pomoci intenzivni plastické
deformace tak sestavala z michani vychozich prask se stiedni velikosti zrna 2,78 pm,
1zostatického lisovani za studena ve vodikové atmosféte pii tlaku 400 MPa, slinovani pii
teploté 1525 °C po dobu 30 min, a nasledného kaleni pro homogenizaci struktury (provadéno
ve spolupraci s UJP Praha a.s., napt. [375]). Vysledné slinky byly zpracovany pomoci tii
rezimil rotaéniho kovani — pii teploté 20 °C, 900 °C a 1200 °C (ve spolupraci s VSB — TUO)
— aby bylo mozné zjistit vliv teploty zpracovani na struktury a mechanické vlastnosti
pfipravenych kompozitl a optimalizovat tak postup deforma¢niho zpracovani pro vyrobu
kompozitni ty¢e vyznacujici se vhodnou strukturou, vysokymi mechanickymi vlastnostmi a
co nejvyssi moznou mirou zhutnéni. Kovani bylo vZdy provedeno ¢tyfmi ubéry s vyslednym

redukénim pomérem 1,4 (vypocteno podle rovnice (13)),
¢ =In— (13)
kde Sy a S; jsou plochy priifezii polotovaru pied a po kovani.
5.1.3 Strukturni analyza vychozich W-NiCo slinku

Vysledky SEM-BSE pozorovani vychozich slinki jsou zachyceny na obr. 38a a 38b,
které zobrazuji struktury dvou nahodné vybranych slinkli ptfed deformaénim zpracovanim.
Jak je z obrazkt patrné, struktury vykazovaly jasnou podobnost a je tak mozno usuzovat na
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jistou robustnost slinovaciho procesu. Z obrazkii 1ze vypozorovat misty zhusténé rozlozené
W aglomeraty, a velké oblasti NiCo matrice ve struktufe. Stiedni velikost aglomeratt byla
~ 35 um. Analyza chemického slozeni u slinovanych vzorkl prokazala ptitomnost W
v kulovitych aglomeratech, zatimco okolni matrice obsahovala vyhradné€ Ni a Co. Distribuce
prvkl ve struktuie slinku byla v jeho celkovém objemu homogenni, jak ukazuje obr. 38c
zachycujici vysledky plosné analyzy chemického slozeni pomoci SEM-EDX mapovani.
Obr. 38d pak zobrazuje graf primérného chemického slozeni pro dané slinky, zastoupeni
jednotlivych prvka je uvedeno v hmotnostnich procentech. Jak ukézala nasledna detailni
TEM analyza, rozhrani obou fazi bylo po slinovani bezchybné spojeno (obr. 38e).

[ R @
G ) |
(“5 .
SEM HV: 16.0 kv SEM MAG: 1.041 kx | LYRA3 TESCAN|

(b) e e V]

Ni

(©)

M Map Sum Spectrum
Wt o

w 91.8

Ni 54

Co 28

Obr. 38: Struktury ndhodné vybranych slinkii pfed zpracovanim pomoci rota¢niho kovani:
slinek 1 (a), slinek 2 (b), SEM-EDX analyza chemického slozeni kompozitu (c), (d), TEM
snimek rozhrani W-NiCo ukazujici na dokonalé spojeni obou fazi po slinovani (e).

5.1.4 Analyza rotacné kovanych kompozitnich tyCi

Slinky byly zpracovany pomoci rota¢niho kovani pii teploté 20 °C, 900 °C a 1200 °C.
Schematické vyjadieni jednotlivych krokti vedoucich k zisku kompaktnich kompozitnich
tyC¢i je vyobrazeno na obr. 39a. Z ty¢i kovanych pfi navrzenych reZimech byly opét vybrany
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tyCe, jejichz struktury byly analyzovany. Snimky struktur pofizenych z osové a okrajové
oblasti tyce kované pti 20 °C jsou zachyceny na obr. 39b a 39c, zatimco snimky struktur
poftizenych z osové a okrajové oblasti tyce kované pii 900 °C jsou zachyceny na obr. 39d a
39e, obr. 39f zobrazuje detailni pohled na strukturu okrajové ¢asti této kompozitni tyce. Obr.
39g a 39h pak dokléadaji strukturni usporadani po kovani pfi teploté 1200 °C.

Ze snimkii je patrné, ze vSechny rezimy rota¢niho kovani vedly k pietvoreni struktury.
V porovnani se slinovanymi strukturami zachycenymi na obr. 38a a 38b jsou W aglomeraty
na snimcich 39b-h zplostélé a protazené ve sméru plsobeni tangencialni kovaci sily
(zejména v okrajovych castech tyci), jejich vzdalenost se rovnéz zmenSila. Struktury se
vyznacuji zdeformovanymi W aglomeraty jiz po deformaci pti 20 °C. Z ptivodné kulovitych
aglomeratti vlivem deformace vznikala zrna n-hrané¢ho tvaru. Jelikoz je pfi pokojové teploté
deformacni odpor NiCo matrice vysSi neZ pifi kovani za vysokych teplot, je tato tuzsi a
umoziuje lepSi prenos deformacniho efektu na W aglomeraty lokalizované v osovych
¢astech polotovaru. Jistou nevyhodou je pak ale celkové vyssi deformacni odpor tyce a tudiz
vys$si naroky na kovaci sily. Z hlediska typu hranic zrn zde ptevazuji hranice typu matrice
NiCo—W, ale v mnoha ptipadech je vrstva matrice pomérné¢ slaba. Oproti stavu po slinovani
je rozlozeni zrn a matrice rovnomérnéjsi. Kovani pii teploté¢ 900 °C evidentné nemélo tak
velky vliv na tvar W aglomeratii v osovych oblastech kompozitu, kde tyto zlstaly viceméné
rovnoosé. Z obrazku 39d je patrné, ze doslo ke zmenSeni vzdalenosti mezi aglomeraty, coz
teploté. Pii velkém pfiblizeni je patrné, Ze ve struktute, predevS§im v okrajovych oblastech
tycCe, je jisty podil hranic typu W-W (detail na obr. 39f), coz miiZze nepfiznivé plsobit na
pevnostni 1 plastické vlastnosti (viz. dale). Nicméné€, snizeni deformacniho odporu matrice
je pozitivni pro zivotnost nastrojud, jelikoZ je mozno pouzit nizsich kovacich sil nez pii
kovéni za pokojové teploty. V okrajovych ¢astech polotovaru je pti 900 °C vliv kovaci sily
evidentni, za¢ina se zde jasné projevovat radidlni tok materialu (obr. 36e). Pti teploté 1200
°C jiz dochézi 1 k markantni deformaci W aglomerati v okrajovych ¢astech polotovaru (obr.
39h). Plasticita matrice je navic velmi vysoka a tak je radidlni tok materidlu patrny 1
v osovych ¢astech kované kompozitni tyCe (obr. 39g). Tento fakt ma bezesporu pozitivni
vliv na kovaci sily. Nicméné, pii takto vysoké kovaci teploté se zaCina projevovat
nehomogenni plasticky tok materialu, a za¢inaji se objevovat vyrazné smykové pasy (obr.
391). Velkou nevyhodou je rovnéz vyznamna oxidace pii ohfevu na 1200 °C, ktera nejenze

zt¢Zuje manipulaci a tvafitelnost, ale mize rovnéZ znamenat vyznamné materialové ztraty.
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Obr. 39: Schematické vyjadreni jednotlivych technologickych krokt (a). Struktury
kompozitl rotacné kovanych pfi teplotach: 20 °C — osové oblast (b), okrajova oblast (c),
900 °C — osova oblast (d), okrajova oblast (e), okrajova oblast, detail (f), 1200 °C — osova
oblast (g), okrajova oblast (h), okrajova oblast, smykovy pas (i).

SEM-EBSD analyzy byly pro zachyceni orientace jednotlivych zrn obou fazi
provedeny v okrajovych ¢astech kovanych tyci, ve kterych byl vliv vlozené deformace
nejveétsi. Obr. 40a zobrazuje OIM (Orientation Image Map) tyce kované pii 20 °C, zatimco
OIM struktur ty¢i kovanych pii 900 °C a 1200 °C jsou vyobrazeny na obr. 40b a 40c. Co se
tyce tvard W aglomeratil, tyto snimky potvrzuji vyse popsané vysledky BSE pozorovani —
aglomeraty byly mirné¢ zdeformované po kovani pii 20 °C, jelikoZ zde byla vysoka tuhost
matrice. Zvyseni teploty na 900 °C sniZilo deformacni odpor matrice, ktera se pfi této teploté
deformovala primarn¢ a W aglomeraty tak ztstaly vice mén¢ kulovité. Teplota kovani 1200
°C pak byla dost vysoka pro snizeni deformac¢niho odporu nejen NiCo matrice, ale také W
aglomeratt, které se nasledné¢ deformovaly predevsim vlivem tangencidlni slozky kovaci
sily. OIM pro kompozit kovany pii 20 °C ukazuje, Ze zrna v ramci W aglomerati byla
orientovana primarné ve sméru <110> || SD (swaging direction), urcita ¢ast zrn, predevsim
na okrajich aglomeratl, preferovala orientaci <100> || SD. Matrice vykazovala preferencni
orientaci <111> || SD. Zrna ve W aglomeratech kompozitu kovaném pii 900 °C byla ve
zminénych dvou preferencnich smérech orientovana vice méné stejnou mérou. Posledni
teplota kovani, tj. 1200 °C, prokazala vyznamny vliv jak na W zrna v ramci aglomerata, tak
1 na zrna NiCo matrice, kterd byla znacné zjemnéna v porovnani s ostatnimi kovacimi
teplotami. Zaroven orientace rekrystalizovanych zrn NiCo matrice byla vice nahodna, nez
v ptedchozich dvou piipadech. Velkou nevyhodou u takto vysoké teploty kovani vSak byla
interdifuze prvkl jednotlivych slozek kompozitu. Tento fakt byl potvrzen TEM analyzou

chemického sloZeni na rozhrani W/NiCo (snimek rozhrani je zobrazen na obr. 40d, pfisluSna
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liniova analyza sloZeni pak na obr. 40¢). Tato interdifuze jednotlivych prvki je nezadouci,
jelikoz mize dramaticky snizovat plasticitu NiCo matrice a iniciovat poruseni v prub¢hu
deformacniho zpracovani [376].

o~ Wy

(d) — g vzdalenost(um)

Obr. 40: OIM z kompozitl rota¢n¢ kovanych pii: 20 °C (a), 900 °C (b), 1200 °C (¢). TEM
chemicka analyza rozhrani W/NiCo (1200 °C): snimek rozhrani (d), liniova analyza (e).

Na zéklad¢ vyse popsanych vysledkti strukturnich analyz a chovani kompozitu
v prubehu zpracovani (predevsim povrchova oxidace) bylo v nasledujicich experimentalnich
pracich vyuzito pouze kovani za teplot 20 °C a 900 °C. I pfi ohievu na teplotu 900 °C vSak
do jisté miry probihd povrchové oxidace ohiivaného materialu. Abychom redukovali oxidaci
vzorku na minimum, bylo pro ohfev na 900 °C pied kovanim za tepla vyuzito indukéniho
ohfevu (pouzitd experimentalni sestava je zachycena na obr. 41) [377]. Implementace
induk¢éniho ohfevu méla velmi pozitivni vliv na vyslednou kvalitu povrchu kovanych tyc¢i.
Obr. 41b zobrazuje fotografii vyslednych ty¢i kovanych pii teplot¢ 900 °C, a obr. 41c
zachycuje 3D topologicky snimek povrchu kované tyCe z mikroskopu KEYENCE
VHX7000.
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Obr. 41: Sestava pro rotaéni kovani s implementaci indukéniho ohfevu (VSB — TUO) (a),
kompozitni ty€e kované pii 900 °C (b), 3D snimek povrchu ty¢e (Keyence VHX7000) (c).

Mechanické vlastnosti

Vliv rota¢niho kovéani na mechanické vlastnosti kompozitu kovaného pii 20 °C byl
v prvni fad¢€ zjistovan stanovenim mikrotvrdosti (HVO0,1) jednotlivych fazi. Méfeni v tomto
ptipadé probihalo na mikrotvrdoméru FM-100 s fidici jednotkou FM-ARS 900 (VSB —
TUO). Kazdé méfeni bylo provedeno 5 krat v riznych mistech po prifezu kompozitni tyce
pro zajisténi objektivnosti méfeni. Pfiklad vtiskd pro stanoveni tvrdosti je zobrazen na obr.
41a (méfeni W aglomeratli) a 41b (méfeni NiCo matrice). Jiz ze snimk vtiskl je patrné, ze
W aglomeraty dosahuji vy$si tvrdosti. Srovnani tvrdosti vzorki po slinovani a po kovéani je
na obr. 42. Je ziejmé, ze ke zvySeni tvrdosti po rota¢nim kovani doslo u obou fazi kompozitu.

(a) (b)
Obr. 41: Snimky z méfeni mikrotvrdosti HV0,1 kompozitniho slinku: W (a), NiCo (b).

m Slinované

M Kované

zmo W matrice

pfed kovanim | 389,289 296,8 £ 9,1
po kovani 608892 | 5053112

Obr. 42: Srovnéani mikrotvrdosti pfed a po rotaénim kovani pii 20 °C.
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Nasledné¢ byly s vyuzitim tahovych ty¢i kruhového priifezu o priméru 6 mm (obr. 43a)
provedeny tahové zkousky (€ = 10~ s!) ze slinovaného polotovaru a z 0sové a okrajové &asti
tyCe kované pii pokojové teploté. Vysledky testi jsou souhrnné uvedeny na obr. 43b.
Pevnost pied deformaci Cinila cca 860 MPa. Ze srovnani kiivek 1ze jasn€ pozorovat velmi
vyrazné zpevnéni vlivem deformace. U kovaného kompozitu vykazovala jeho okrajova ¢ast
vyssi pevnost, az 1850 MPa, a nizsi deformaci do lomu. Naopak stfedova ¢ast dosahovala
niz§i pevnosti ale o néco vetsi hodnoty deformace do lomu. Charakter lomu potvrzuje nizkou
taznost materidlu, z poruSenych vzorkl je zfejmy kiehky lom bez ndznaku plastické zony.
Mensi deformace ve stfedu dokldda vySe uvedené zavéry ze strukturniho pozorovani, tj.
pronik deformace do osovych casti kompozitu byl pii kovani pii 20 °C nizsi ve srovnani
s jeho okrajovymi ¢astmi. Nicméné, po deformaci i tyto dosahovaly hodnoty 1500 MPa, coz
je téméet dvojnédsobek ve srovnani s ptivodni hodnotou. Naopak plastické vlastnosti po
rota¢nim kovani za studena prudce klesaji, taznost slinovaného vzorku se pohybovala okolo
8-9 %, u vzorku po deformaci byla taznost pouze ~ 4 %. Kovani za studena se rovnéz
vyznacovalo pomémé vysokymi kovacimi silami, jak zobrazuje zdznam z kovani potizeny
pomoci systému KOMAFU S600 (obr. 43c).
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Obr. 43: Fotografie pretrZzené tahové tyce (kovani pii 20 °C) (a), vysledky tahovych
zkouSek kompozitu po deformaci pii 20 °C (b), zdznam kovaci sily z kovani pti 20 °C (c).

Srovnani mechanickych vlastnosti kompoziti po kovani pfi teplotach 20 °C a 900 °C
bylo provadéno nasledné, souhrnné vysledky tahovych zkousek jsou uvedeny na obr. 44b.
Jak je ztohoto obrazku patrné, kovani pii teplot€¢ 900 °C pfineslo zvySeni pevnosti
srovnatelné s kovanim pii 20 °C, plastické vlastnosti kompozitu kovaného za tepla byly vSak
0 poznani vyssi. Ze srovnani zkouSek z okrajovych a osovych ¢asti kompozitu kovaného pii
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900 °C je rovnéz patrna vyssi homogenita vlastnosti po prifezu kované tyce. S ptihlédnutim
k niz8im kovacim silam je tak mozné konstatovat, ze kovani pti 900 °C je vhodné&jsi nez pii
20 °C jelikoz spolu s niz§imi naroky na zafizeni pfinasi soucasné zvySeni plastickych i

pevnostnich vlastnosti a zarovei jejich vys$si homogenitu v objemu kompozitni tyce.
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Obr. 44: Vysledky tahovych zkousek kompozitu W-NiCo po deformaci pii 20 °C a 900 °C.

Charakterizace kompozitu pripraveného optimalizovanym postupem

Po optimalizaci vyrobniho postupu, tj. Casu a teploty slinovani, jakozto i teploty
nasledného rota¢niho kovéni, byl pro kompozit W-NiCo experimentalnimi zkouSkami
v tlaku zjiStovan deformacni odpor v zavislosti na logaritmické deformaci. Jako vychozi
podminky byly stanoveny rizné deformacni rychlosti spadajici do oblasti kvazistatickych
hodnot, ale i do velmi vysokych rychlosti. Vychozim polotovarem pro tyto zkousky byly
valecky, jejichZ rozméry jsou znadzornény na obr. 45a. Pro srovnani byly testovany stavy po
slinovani a po kovani pfi teploté 900 °C. Fotografie valeCku pfed a po experimentalni
deformaci jsou na pfikladu slinku znazornény na obr. 45b a 45c. Experimenty byly
provedeny na hydraulickém lisu CZR 600. Pro mé&feni tvareci sily byl pouZzit dynamometr
fy. HBM typ RA/100 Mp. Péchovana draha byla méfena induktivnim snimac¢em W 50 od
stejné firmy. Dynamometr i snima¢ drahy byly zapojeny na méfici zesilova¢ KWS/6A-5
s vystupem na soufadnicovy zapisova¢ XY/T-BAKA4T (v§e FSI VUT Brno).
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Obr. 45: Zkusebni vzorek kompozitu W-NiCo pro péchovaci zkousku za kvazistatickych
podminek: navrzena geometrie (a), slinek pied testem (b), slinek po testu (c).
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Obr. 46: Ziskané zavislosti pro kompozit W-NiCo: slinek — péchovaci sila (a), deformacni

odpor (b), rotaéné kovany kompozit — péchovaci sila (c¢), deformacni odpor (d).

Vysledky kvazistatickych testl pro slinek W-NiCo jsou znazornény pomoci zavislosti
pechovaci sily a deformaéniho odporu na deformaci na obr. 46a a 46b. Pro srovnani jsou
stejné parametry zhodnoceny i pro kompozit kovany pfi teploté 900 °C, viz. obr. 46¢ a 46d.
Z obrazki je patrné, Ze kovani pii teploté 900 °C vedlo ke zvysSeni deformac¢niho odporu az
na cca 1800 MPa a tudiZ pozitivné€ ovlivnilo pevnostni vlastnosti daného kompozitu.

Charakterizace mechanickych vlastnosti kompozitu W-NiCo doplnilo testovani téchto
charakteristik za dynamickych podminek, k ¢emuz bylo vyuZzito Taylorova testu, ktery se
velmi Casto vyuzivd pro zmapovani situace z pohledu energo-silovych parametrii pfi
procesech, u kterych jsou aplikovany daleko vysSi rychlosti deformace neZz v oblasti
kvazistatické. ZjednoduSené schéma zatizeni pro Taylortiv test je zachyceno na obrazku 47a.
V podstaté se jednd o testovani vysokorychlostni deformace, pti kterém je experimentalni
vzorek (obr. 47b) vystitelen proti dopadové desce. Béhem letu tohoto vzorku je méfena jeho
rychlost v ur¢enych mistech jeho drédhy. Spolu s timto je ddle monitorovano 1 misto dopadu
vzorku, kde jsou umistény velmi citlivé snimace mapujici silové zatizeni [373].

Dynamické experimenty pii riznych deformacnich rychlostech poskytly informace o
zéavislostech deformacniho odporu na deformaci pro dané vzorky kompozitu W-NiCo.
Kiivky téchto zavislosti jsou zachyceny na obr. 48a (slinek) a 48b (rotaéné kovana tyc).
Z vysledki zkousek vyplyva, Ze nejvyssi deformacni odpor byl pfi dynamickém testovani
zaznamenan pro oba vzorky (slinovany i kovany) pii rychlosti testovani 1000 s, pfi¢emz u
kovaného kompozitu tento dosahoval hodnoty o t¢émé&t 1000 MPa vyssi neZ u slinku.
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Obr. 47: Tayloriv test: schématicky princip (a), geometrie vzorki ptfed a po deformaci (b).
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Obr. 48: Experimentalné zjistény deformacni odpor kompozitu pfi riznych deformacnich
rychlostech: slinek (a), rotacné kovany kompozit (b).

Zbvtkova napéti a mikrostruktura

Me¢éteni zbytkového napéti u kovanych kompozitnich ty¢i (a slinkll) byla provadéna
vicero zplsoby. RozloZeni mikronapéti ve struktufe ty¢i bylo orientacné pozorovano na
SEM-EBSD skenech. Napéti bylo vyhodnocovano pomoci lokalnich disorientaci v rozsahu
0° — 15°, tyto poukazuji na vyvoj substruktury (geometricky vynucenych dislokaci), ¢imz
naznacuji vétsi nebo mensi pfitomnost vnitiniho mikronapéti, ovSem bez kvantitativniho
vyjadieni. Obr. 49a zachycuje disorientace v pivodnim slinku, zatimco obr. 49b a 49c
zobrazuji tyto v kompozitech kovanych pti 20 °C a 900 °C. Ze snimk je patrné, Ze ptivodni
slinek vykazoval pouze lokalni pfitomnost vyssich disorientaci, a to téméf vyhradné¢ ve W
aglomeratech. Toto zjisténi koresponduje s vySe prezentovanymi vysledky strukturniho
pozorovani — NiCo matrice proSla béhem slinovéani tekutou fazi, coz umoznilo tvorbu
struktury bez piitomnosti zbytkového napéti. Po kovani pfi pokojové teploté struktura
vykazovala o poznani vétsi zastoupeni lokalnich disorientaci, a to jak ve W aglomeratech,
tak v NiCo matrici. Vlivem vySe zmiflovaného vysSiho deformacniho odporu matrice pfi
kovani pii 20 °C se disorientace v aglomeratech vyskytovaly primarné v jejich okrajovych
¢astech, které byly v pfimém kontaktu s matrici podléhajici intenzivnéj$i deformaci, nez tyto
aglomeraty. Struktura kompozitu kovaného pifi 900 °C pak vykazovala niz8i zastoupeni
vysokych disorientaci a to jak v NiCo matrici, tak pfedev§im ve W aglomeratech, u kterych
se disorientace vyskytovaly pievazn€ v okrajovych oblastech, ovSem s niZsi intenzitou nez
u kompozitu kovaného za 20 °C. Zavéry jsou v souladu s popsanymi strukturnimi analyzami.
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Obr. 49: Lokalni disorientace poukazujici na rozlozeni vnitiniho napéti: slinek (a), kompozit
rotac¢n¢ kovany pti 20 °C (b), 900 °C (c).

Nasledné bylo zbytkové napéti v tyCich kvantifikovdno pomoci RTG méfeni a
neutronové difrakce. RTG analyzy byly provadény ve spolupraci se Swansea University,
meéfeni 1ze nalézt ve spolecné publikaci [98]. Zavislost deformace na uhlu ¥ (thel, ktery
spolu sviraji hlavni napéti o2 a 03, viz. [98]) pro kompozit kovany pii 20 °C je zachycena na
obr. 50a, zatimco obr. 50b zobrazuje tuto zavislost pro kompozit kovany pii 900 °C (modré
linky v grafech zndzornuji regresni kiivky). Pomoci vysledkl téchto analyz byly nasledné
vypocitany hodnoty zbytkovych napéti pro kované kompozity s vyuzitim rovnice (14),

o= E (dw—dn)
T @+v)sin?yY \ dy

kde E je Youngliv modul (GPa), v je Poissonovo ¢&islo, d, je délka krystalové miizky

(14)

podél normaly k povrchu, a dy je délka krystalové miizky ve sméru ¥. Aby vSak byly
vypocty umoznény, bylo jesté potieba zmé&fit parametry potfebné k dosazeni do rovnice (14).
Tato méfenti, jejichz vysledky jsou uvedeny v tab. 2, byla provedena pomoci ultrazvuku [98].

Tab. 2: Vysledky méfeni materidlovych parametra.

velicina Younguiv modul | Smykovy modul |  Poissonovo Primeérna
vzorek (GPa) (GPa) cislo (-) hustota p (g-cm™)
slinek 340 130 0,280 16,98
vykovek 20 °C 350,5 137,2 0,278 17,47
vykovek 900 °C 359,1 141,3 0,270 17,20
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Obr. 50: Zavislost deformace na uhlu ¥, tj. rozloZeni napéti, v kompozitu kovaném pfi 20
°C (a), 900 °C (b).

Z obrazkl 1 z naméfenych hodnot je patrné, Ze detekované rozdily mezi kovanymi
kompozity nejsou zasadni. Vysledné hodnoty zbytkovych napéti pro kované tyce zjisténé
popsanym zptsobem jsou uvedeny v tab. 3. Vysledky hodnoceni zbytkovych napéti ukazuji,
ze kompozit kovany pii 20 °C obsahoval heterogenity v jejich rozlozeni, zatimco rozlozeni
napéti v kompozitu kovaném pii 900 °C vykazovalo homogennéjsi charakter. Celkova
hodnota zbytkového napéti byla rovnéz niz§i v obou charakterizovanych smeérech u
kompozitu kovaného pii 900 °C. Tyto zavery potvrzuji vyse uvedené vysledky z pozorovani
rozloZeni napéti pomoci SEM.

Tab. 3: Vysledné hodnoty zbytkovych napéti v métenych smérech zjist€né pomoci RTG.

vzorek 011 (MPa) 022 (MPa)
vykovek 20 °C -979,9+20,0 -973,9+£20,0
vykovek 900 °C -936,2+14,8 -912,2+40,3

Dalsim krokem pfi méteni zbytkovych napéti bylo jeho zjiSténi pomoci neutronoveé
difrakce, které probihalo na difraktometru SPN-100 instalovaném na vyzkumném reaktoru
publikaci [371]. Vypocet hodnot zbytkovych napéti byl zalozen na urceni zbytkovych
deformaci pomoci méfeni uhlové deviace difrakéniho profilu od hodnoty pro stav bez napéti
(46hkl) a nasledného vypoctu diferencované Braggovy rovnice (rovnice (15)) pro urceni
relativni deformace miizky ehkl,

g=20 % 4 (15)

do sin®
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kde doy je mezirovinna vzdalenost pro stav bez napéti. Nasledny vypocet komponent
zbytkového napéti ox, oy a . v jednotlivych osach x, y a z byl proveden pomoci Hookova
zakona (ptiklad vypoctu pro osu x rovnice (16), blizsi informace v publikaci [371]).

_ E
Ox = (1-2v)(14v)

[(1—v)ey +v(gy + £,)] (16)

Vysledky méteni zbytkovych napéti pomoci neutronové difrakce pro kompozit kovany
pii teploté 20 °C jsou zobrazeny na obr. 5la. Z obrazku vyplyva, ze tato ty¢ rozhodné
vykazovala pfitomnost zbytkovych napéti, ackoli tato byla variabilni v objemu kovaného
materidlu. V okrajovych ¢éastech kované tyce byla v osach x a y, tedy v radidlnim sméru
vzhledem ke kované tyci, pfitomna napéti tlakového charakteru, zatimco osovy smér, tj.
smér z, vykazoval tahova napéti. Takovato zjisténi jsou v souladu s charakterem rota¢niho
kovani, kdy na kovany polotovar pisobi radidlni kompresni sily a je tak podporovan
materidlovy tok ve sméru kovani, tj. v ose polotovaru [375]. Smérem k ose kovaného
kompozitu se charakter napéti v radidlnim sméru meénil v tahovy charakter a napéti ve sméru
osy z ptechazelo do tlakového charakteru. V okoli osy kované tyce byla pak zbytkova napéti
ve vSech smérech srovnatelnd a dosahovala maxim az k hodnoté -1500 MPa. Takto vysoké
hodnoty tlakovych napéti pochazeji predevsim od W aglomeratii, jelikoz plastictéjsi NiCo
matrice na tyto aglomeraty ptsobi a iniciuje jejich deformaci — tyto zaveéry podporuje jak
vyse uvedené SEM-EBSD pozorovani, které¢ potvrdilo pritomnost disorientaci predev§im
v okrajovych Castech aglomeratl, tak i doplikové high resolution EBSD (HR-EBSD)
meteni (ve spolupraci s TESCAN Brno s.r.0.), pomoci néhoz bylo zjisténo, ze okrajové ¢asti
W aglomerat byly zatizeny lokalnim zbytkovym napétim dosahujicim hodnot az -2000
MPa (na obr. 51b je snimek kované slitiny a pozice, ve kterych byly hodnoty zbytkovych
napéti zjistovany).
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(a) Polomér vzorku (0 = osa ) |(b) ,
Obr. 51: Vysledky métfeni zbytkovych napéti pro kompozit kovany pii teploté 20 °C
zjisténé pomoci neutronové difrakce (a), pozice méteni napéti pomoci HR-EBSD (b).

Jelikoz bylo pii kovéani za pokojové teploty prokdzano, ze zbytkova napéti jsou
rozdilnd v obou dvou fazich kompozitu, napéti u kompozitu kovaného pii 900 °C byla
méfena zvlast pro fazi W a NiCo. Méfeni opét probihalo na difraktometru SPN-100
instalovaném na vyzkumném reaktoru LVR-15 v ReZi a vypocet komponent zbytkového
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napéti oy, g, a o: v jednotlivych osach x, y a z byl opét proveden pomoci Hookova zdkona
(vice info o experimentalni sestavé a vypoctech v publikaci [379]).

Jako prvni prob¢hla identifikace jednotlivych fazi, vysledky tohoto pozorovani jsou
zobrazeny na obr. 52a (Debye—Scherreriv prstenec) a 52b (difraktogram). Nasledné byla
provedena samotna méfeni pro vypocet zbytkovych napéti pro obé tyto faze a pro kovany
kompozit jako celek, jejich vysledky jsou zachyceny na obr. 53a — 53c¢. Z obrazki je patrné,
ze zbytkova napéti byla celkové dramaticky niz$i nez u kompozitu kovaného pii 20 °C.
Rovnéz je patné, ze zbytkova napéti byla vyssi v NiCo matrici nez ve W aglomeratech — jak
bylo uvedeno na zaklad¢ strukturnich pozorovani, pfi zvySené teploté kovani doslo
k vyznamné deformaci NiCo matrice, ktera absorbovala velkou ¢ast vlozené deformace a
podléhala tak intenzivnéjSimu rozvoji substruktury a tim 1 zjemnéni zrna. Zbytkova napéti
v matrici byla evidentné pomérné¢ homogenné rozloZena v objemu kovaného kompozitu a
vykazovala tlakovy charakter v pficném sméru, a tahovy charakter ve sméru podélném.
Vzhledem k nizsi tvatitelnosti W aglomeratd bylo rozlozeni napéti v této fazi ponékud méné
homogenni, tato nehomogenita tak velkou mirou pfispéla k celkové nehomogennimu
rozlozeni zbytkovych napéti v objemu kompozitu (obr. 53c).
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Obr. 52: Debye-Scherrertiv prstenec z ex-situ méteni (a), difraktogram (pti¢ny smér) (b).
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Obr. 53: Vysledky méteni zbytkovych napéti pro kompozit kovany pii teplote 900 °C
zjisténé pomoci neutronové difrakce: W aglomeraty (a), NiCo matrice (b), kompozit (c).

Neutronova difrakce byla rovnéz pouzita k urceni velikosti zrn kompozitu pted a po
kovani. Tato méfeni byla v makrométitku provadéna na 2D difraktometru TKSN-400
instalovaném na vyzkumném reaktoru LVR-15 v Rezi (napt. [380, 381]). Zatimco
v mikrométitku byla uskutecnéna pomoci SEM-EBSD analyz. Obr. 54a zobrazuje Debye-
Scherreriiv prstenec z méfeni vychoziho slinku, ze kterého je patrné, Ze zrna tvotici W
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aglomeraty byla pomérné¢ mald, zatimco zrna NiCo matrice byla po slinovani velka a
dosahovala velikosti az 1 mm [382]. Kovani pfi teploté 900 °C (obr. 54b) pak iniciovalo
vyrazné zjemnéni zrn NiCo matrice, zatimco velikost zrn W aglomeratli ztstala viceméné
srovnatelnd. Obr. 54c zachycuje vysledky EBSD analyzy pro NiCo fazi, které potvrzuji, ze
po rota¢nim kovani pii 900 °C doslo k fragmentaci jednotlivych zrn NiCo matrice, jelikoz
jejich primérna velikost se po kovani pohybovala okolo 1 um. Tyto zavéry jsou v souladu
vyse uvedenymi vysledky strukturnich pozorovani a rovnéz potvrzuji vysledky meéteni
mechanickych charakteristik.

Oym 8 16 24 32 40 48 56 64 72 80
0 0

8 16 24 32 40 48 56 64 T2 80

(a) (b)
Obr. 54: Cast difraktogramu pro: vychozi slinek — levy pruh znazoriiuje pomérné
jemnozrnnou fazi W, pravy pruh (bod) zobrazuje hrubozrnnou fazi NiCo (a), rota¢né
kovany kompozit, 900 °C — levy pruh (W) i pravy pruh (NiCo) poukazuji na jemnozrnné

faze (b), EBSD analyza NiCo matrice po kovani pii teploté 900 °C (c).

Posledni analyza sestavala z méteni texturnich orientaci, které bylo opét provadéno
pomoci neutronové difrakce (makrotextura), i pomoci SEM-EBSD (mikrotextura). Métfeni
makrotextury probihalo pomoci difraktometru MEREDIT instalovaném na vyzkumném
reaktoru LVR-15 v Rezi (vice info o experimentélni sestavé lze nalézt v publikaci [378]).
Vysledky pro obé faze kompozitu W-NiCo — slinek a tyCe rotacné kované za pokojové
teploty a pii teploté 900 °C — jsou zobrazeny na obr. 55a — 55¢ pomoci polovych obrazct
(pole figure, PF) pro roviny 110, 112, 111, a 100 (obrazce jsou vyhodnoceny ve stejné Skéle
texturni intenzity, aby bylo mozZno tuto pro jednotlivé faze a stavy materialu Iépe porovnat).
Z obr. 55a je patrné, Ze zrna ve W aglomeratech slinku nevykazovala zddnou vyznamnou
preferen¢ni texturni orientaci. Zrna NiCo matrice byla velka a rovné€z ndhodné orientovana,
coz odpovida faktu, Ze pfi slinovani doSlo k nataveni Ni a Co a jejich slinuti do formy
jednolité hrubozrnné matrice. Vysledky texturniho pozorovani pro NiCo matrici u kovanych
kompozitl byly srovnatelné pro 20 °C i pro 900 °C, oba kompozity vykazovaly zjemnéna
zrna s tendenci tvofit preferencni texturni orientaci <111> || SD, jeji intenzita ovSem nebyla
prili§ vysoka, pfedevS§im u kompozitu kovaného za zvySené teploty (max. ~ 2,50). Zrna W
aglomeratti méla tendenci tvofit preferen¢ni texturu <110> || SD a to pti kovani za pokojové
1 zvySené teploty.
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Obr. 55: Makrotextura pro kompozit: slinek (a), rotacné kovany pti 20 °C (b), 900 °C (c).

Mikrotexturni pozorovani pomoci EBSD potvrdila pfitomnost rekrystalizacni textury
typu Cube ((001)<100>) [383] u vychoziho slinku. Tato textura byla pfedev§im dana zrny
NiCo matrice, kterd béhem tuhnuti po nataveni vytvofila tuto preferencni orientaci (obr. 56a
zachycuje pfislusné PF obrazce spolu s idedlnimi pozicemi pro texturu typu Cube — Cerné
teCky). Nicmén¢, textura slinku byla od idealni orientace vychylena cca o 10°. Tento fakt je
mozné vysvétlit nasledovné: Ni ma vysokou energii vrstevné chyby a ma velkou tendenci
tvofit béhem rekrystalizace (tuhnuti) idedlni texturni orientaci Cube. Na druhou stranu Co
ma nizkou energii vrstevné chyby a snizuje celkovou energii vrstevné chyby NiCo matrice,
¢imz také ovliviuje texturu. Ptfidavek Co tak velmi pravdépodobné zptisobil tuto deviaci
textury od idedlni orientace. Po intenzivni plastické deformaci v obou fazich kovanych
kompoziti prevladala, vlivem rota¢niho kovani, texturni vlakna. EBSD pozorovani potvrdila
vznik textury <111> || SD u NiCo matrice pfedevsim po kovani za studena (obr. 56¢). Po
kovani za tepla (obr. 56¢) zde byla stale tendence tvofit toto preferencni texturni vlakno,
ovSem o mnoho slabsi. Textura zrn ve W aglomeratech vykazovala po kovani za tepla i za
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studena podobnou maximalni intenzitu, idedlni texturni orientace se vSak vlivem kovaci
teploty zmeénila. Zatimco po kovani pti 20 °C vykazovala zrna W jasnou tendenci tvofit
vlakno <110> || SD (obr. 56b), po kovani za teploty 900 °C byla tato tendence slabsi a zrna
rovnéz inklinovala k orientaci <100> || SD (obr. 56d).
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Obr. 56: Mikrotextura pro kompozit: slinek (a), kovani pti 20 °C — W aglomeraty (b),
NiCo matrice (c), kovani pti 900 °C — W aglomeraty (d), NiCo matrice (e).

5.1.5 DilCi zavéry

Prvni Cast experimentdlni prace byla vénovana tématice zpracovani W-NiCo
kompozitu pomoci intenzivni plastické deformace. Jelikoz jsou kompozity tohoto typu hojné
vyuzivany napf. pro kinetické penetratory, nebo jako radiacni stinéni, je potieba, aby jejich
struktura byla co moznd nejvice zhutnéna a vykazovala optimalni vlastnosti, spolu
s privétivymi hodnotami a rozloZenim vnitiniho napéti. Zaroven je potieba, aby byla
navrzena technologie zpracovani, kterd bude nejen vyhodnid po strance vyslednych
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charakteristik findlnich produktt, ale aby byla rovnéz pramyslové vyuzitelnd. Z tohoto

dtivodu byla pro zpracovani W-NiCo kompozitli zvolena metoda rota¢niho kovani.

Prvnim krokem vyzkumu bylo nalezeni optimalnich podminek slinovéani z pohledu
Casu a teploty. Jako optimalni rezim byl zvolen teplota 1525 °C a ¢as 30 minut — pii slinovani
za nizsi teploty nedoslo k tvorbé zadané struktury tvofené W aglomeraty a NiCo matrici, ¢as
byly optimalizovany také z pohledu ekonomické vyhodnosti ptipadné primyslové vyroby).
Co se ty¢e ochlazovani slinku, je velmi vhodné tento ze slinovaci teploty zakalit do vody,
jelikoz tak dojde k vyraznému nérstu mechanickych vlastnosti, predev§im plasticity.

Nasledné bylo pfistoupeno k plastické deformaci pomoci rota¢niho kovani. Pro tento
krok byla rovnéz v prvni fazi optimalizovéna teplota kovani. Jako nevhodnéjsi rezim bylo
zvoleno kovani za teploty 900 °C. Pfi vyssi kovaci teploté (1200 °C) dochazelo k vyraznym
nehomogenitdm ve struktufe (tvorba smykovych pasti), rovnéz byla zaznamenana vyrazna
oxidace povrchu tyce pfi ohfevu. Kovani pti pokojové teploté (20 °C) se sice vyznacovalo
nulovym znehodnocenim povrchu tyce, nicméné takto nizka teplota zpracovani vyzadovala,
z ditvodu vysokého deformac¢niho odporu kompozitu, velmi vysoké kovaci sily a cely proces
byl tak velice narocny na obsluhu i zafizeni. Kompozit kovany za studena rovnéz vykazoval
velmi vysoké hodnoty vnitfniho napéti, texturu o pomérné vysoké intenzité, a v neposledni
rad¢ také nizké plastické vlastnosti (ackoliv pevnostni vlastnosti dosahovaly hodnot 1800
MPa). Rovnéz zde byla patrnd nehomogenita vlozné deformace po prifezu kované tyce.

Kombinace slinovéani v rezimu 1525 °C/30 min a rota¢niho kovani pfi teploté 900 °C
textury v obou fazich a pomérné¢ nizkymi hodnotami zbytkového napéti (v porovnani
s kompozitem kovanym za studena). DoSlo zde také k vyraznému zjemnéni zrna, pfedev§im
u NiCo matrice. Kompozit rovnéz vykazoval uspokojivé mechanické vlastnosti s jejich
minimalni nehomogenitou po prifezu, a to jak pfi statickych, tak pii kvazistatickych 1
dynamickych podminkach testovani.

5.2 Vrstvené kompozity Al/Cu

Dalsim zvolenym studovanym materidlem byl kompozitni kovovy systém na bazi Al-
Cu, pticemz jeho ptiprava byla realizovana i s ohledem na sekvenci vrstveni jednotlivych

kovi a také formu jejich lokalizace.
5.2.1 Pouzité metody

Podobné jako u ptedchozich experimentll byly analyzy strukturnich charakteristik
vychozich materidld 1 vyslednych kompoziti provadény pomoci SEM BSE a EBSD na
skenovacim elektronovém mikroskopu Tescan Lyra 3 XMU FEG/SEMxFIB vybaveném
Symmetry EBSD detektorem a detailni strukturni analyzy byly provadény na transmisnim
elektronovém mikroskopu (TEM) JEOL 2100 F. Analyzy byly nésledné vyhodnocovany
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pomoci software AZTec a Atex (vie UFM AVCR). Nékteré strukturni analyzy byly
provadény ve spolupraci s Colorado School of Mines, USA, kde byla uskutecnéna piiprava
vzorkli pomoci iontového lesténi na zafizeni JEOL CP a jejich nasledna strukturni
charakterizace pomoci mikroskopu JEOL FESEM 7000F vybaveného EDAX DigiView
kamerou s vysokym rozlisenim (bliz§i podrobnosti lze nalézt napiiklad v [384]). 3D
pozorovani a charakterizace jednotlivych Al a Cu vrstev ve vybranych kompozitech
zpracovanych pomoci extrémni plastické deformace bylo provadéno s vyuzitim zafizeni pro
RTG mikro-tomografii — mikroCT (ve spolupraci s vyzkumnym centrem AdMaS, VUT
Brno). Statické mechanické vlastnosti vrstvenych kompozith byly zkoumany predevsim
pomoci tahovych testi a méfeni mikrotvrdosti s vyuzitim zafizeni Zwick/Roell (UFM
AVCR), a mikrotvrdoméru FM ARS 900 (VSB — TUO). U vybranych mechanickych testi
byla zafazena akustickd emise pro evaluaci deformac¢niho chovéani a mapovani odezvy
struktury v reakci na zatézovani (VSB — TUO, vice informaci v [385]). Charakteristiky
kompozitii pti vedeni elektrického proudu byly provadény s vyuzitim vysoce presné metody
Styf dratt (FWRM — Four-Wire Resistance Measurement, ve spolupraci s VSB — TUO),

vwr

5.2.2 Priprava materialu

V ramci vyzkumu vlivu intenzivni plastické deformace na vysledné chovani Al/Cu
kompoziti byly navrzeny tfi zdkladni zpiisoby ulozeni jednotlivych komponent — kompozit
tvoteny jednotlivymi vrstvami, kompozit tvofeny matrici a draty, a kompozit s lamelami. U
nékterych variant byly navic zkoumany také sekvence ulozeni, tj. matrice tvofend Al, nebo
Cu, a doplnéna druhou komponentou (Cu, nebo Al). Vychozim materidlem pro vSechny
varianty byly komeréné Cista elektrovodnd Cu (+ 0,002% O, 0,015 % P, a 0,002 % Zn), a
komeréné Cisty elektrovodny Al (+ 0,20 % Si, 0,25 % Fe, a 0,05% Cu), oba v Zihaném stavu
s minimalni pfitomnosti vnitinitho napéti. Struktury vychozich materialdi s vyznacenymi
NUHZ a VUHZ jsou vyobrazeny na obr. 57a (Al) a 57b (Cu), pro Cu jsou navic vyznaceny
CSL (coincidence site lattice) hranice £3 zobrazujici ptitomnost Zihacich dvojcat <111>60°,
ktera byla v ptivodni Cu vyrazna. Primérna velikost zrna byla 61,0 um pro Al, a 40,5 um
pro Cu (méfeno s vyuzitim parametru max. feret diameter, ktery je definovan jako nejvétsi

vzdalenost mezi dvéma protilehlymi body v ramci jediného zrna [360]. Maximalni pevnost

vychozich materialii ur¢ena tahovymi testy byla 195 MPa pro Al, a 343 MPa pro Cu.

Hranice zrm
Hranice zm 5%15° 1.0%

o» — 5°-15° 84%

B — 150 916% (b)
Obr. 57: Vychozi struktury piivodnich materidlli s hranicemi zrn: Al (a), Cu (b).

=15° 99.0%
I3 67 5%
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5.2.3 Kompozit tvofeny vrstvami

Tento typ kompozitu byl kruhového prifezu a byl tvofen tfemi jednotlivymi vrstvami,
sekvence vrstveni zde byla dvojiho typu — Al/Cu/Al, nebo Cu/Al/Cu. V obou piipadech byl
maximalni primeér vnéjsi vrstvy, tj. primér vychoziho polotovaru, 30 mm. Prostfedni vrstva
méla praimér 20 mm, a osovd pak 10 mm. Jelikoz bylo zamérem vyrobit kompozitni
tyCe/draty, bylo vyuzito rotacniho kovani. Tyce byly timto zpiisobem zpracovany za
pokojové teploty az na vysledny primér 10 mm, celkova vlozend deformace vypoctena
podle rovnice (13) byla 2,2. Schematické znazornéni vyroby vyslednych kompoziti je
zobrazeno na obr. 58.

pocateéni pozice .
/' _pozice pii kovani

zapustky.

kompdz'rt

Obr. 58: Schematické znazornéni vyroby kompozitnich ty¢i pomoci rotacniho kovani.
5.2.3.1 Experimentalni vysledky

Hlavni pozornost byla u téchto kompoziti vénovéana studiu struktury s cilem zjistit
jejich vliv na mechanické vlastnosti. K témto ucelim pak bylo vyuzito také naptiklad 1
akustické emise, kterd doprovézela tahové testy a pfispéla tak zmapovat mimo jiné i

lokalizaci d&jti jako je delaminace jednotlivych vrstev.

Mikrostruktura

Detailni pozorovani mikrostruktury bylo u téchto kompoziti provedeno pfedevsim u
kompozitu s vétSim objemovy podilem Al, jelikoz primarnim cilem vyzkumu téchto
materiald je snizit podil Cu ve vodicich a tim snizit pofizovaci cenu a taktéz redukovat jejich
hmotnost pifi zachovani rozumné kombinace mechanickych (a elektrickych) vlastnosti.

Snimek zobrazujici mista detailniho pozorovani struktury v pti¢ném i podélném sméru
u Al/Cu/Al kompozitu kovaného na 10 mm je na obr. 59a, obr. 59b az 59g pak zachycuji
OIM pro pticné a podélné fezy jednotlivymi vrstvami. VSechny zobrazené mapy dokazuji
znacnou modifikaci zrn indukovanou rotacnim kovanim. Obr. 59b a 59¢ zachycuji vlaknitou
strukturu tvofenou pasy s jemnymi zrny u vnitini Al vrstvy. Tyto pasy byly o Sifce 2 az 25
um a vétsinou byla jejich Sifka tvofena pouze jednim zrnem. V téchto zrnech byla navic
pozorovana subzrna o velikostech < 1 pum, tj. struktura vnitini Al vrstvy kompozitu mize
byt povazovana za UFG. Jak je patrné z porovnani obr. 59b a 59e, zrna byla protahla ve
sméru hlavni deformace, coZ potvrzuje dominantni tok materidlu ve sméru osy kované
kompozitni ty¢e. Obr. 59d a 59g ukazuji, Ze ve vnéjsi Al vrstvé se nachéazela vétsi zrna, o
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velikostech 10 az 55 pm. Nicméng, tato byla rovnéz tvofena subzrny o velikostech < 1,8 um.
Tento rozdil ve velikostech zrn mezi vnitini a vnéjsi Al vrstvou mize byt vysvétlen
souCasnym pusobenim nékolika faktord. V prubéhu opakované deformace, tj. rotacniho
kovani v n€kolika priichodech, dochazelo k postupnému proniku vlivu deformace smérem
k ose kovaného kompozitu, a tudiz i k postupnému zjemnovani zrna. Jelikoz je vSak
deformace v pribéhu rota¢niho kovani vkladana smérem od povrchu polotovaru k jeho ose,
byla po ukonceni kovani celkova deformace v okrajovych €astech polotovaru vétsi nez
v jeho ose. V okrajovych Castech tak sndze dochdzelo k rekrystalizaci. Navic je v prib¢hu
kovani pfitomno tfeni mezi polotovarem a zapustkami, coZ zpiisobuje lokalni zvySeni teploty
v okrajovych castech polotovaru. Spojenim téchto dvou faktorti tak mohlo snaze dojit
k sekundarni rekrystalizaci, tj. hrubnuti zrna, v okrajové vrstvé kovaného kompozitu [384].
Tento fakt byl potvrzen pomoci nasledného detailniho pozorovani vnéjsi Al vrstvy (obr.

59h), které potvrdilo ptitomnost malych rovnoosych rekrystalizovanych zrn.

T e o

Obr. 59: SEM foto pti¢ného prufezu kovanym kompozitem s vyobrazenim pozic skenovani
(a). OIM pro pfi¢ny fez kovanym kompozitem: vnitini vrstva Al (b), mezivrstva Cu (c),
vngjsi vrstva Al (d). OIM pro podélny fez kovanym kompozitem: vnitini vrstva Al (e),

mezivrstva Cu (f), vngjsi vrstva Al (g). Detailni OIM vnéjsi Al vrstvy, podélny sken (h).
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Pro potvrzeni vyse uvedenych zavért byly provedeny analyzy mikrotextury u vnitini
Al vrstvy a Cu mezivrstvy pomoci IPF obrazct. Z obr. 60a je patrné, ze zrna Cu mezivrstvy
m¢éla silnou tendenci tvofit texturni vlakno <111>, vlakno <100> zde vSak také bylo patrné
a ve srovnatelné intenzité. Zrna vnitini vrstvy Al vykazovala podobnou tendenci k tvorbé
texturniho vladkna <111>, a slabsi tendenci tvofit vldkno <001> (obr. 60b). Tyto poznatky
odpovidaji vyse prezentovanym obrazciim a zavérim ohledné probihajici rekrystalizace.

011 011

111 111

max = 12.627
8.275
5422
3553
2.329
1.526
1.000
0.655

() 001 101 (b)001_ 101

max = 12.869
8.407
5.492
3.587
2343
1.531
1.000
0.653

Obr. 60: IPF pro kompozit Al/Cu/Al: osova vrstva Al (a), Cu mezivrstva (b).

Podobny zptisob tvorby struktury byl pozorovan i u rota¢né¢ kovaného Cu/Al/Cu
kompozitu. Trend vyvoje (sub)struktury v okrajové a osové Cu vrstvé (charakterizovano
z podélného tezu) byl vSak ponckud odlisny v porovnani s kompozitem Al/Cu/Al. U této
tyCe byla rovnéz zaznamenéna zrna protahld ve sméru hlavni deformace, tj. ve sméru osy
kompozitu. Nicmén¢, vnéjsi vrstva vykazovala pomérné homogenni distribuci zjemnénych
zrn, dominovaly velikosti < 5 pm. Na druhé stran¢ vnitini vrstva Cu obsahovala cca o
polovinu méné zrn zjemnénych na tyto velikosti na tkor zrn o velikostech 10 um a vétSich.
Tento jev, opacny k vyvoji substruktury u kompozitu Al/Cu/Al, mize byt opét vysvétlen
souhrnny vlivem vloZené deformace a tieni, tj. teploty, pfi tvareni. Je vSak tfeba brat v ivahu
také dalsi parametry, jako jsou energie vrstevné chyby, deformacni odpor, nebo plasticky
tok obou komponent. Napiiklad deforma¢ni odpor je obecné vyssi pro Cu nez pro Al,
plasticky tok, ktery je béhem kovani vyraznéjsi u Al komponent, které tak maji tendenci
pohlcovat vétsi mnozstvi vloZzené energie. Fakt Ze byla u tohoto typu vrstveného kompozitu
pozorovana mensi zrna ve vné€j§i Cu vrstv€ v porovnani s osovou Cu vrstvou muze byt
zvelké miry pficten souhrnnému vlivua vySe uvedenych parametri, které zbrzdily
rekrystalizaci a neumoznily tak vyrazné hrubnuti zrna ani mezi pricchody [387].

Jednou z hlavnich komplikaci pfi vyrobé kompoziti typu Al-Cu je pfipadné tvorba
intermetalickych fazi na rozhrani vrstev. Tato intermetalika jsou velice nezadouci, jelikoz
jsou kiehka a mohou snizovat zivotnost a zpiisobit poruSeni nebo delaminaci. Pti kovani
obou typii kompoziti za pokojové teploty nebyla tvorba intermetalik pozorovana, lokalni
zvySeni teploty kovani vlivem tfecich sil a vloZzené energie tak nebylo dostatecné pro jejich
tvorbu. Z tohoto diivodu byl proveden dodatecny experiment, ve kterém byly kované
kompozity podrobeny dvéma rezimiim zihéni: 300 °C/30 min, a 350 °C/30 min. Po téchto
zihacich reZimech byly provedeny analyzy Al/Cu rozhrani, Zihané kompozitni tyce byly také
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dale zatfazeny do mechanického testovani. Oba typy zihanych kompoziti se vyznacovaly
pritomnosti intermetalickych fazi na Al/Cu rozhranich (souhrnné informace jsou uvedeny
v tab. 4), po zihani na 300 °C vSak vrstva intermetalik nebyla souvisla, tyto se vyskytovaly
pouze lokalné. Po zihani na 350 °C se jiz na rozhranich vyskytovala téméf souvisla vrstva
intermetalickych fazi, pfedev$im u kompozitu typu Cu/Al/Cu, jejich tloustka byla rovnéz
vy$$i nez v piipadé€ zihani na 300 °C. Obr. 61a — 61c¢ zachycuji snimky rozhrani kompozitu

rrrrrr

5 pum

(a) (b)
Obr. 61: SEM BSE snimky rozhrani kompozitu Cu/Al/Cu: rota¢né kovany (a), zthany 300
°C/30 min (b), zihany 350 °C/30 min (c).

Tab. 4: Intermetalické faze v jednotlivych vrstvenych kompozitech.

bod typ kompozitu
v obr. 61 faze Al/Cu/Al . Cu/Al/Cu' Al/Cu/Al . Cu/Al/Cu.
300°C/30 min | 300°C/30 min | 350°C/30 min | 350°C/30 min
1 A14CLI9 \/ \/ \/ \/
2 AlCu \ \ \ \
3 AlLCu \ \ \ \
4 AlLCu; X \ \ X
5 Al;Cuy X X X X

Mechanické vlastnosti a deformacni chovani

V rdmci méfeni mechanickych vlastnosti byla jako prvni zkouména mikrotvrdost
HVO0,2 pro oba typy rota¢né kovanych vrstvenych kompozit, do méfeni byly zahrnuty 1
zihané tyce. Vysledky ve formé grafickych zavislosti HV0,2 na vzdalenosti po priifezech
vykovkil jsou uvedeny na obr. 61a (Al/Cu/Al), a 61b (Cu/Al/Cu). Vysledna mikrotvrdost
u kompozitu Al/Cu/Al se pohybovala okolo 100 HV0,2 pro Cu, a 45 HVO0,2 pro Al, zatimco
u kompozitu Cu/Al/Cu se hodnoty mikrotvrdosti pro Cu pohybovaly okolo 120 HV0,2 a
hodnoty pro Al byly srovnatelné s pfedchozim kompozitem (~ 42 HV0,2). Tento rozdil mtize
byt pficten na vrub jak vétSimu objemovému podilu Cu v kompozitu Cu/Al/Cu, tak
charakteru rotacniho kovani — v tomto kompozitu se Cu nachézela ve vnéjsi vrstvé a byla
tak vystavena nejintenzivngj$i deformaci, coz potvrdila i vySe zminéna strukturni
pozorovani. Pii kovani kompozitu Al/Cu/Al doslo naopak k pohlceni nejvétsiho podilu
vlozené deformace vnéjsi Al vrstvou. Z tohoto diivodu byla Cu mezivrstva u tohoto
kompozitu vytvrzena v mensi mife nez u druhého typu, a naopak vnéjsi Al vrstva vykazala
vys8i zpevnéni nez Al mezivrstva u opacného tazeni. Nasledné Zihani pak vedlo k poklesu
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mikrotvrdosti u obou kompozitl, nejvyraznéjsi rozdil mezi nezihanym a zZihanym stavem
byl zaznamenan u vnéj§i Cu vrstvy kompozitu Cu/Al/Cu, coz bylo s nejvétsi

pravdépodobnosti zplisobeno uzdravenim struktury z podnétu dodané tepelné energie.
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Obr. 61: Mikrotvrdost po prifezu kovanych kompoziti: Al/Cu/Al (a), Cu/Al/Cu (b).

Nésledné bylo pfistoupeno k provedeni tahovych zkousek, jejichz vysledky pro
vSechny zkoumané kompozity jsou shrnuty na obr. 62. Z obrazku je patrné, ze kompozit
s vrstvenim Al/Cu/Al vykazoval obecné nizsi pevnost nez kompozit s vrstvenim Cu/Al/Cu.
Tento jev byl zapficinén predevsim vétsSim objemovym podilem Cu ve druhém kompozitu.
Oba typy kompoziti po kovani vykazovaly zna¢né deformacni zpevnéni vyznacujici se
zvySenou pevnosti, ale velmi nizkou plasticitou, jejich deformaéni chovani pti zkousce vSak
bylo rozdilné. Kompozit s vétsim podilem Al se vyznacoval strmym nastupem deformacéniho
zpevnéni hned na zacatku zatézovani, kratkou zénou nestabilniho plastického toku (,,zubata‘
¢ast kiivky — tento jev, vyznacujici se dynamickym starnutim, tj. precipitaci, znamy jako
Portevin-LeChatelier (PLC) efekt, je typicky pro materidly na bazi Al [362]), a rychlym
zlomem po dosazeni maximalni pevnosti. Kompozit s vét§im podilem Cu rovnéz vykazoval
strmé deformacni zpevnéni zpocatku zatizeni, na rozdil od pfedchoziho typu vSak vykazoval
zonu ustaleného plastického toku pfed findlnim lomem. PLC efekt zde nebyl nijak vyrazny
z diivodu mensiho podilu Al ve struktuie tohoto kompozitu. Nasledné zihani na 300 °C mélo
pozitivni vliv na zvySeni plasticity obou kompoziti, bylo vSak také doprovdzeno snizenim
maximalni pevnosti. Tento vliv byl jesté patrnéjsi po Zihani na 350 °C. Ackoliv je zvySeni
plasticity po obou dvou téchto Zihacich rezimech vyhodné, snizeni pevnosti je negativnim
jevem, ktery je pravdépodobné spojen s delaminaci jednotlivych vrstev z divodu sniZeni
pevnosti rozhrani vznikajicimi intermetaliky (viz. tab. 4). Tento zavér byl potvrzen také
ohybovymi testy, u kterych byl vliv delaminace po Zihani na sniZeni celkové pevnosti jesté
vice patrny. Oba kované kompozity vykazovaly podobny charakter deforma¢niho chovani
v ohybu, po Zihani doSlo ke snizeni pevnosti v ohybu (obr. 62b a 62¢).

Pro doplnéni uvedenych vysledkli a podrobnéjsi zmapovani deformacniho chovani
kompozitii bylo pfi mechanickém testovani zafazeno sledovani akustické emise (z vyse
uvedenych davodii budou nadale pfedmétem této prace pouze kované kompozity bez
dodatecného Zihani). Signal akustické emise je schopen zachytit zmény v materidlu
probihajici béhem zatéZovani, mezi néz patii naptiklad pohyb dislokaci, dvojcaténi, nebo
prave delaminace vrstev a vznik trhlin [388]. Zaznam méfeni akustické emise pfi tahovém
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testu pro kompozit Al/Cu/Al je uveden na obr. 63a, zatimco stejny zaznam pro kompozit
Cu/Al/Cu je vyobrazen na obr. 63b. Z obrazkt je patrné, Ze u obou kompozitti dochazelo
k aktivité akustického signalu jiz od pocatku zatéZzovani. Tato aktivita byla s nejveétsi
pravdépodobnosti zpiisobena relaxaci vnitfniho napéti, které vnesl pfedev§im rozdilny
plasticky tok obou materialti béhem kovani [389].
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Obr. 62: Mechanické vlastnosti kompozitii: tahové zkousky (a), ohybové zkousky (b).
Fotografie zkusebnich vzorkt po ohybovych zkouskach (c).

U akustické emise signal vétSinou zaznamena vétsi aktivitu na pocatku zatézovani a
ustaleni po dosazeni meze kluzu a néstupu plastické deformace. Takovéto deformacni
chovani bylo pozorovano i u kovanych kompoziti, a to v ¢asech cca 50 — 75 s u kompozitu
Al/Cu/Al, a 90 — 150 s u kompozitu Cu/Al/Cu. U Al/Cu/Al byla navic pozorovana zvysena
aktivita signélu v Case cca 20 — 50 s dokladajici dynamické zpeviiovani a pribeh zminéného
PLC efektu. ZvySend aktivita signdlu pfed koncem testu koresponduje s delaminaci a
vznikem trhlin a poruSeni. Zajimavosti je fakt, Ze u kompozitu Cu/Al/Cu byla amplituda
signalu nékolikrat vyssi nez u Al/Cu/Al. Tento kompozit rovnéz vykazoval pomérné stabilni
charakter signalu az do kone¢né delaminace a lomu. Zaznamy signali akustické emise
poftizené béhem ohybovych testii rovnéz obsahovaly rozdily. Signél pro kompozit Al/Cu/Al
vykazoval znacnou aktivitu az v posledni tfetin€ zkousky (obr. 63c), zatimco signal pro
kompozit Cu/Al/Cu vykazoval vysokou aktivitu po celou dobu pribéhu zkousky (obr. 63d).
Z obrazku 62c je patrné, Ze mezivrstva Cu u kompozitu Al/Cu/Al byla po ukon¢eni zkousky
méné zplostéla, tj. zdeformovand, nez mezivrstva Al u kompozitu Cu/Al/Cu. Jinymi slovy
plasticky tok béhem zatéZovani byl intenzivnéjsi u Al mezivrstvy, coz nasledné ovlivnilo 1
ptilehlé Cu vrstvy, a v neposledni fadé rovnéz rozlozeni zbytkovych napéti. K vysoké
aktivité akustického signélu u tohoto kompozitu také pravdépodobné ptispélo preskupovani
substruktury diky vysoké naakumulované deformaci v Cu vrstvach (viz. vyse).
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V prvni c¢asti experimentalnich praci vénovanych ptipravé vrstvenych Al-Cu
kompozitnich materiald pomoci rotacniho kovani byl prokdzan pozitivni vliv intenzivni
plastické deformace za pokojové teploty na tyto materidly. V obou ptipadech — kompozit
typu Al/Cu/Al a kompozit typu Cu/Al/Cu—byla vyroba findlni ty¢e pomoci rota¢niho kovani
uspésnd, doslo k vyznamnému zjemnéni zrna ve strukturdch vSech vrstev kompozitl a k
jejich zpevnéni. Vyssi zpevnéni bylo prokazano u kompozitu typu Cu/Al/Cu, jehoZ vné&jsi
vrstva vykazovala mikrotvrdost az 120 HV0,2 a pevnost v tahu u kované tyce prekracovala
300 MPa, ackoliv plasticita byla nizka (prodlouzeni do lomu ~ 3%). Pozitivni vliv na
plasticitu obou kovanych kompoziti mélo néasledné tepelné zpracovani, oba dva zkoumané
rezimy (300 °C/30 min a 350 °C/ 30 min) vSak m¢ly velmi negativni vliv na pevnost, jelikoz
podporovaly rozvoj intermetalickych fazi.

Rotaéni kovani se tedy ukézalo jako vhodna metoda pro vyrobu kompozitnich tyci
z elektrovodnych materialti. Nicméné, slozeni kompozitniho polotovaru z jednotlivych
trubek je ponckud naro¢né, jelikoz tyto musi byt vyrobeny velice piesn€, aby nedochéazelo
k tvorbé€ dutin a prasklin na rozhrani. Nésledujici experimenty pocitaly s modifikovanymi

v

geometriemi obou fazi tak, aby byla vyroba vychozich polotovart u€inéna ptizniveéjsi.
5.2.4 Kompozit tvofeny matrici a draty

Dalsim studovanym typem Al/Cu kompozitii byl kompozit tvofeny matrici, ve které
byly lokalizovany jednotlivé draty druhé faze. V naSem pfiipadé¢ byla matrice vzdy
pfipravena tak, Ze byly v ptivodnim $palku daného materialu vyvrtany diry, do kterych byly
vsunuty komerén¢ vyrabéné draty druhé faze. Pokud se vSak ptiprava tohoto typu vrstveni
osve&dEi, mize byt matrice s vyhodou vyrabéna dopifednym protlaCovanim. V této ¢asti prace
byly zkouseny dvé metody plastické deformace. Opét bylo vybrano rotac¢ni kovani, jelikoz
se tento zpusob zpracovani osvedcil jiz pii predchozich experimentech. Navic byla zatazena
SPD metoda TCAP, ktera slouZzi k evaluaci vlivu extrémni smykové deformace na strukturu
jednotlivych slozek kompozitu z pohledu védeckého piinosu a rovnéz tak dava tusit pfinos
pfipadného spojeni doptfedného protlacovani a rotaéniho kovéani ve vyrobnim procesu.
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Co se tyce zkoumanych variant kompozitu, opét byly zvoleny dvé sekvence uloZeni,
tj. matrice tvofena Al nebo Cu doplnéna draty druhé komponenty (Cu nebo Al). Kompozitni
polotovar pfipraveny pro ndsledné rota¢ni kovani byl opét kruhového praiezu, zatimco
polotovar pro ndsledné zpracovani metodou TCAP byl prifezu Etvercového. Polotovar
kruhového priifezu byl tvofen matrici o vychozim priméru 30 mm, do které bylo vsunuto
19 drath opacné slozky kompozitu, polotovar ¢tvercového priifezu byl o rozmérech 12 x 12
x 130 mm? a opét obsahoval draty druhé slozky lokalizované v charakteristickych pozicich.
Rotac¢ni kovani bylo opét provadéno za pokojové teploty, byla ale také zatrazena teplota
zpracovani 250 °C, TCAP byl provadén pouze za studena. Kovani probihalo na vysledné
praméry 10 mm, 7,5 mm, 6 mm a 5 mm, celkovd vlozend deformace vypoctena podle
rovnice (13) tak byla 2,2, 2,8, 3,2 a 3,6 pro dané pruméry. TCAP byl provadén jednim nebo
dvéma prichody (tj. vlozena deformace dosahla hodnot 2,3 resp. 4,6). Oba typy polotovarii
jsou schematicky zobrazeny na obr. 64a (kovani) a 64b (TCAP), vysledné kompozity pak na
obr 64c (po kovani) a 64d (po zpracovani TCAP).
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Obr. 64: Schématické znazornéni polotovarti pro vyrobu kompoziti metodami rotaéni
kovéni (a) a TCAP (b). Zpracované kompozity po rota¢nim kovani (c) a metodé¢ TCAP (d).

5.2.4.1 Experimentalni vysledky, rotacné kované kompozity

Mikrostruktura

U vS8ech kompozitl doslo po rotacnim kovani k vyznamnym zménam geometrického
rozlozeni jednotlivych komponent vlivem plisobeni intenzivni smykové deformace. Obr.
65a zobrazuje prufezy kompozity rotacné kovanymi pii pokojové teploté, obr. 65b pak
zachycuje stejné prurezy kompoziti kovanych pii 250 °C. Je patrné, Ze po kovani na primeér
10 mm za pokojové teploty si jednotlivé draty zachovaly vice méné kruhovity priiez,

zatimco pii zvySené teploté umoznil snizeny deformacni odpor jiz u 10 mm kompozitu jejich
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deformace (predevsim vnéjsi vrstva). Se zvétSujici se vlozenou deformaci tc¢inek radialni
slozky kovaci sily postupoval intenzivnéji smérem k ose kompozitu, kde zptisoboval ¢im dal
intenzivnéj$i tendenci k vifivému plastickému toku materidlu. U kompozitu kovaného pfi
250 °C byly deformace geometrii jednotlivych drati u vSech kovanych priméri evidentné
intenzivngj$i, nez u kompozitu kovaného za pokojové teploty. Spojeni jednotlivych vrstev u
obou typti kompozitl bylo bezchybné, jak ukazuji TEM snimek a sken chemického slozeni
rozhrani Cu/Al kompozitu kovaného na 5 mm za pokojové teploty na obr. 66a a 66b.
Ptedevsim u kompozitu kovaného za zvysSené teploty se vSak u niz§ich priméra zacala
lokalné objevovat intermetalika na rozhrani jednotlivych fazi (5 mm kompozit kovany pii
250 °C s viditelnou lokalni tvorbou intermetalik je zobrazen na obr. 66c¢).

10 mm 7.5 mm 6 mm 5mm

X} y N\ />
.. o Q.. "':\ /..;\“ \’ ":‘
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Obr. 65: Prifezy kovanymi kompozity: pokojova teplota (a), 250 °C (b).

Al

(b) vzdé\encnstu_umj5 (C)
Obr. 66: TEM snimek rozhrani Cu matrice — Al drat kompozitu kovaného pii 20 °C

s oznacenim linie skenovani chemického sloZeni (a), chemické sloZeni podél linie rozhrani
(b). SEM snimek rozhrani Cu matrice — Al drat kompozitu kovaného pti 250 °C (c).

V prvnim kroku byly vyhodnoceny mikrostrukturni zmény u kompozitl s veétSim
objemovym podilem Cu, tj. Cu/Al, pozorovani byla provadéna v poloviné¢ primeéri
kompoziti a ve vnéjsi vrstvé Al dratd. Vysledky, které zde nejsou zndzornény graficky, lze
dohledat v publikacich [380, 390]. U obou kompoziti kovanych na 10 mm tvofila zrna Al
drata preferen¢ni vldknitou texturu <111>a <100> || SD v porovnatelné intenzité. Po kovani
na 7,5 mm doslo k rekrystalizaci a zeslabeni intenzity preferen¢ni textury a zrna dratii nabyla

102



vice méné rovnoosého charakteru. Pro tento pramér byly vysledky analyz pro oba kované
kompozity opét porovnatelné, rozdily zacaly byt patrné po kovani na primér 6 mm. Po
kovani na 6 mm za pokojové teploty vykazovala zrna Al dratt dynamické zpevnéni (obr.
67a, viz. také sekce mechanické vlastnosti) a opét se tvofila silna texturni vladkna <I11> a
<100> || SD. Na druh¢ stran¢ po kovani pii 250 °C obsahovala struktura drati také cést
rekrystalizovanych zrn s ndhodnou orientaci (obr. 67b). Rekrystalizaci zde doklada také
TEM snimek (obr. 67c), ktery zobrazuje strukturu Al dratu obsahujici rekrystalizovana zrna
s minimalnim obsahem dislokaci. Tento trend pokrac¢oval pii kovani na finalni pramér 5
mm. Struktura tohoto kompozitu zpracovaného za teploty 250 °C vykazovala jemna UFG
zrna s prevazné nahodnou orientaci (obr. 67d). Prab¢h rekrystalizace vSak byl patrny uz pfi
kovani za pokojové teploty. Strukturni zmény zaznamenala také Cu matrice, a to predevs§im
v poslednich dvou pruchodech rota¢niho kovani (podobné jako struktury Al dratd).
Primérna velikost zrn v Cu matrici po kovani na 6 mm za pokojové teploty klesla na ~ 2.0
pum, zatimco po kovani na 5 mm meéla struktura UFG charakter, vétSina zrn méla velikost
okolo 0,1 um. Po kovani na primér 6 mm za teploty 250 °C byla vysledna velikost zrn Cu
ponckud vétsi, vlivem vyssi teploty zde doSlo k rlstu zrna. Energie dodand v dal§im kovacim
prichodu vsak, spolu s energii dodanou zvysSenou kovaci teplotou, byla dostatecnd pro
iniciaci rekrystalizace a tak byla zrna v kompozitu kovaném na 5 mm za teploty 250 °C
nejjemng;jsi ze vSech analyzovanych vzorkl nejen u Al, ale i u Cu slozky. Obr. 67e zachycuje
OIM strukturu Cu matrice kompozitu kovaného pii teplot¢ 250 °C. Obr. 68a a 68b pak
zobrazuji distribuci velikosti zrn v Al dratu a Cu matrici u téhoz kompozitu dokladajici

ptitomnost UFG struktury v obou dvou sloZkach kovaného kompozitniho dratu.
T L P ¢ " YRR SN B!

Obr. 67: OIM struktury Al dratu kompozitu kovaného na 6 mm pii 20 °C (a) a pti 250 °C
(b). TEM snimek struktury Al dratu kompozitu kovaného na 6 mm pti 250 °C (c). OIM
struktura kompozitu kovaného na 5 mm pti 250 °C: Al drat (d), Cu matrice (e).
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Obr. 68: Distribuce velikosti zrn u kompozitu kovaného na 5 mm pii 250 °C: Al drat (a), Cu
matrice (b).

Vyse uvedené zavéry podlozené mikrostrukturnim pozorovanim byly potvrzeny
analyzami textury a $itky difrakéniho piku (width of diffraction peak, FWHM) pomoci
neutronové difrakce na difraktometru TKSN-400 [391]. Vysledky pozorovani textury
zobrazené na obr. 69a potvrdily, ze puivodni materialy neobsahovaly Zadnou ptfevazujici
idedlni texturni orientaci. V obou kompozitech kovanych na primér 10 mm byly pozorovany
silné texturni orientace Cu (220) a Al (200) || SD, u ty€e kované pii pokojové teploté byly
tyto intenzity siln¢j$i. Intenzita ideélnich texturnich orientaci se u Al drati po kovani na 5
mm dramaticky snizila (pfedev§im po kovani za zvySené teploty), coz potvrzuje intenzivni
priubéh rekrystalizace pfi obou kovacich teplotach. Textura u Cu vSak byla viditelna az do
konce kovaciho procesu, predev§im u kompozitu kovaného za pokojové teploty. U této
slozky kompozitu tak doslo pouze k ¢aste¢né rekrystalizaci béhem posledniho priichodu.
Vznik UFG struktury u Cu slozky 5 mm kompozitu tak zapficinil pfedevSim opakovany
prabéh rekrystalizace béhem ptedchozich prichodi (viz. popsana strukturni pozorovani).

Analyzy parametru FWHM poukazuji na dislokacni hustotu a velikost zrna ve
strukturach jednotlivych slozek kompozitti. Obr. 69b znazornuje, ze predevsim u Cu matrice
doslo ke zménam spojenym s pribéhem rekrystalizace predevsim pti kovani na praméry 7,5
mm a 6 mm, zatimco u Al, u kterého probihd rekrystalizace snaze, nebyly rozdily
v hodnotach FWHM mezi jednotlivymi priichody tak patrné (rekrystalizace zde do jisté miry
probihala béhem kazdého prichodu, obr. 69c). Porovnani kovacich teplot opét potvrdilo, Ze
kovani pii zvySené teploté mélo pozitivni efekt na podpoteni uzdravovacich procest.
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Obr. 69: Texturni analyza kovanych kompoziti pomoci neutronové difrakce (a). Analyzy
Sitky difrakéniho piku (FWHM) pro komponenty kompoziti: Cu matrice (b), Al drat (c).
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Pti vyhodnocovéani mikrostrukturnich zmén u kompoziti s vétSim podilem Al, tj.
Al/Cu, byla pozorovani opét provadéna v poloviné pruméru kompozitu, a to u predevsim u
ty¢e kované na finalni primér 5 mm. Po kovani pii obou dvou teplotach doslo ke zjemnéni
zrna Al matrice, primérna plocha zrna po kovani za pokojové teploty byla 0,62 pm?, zatimco
po kovani pii 250 °C byla tato hodnota 0,39 um?. Deformaéni zpracovéni tedy evidentng
opét indukovalo opakovany pribéh rekrystalizace, ktery vyustil ve tvorbu UFG struktury.
Pribéh rekrystalizace dokladd rovnéz analyza disorientaci ve struktufe poukazujici na
pritomnost vnitiniho napéti a rozvoj substruktury, jejiz vysledky pro Al matrice kovanych
kompoziti jsou uvedeny na obr. 70a a 70b. Jak je z obrazkl patrné, obé matrice 5 mm
kompoziti byly tvofeny pomérné rovnoosymi zrny a nevykazovaly vyznamnéjsi pfitomnost
disorientaci. Oproti tomu Cu draty vykazovaly pfitomnost lokalnich disorientaci (obr. 70c a
70d), rovnéz velikost zrna byla u této slozky vétsi. Primérna plocha zrna zde byla 2,10 um?
po kovani za pokojové teploty, a 2,92 pm? po kovani pti 250 °C. Podobné jako u pfedchoziho

typu kompozitu, tj. Cu/Al, doslo k vyznamnéjSimu zjemnéni zrna u Al slozky.

Obr. 70: Disorientace ve struktuie kompoziti kovanych na 5 mm: Al matrice, 20 °C (a), Al
matrice, 250 °C (b), Cu drat, 20 °C (c), Cu drat, 250 °C (d). Barevna §kéla od modré pies
zlutou k Cervené, modra barva disorientace 0°, cervena barva disorientace 15°.

Pribéh rekrystalizace po kovani na 5 mm dokladaji i SEM texturni pozorovani, jejichz
vysledky jsou pomoci PF obrazct pro skupiny rovin (111), (100) a (110) vyobrazeny na obr.
71a az 71d. Obr. 71a a 71b zobrazujici PF obrazce pro Al matrice dokladaji, Ze zrna matric
obou kovanych kompoziti méla tendenci vyvaret idealni orientace typické pro valcovanou
a rekrystalizovanou strukturu FCC kovii [383]. Ptitomnost idedlnich texturnich orientaci
typickych pro vélcované produkty je zplsobena dominantnim axidlnim plastickym tokem
materidlu [107]. U kompozitu kovaného za pokojové teploty méla struktura Al matrice
tendenci tvofit idealni texturni orientaci typu Goss (Gs), zatimco zrna matrice kompozitu
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kovaného pii 250 °C méla primarné tendenci tvofit texturni orientace Copper (Cu) a Cube
(Ch) dokladajici probihajici rekrystalizaci pii zvySené kovaci teploté. Tyto orientace vSak
byly ptiblizné o 10° vychylené z idealnich pozic, coz miize byt pficteno na vrub smykové
slozce deformace, tj. vlivu radialnich kovacich sil. Na druhou stranu struktury Cu dratt u
obou kompoziti mély tendenci tvofit idedlni texturni orientace typické pro smykovou
deformaci (obr. 71c a 71d). Tento fakt doklada, ze radidlni slozka kovaci sily ovlivnila
predevsim vlozené draty, coz je také dokladaji vyse uvedené obr. 65a a 65b. Tento jev je
spojen piedevsim s rozdilnymi deforma¢nimi odpory a plastickymi toky obou materiald.
Struktura Cu drath kompozitu kovaného pii pokojové teploté vykazovala tendenci tvofit
idealni smykovou texturu typu A7 [392]. U kompozitu kovaného pti 250 °C pak zrna Cu
dratt vykazovala tendenci k tvorbé smisené textury, byly zde patrné jak idedlni smykové
orientace (vlakna 4 a B), tak i orientace valcované + rekrystalizované textury (Gs). Vlaknita
textura byla u Cu dratl patrna také pti predchazejicim pribéhu kovani, napt. po kovani na
primér 10 mm. Na obr. 71e je patrna vlaknita textura <001> || SD po kovani za pokojové
teploty, zatimco kovani za teploty 250 °C vedlo k tvorbé idealnich texturnich vlaken <100>
a <I11> || SD v porovnatelné intenzité. Podobny vyvoj textury byl pozorovan i pii kovani

ptedchoziho typu kompozitu (Cu-Al obr. 69a).
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Obr. 71: Textura struktur kompoziti kovanych na 5 mm: Al matrice, 20 °C (a), Al matrice,

250 °C (b), Cu drat, 20 °C (c), Cu drat, 250 °C (d). Textura Cu dratd kompoziti kovanych
na 10 mm: 20 °C (e), 250 °C (f).

Mechanické vlastnosti a deformacni chovani

Me¢éfteni mikrotvrdosti u pfedchoziho typu vrstveného kompozitu prokézalo nardst
tohoto parametru u vSech vrstev kovanych kompozit. V nasledujicich experimentech tak
bylo pfistoupeno pouze k testovani mechanickych charakteristik kovanych ty¢i jako celek.
Kiivky zavislosti napéti na deformaci pro Cu/Al kompozity kované na priméry 10 mm, 7,5
mm a 5 mm pii obou kovacich teplotach ziskané na zaklad¢ tahovych testl jsou zobrazeny
na obr. 72. Z vysledk testi je patrné, ze kompozity kované za pokojové teploty vykazovaly
obecné vyssi pevnosti, nez stejné kompozity zpracované za zvysené teploty, tyto vsak
vykazovaly vys$i prodlouzeni do lomu, tj. vyssi plasticitu, u vSech primeért. Nejvyssi
pevnosti (téméf 300 MPa) dosahly kompozity kované na prumér 10 mm. Béhem kovani na
tento prameér tedy dochézelo pti obou dvou kovacich teplotach k vyraznému zpeviiovani, o
¢emz sveédCi 1 velmi nizka plasticita téchto vzorkt. Kovani na primér 7,5 mm pfineslo
vyrazny narist plasticity pfi drobném poklesu pevnosti pro obé aplikované kovaci teploty.
V tomto prichodu tak evidentné doslo k dynamické rekrystalizaci a uzdraveni struktury, coz
bylo doloZeno i1 vySe popsanym méfenim FWHM parametru (obr. 69b a 69¢). Ob¢ kiivky
vykazovaly strmy nartist pevnosti nasledovany ustalenym plastickym tokem, iniciaci trhlin
a dolomenim. Nasledné kovani na priimér 5 mm vyustilo v op€tovné zpevnéni, plasticita zde
byla vyssi nez po kovani na 10 mm, ale niz$i nez po kovani na 7,5 mm. Z obrazku je rovnéz
patrné, Ze intenzita dynamického zpeviiovani klesala se zmensujicim se primérem kovaného
kompozitu (zmensujici se sklon kiivky).

Doplitkova méfeni signalu akustické emise ddvala porovnatelné vysledky vzdy pro
dany primér kompozitu kovany pii obou teplotdch. Kompozity o primérech 10 mm a 7,5
mm vykazovaly vysokou aktivitu signdlu, coz bylo s nejvétsi pravdépodobnosti zptisobeno
nedokonale pevnym spojenim fazi pii menSich redukénich stupnich, tj. vloZenych
deformacich, (podil na tomto pravdépodobné mél predevS§im drat umistény v ose
kompozitu), a také anihilaci dislokaci z podnétu energie dodané deformaci pii tahové
zkousce (lehce vyssi aktivitu vykazovaly kompozity kované pii 250 °C). Viditelné rozdily
pak vykazovaly kompozity kované na 6 mm. U tohoto priméru byla aktivita signdlu z
kompozitu kovaného za pokojové teploty vysokéd (obr. 72b), zatimco aktivita signalu z
kompozitu kovaného pii 250 °C byla velice stfidma (obr. 72¢). Tento jev byl do velké miry
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spojen s prubéhem uzdravovacich procest (vyse uvedené vysledky strukturnich pozorovani
prokazaly nejvétsi rozdily v uzdraveni struktury u kompoziti kovanych na 6 mm).
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Obr. 72: Mechanické vlastnosti Cu-Al kompoziti podle tahovych zkousek (a). Zaznam

signalu akustické emise pfi testovani kompozitl kovanych na 6 mm: 20 °C (b), 250 °C (c).

Pribéh dynamickych uzdravovacich procesti pfedevsim u kompozitu kovaného pfi
250 °C potvrdilo i monitorovani kovacich sil. Na obr. 73a a 73b jsou zobrazeny vysledné
obalové kiivky znazoriiujici celkové kovaci sily pro kovani Cu/Al kompoziti za pokojové i
zvysené teploty na pocatku kovani a pfi kovani na primér 10 mm. Z obrazkt je patrné, ze
béhem kovani kovaci sily poklesly, a to predevsim z diivodu zmensovani prufezu polotovaru
— pfi mensim prufezu polotovaru je usnadnén pronik smykové deformace az do jeho osovych
oblasti, plasticky tok je homogennéjsi a polotovar tak klade mensi odpor proti deformaci. U
vSech priichodl vSak bylo patrné, Ze kovaci sily byly vZdy mensi pii kovani za zvySené
teploty. Pribéh kiivek také dava tusit probihajici dynamické zpeviiovani — nariist kovaci sily
je pti kovani za pokojové teploty ziejmy hned na zac¢atku tbéru, tj. pfi vstupu polotovaru do
kovaci zony. Pti kovani za zvySené teploty je tento nartist pozvolnéjsi, coz je zapti¢inéno
jak odpeviiovanim struktury béhem (a ¢astecné i mezi) prichody, tak i usnadnénym
plastickym tokem, tj. sniZzenym deforma¢nim odporem pii zvySené kovaci teplot¢.
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Obr. 73: Srovnani kovacich sil pii kovani: prvni prachod (a), prichod na 10 mm (b).
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Jelikoz je Al/Cu kompozit s vy$§im obsahem Al vzhledem k jeho niz$i hmotnosti i
cen¢ potencidlné vyhodnéjsim vodi¢em nez kompozit Cu/Al, bylo testovani mechanickych
vlastnosti u tohoto typu kompozitu provedeno detailnéji, nez u typu Cu/Al. Obr. 74a
zachycuje srovnani vysledkil tahovych testi pro Al/Cu kompozity kované na priméry 7,5
mm a 5 mm pii obou teplotach, navic bylo opét zafazeno nésledné zihani v rezimech 300
°C/30 min a 350 °C/30 min. Kovani na primér 7,5 mm evidentné pfineslo vyznamné
zpevnéni, pevnost obou kompozitti dosahovala 500 MPa, ackoliv plasticita byla velice nizka.
Tento jev byl zapfi¢inén pfedevSim vysokym obsahem Al, ktery ma velkou tendenci
k deforma¢nimu zpeviiovani. V tomto existuje vyznamny rozdil mezi kompozity Cu/Al a
Al/Cu — vyse uvedené vysledky prokazaly vysokou plasticitu, ale nizs$i pevnost u 7,5 mm
Cu/Al kompozith. Jak vyplynulo ze strukturniho pozorovani, u kompozitu typu Al/Cu
existovala u vétSich kovanych primért stale silna textura predevsim ve strukturach Cu dratt
a k rozvoji uzdravovacich procesii dochédzelo ve vét§i mife az pii kovani na primér 6 mm.
Kovéni na primér 5 mm vedlo k poklesu deformaéniho odporu a mez pevnosti byla u
kompozitit Al/Cu srovnatelna s typem Cu/Al pro obé kovaci teploty, vlivem niz§iho obsahu
Cu vsak tento typ kompozitu vykazoval nizsi plasticitu (srovnatelnou s kompozity 7,5 mm
Al/Cu). Svou roli zde sehrélo také limitni naakumulované zpevnéni u Al matrice (na obr. 65
je jasné patrné, ze u prufezu 5 mm dochézelo k nejvyznamnéjsi deformaci vlozenych dratt
vlivem vysoké tuhosti matrice) [385]. U 5 mm kompoziti byla paradoxné zaznamenana
vyssi plasticita po kovani za pokojové teploty, coz bylo s nejvétsi pravdépodobnosti
zapri¢inéno pravé akumulaci deformace, kterd indukovala zotaveni struktury. Nasledna
tepelnd zpracovani vyznamné ovlivnila mechanické charakteristiky kovanych kompozita.
Jak je patrné z obr. 74a, po zihani doSlo k vyznamnému ndaristu plastickych vlastnosti,
pfedevSim u kompoziti kovanych za zvySené teploty. Markantné¢ vSak také poklesla

wrwe

intermetalickych fazi na rozhranich Al-Cu.

Zaznam signalu akustické emise byl opét porovnatelny pro vétSinu kompoziti. Nizsi
aktivita byla obecné pozorovana u kompoziti kovanych za zvySené teploty. Nejvyssi
aktivitu signalu vykazoval Al/Cu kompozit kovany na primér 7,5 mm za pokojové teploty
(obr. 74b), coz bylo zvelké miry zapfiinéno uvolfiovanim naakumulované energie,
uzdravovanim struktury a pribchem anihilace dislokaci. Tento zavér podporuje 1 fakt, ze
aktivita signalu u kompozitu kovaného na 5 mm, ktery jiz proSel uzdravenim a rekrystalizaci,

byla vyrazné nizsi (obr. 74c).
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Obr. 74: Ktivky zavislosti napéti na deformaci pro kované kompozity typu Al/Cu (a),
zaznam signalu akustické emise pro kovani pti 20 °C: 7,5 mm, (b), 5 mm (c).

Monitorovani kovacich sil bylo zapojeno i pfi kovani Al/Cu kompozitu, navic zde byla
meéfena i teplota kompozitu béhem priichodu. Obr. 75a a 75b zobrazuji pritbéhy kovacich sil
a teplot kovaného polotovaru ze zatizeni KOMAFU S600 pro prvni prichod a kovani na 10
mm za pokojové teploty, a obr. 75c a 75d zobrazuji tytéz zdznamy pro kovani za teploty 250
°C. Z obrazku je patrné, ze kovaci sily byly opét obecné vyssi pro kovani za pokojové
teploty, které se vykazovalo vy$§im deformacnim odporem. Rovnéz se sily snizovaly se
sniZzujicim se priifezem polotovaru. Srovnani pribéht kovacich sil také ukazuje na prabch
dynamického zpeviiovani. Pfedevsim u 5 mm kompozitu kovaného za pokojové teploty byl
nariist kovaci sily zfejmy hned pfi vstupu polotovaru do kovaci zony. Takto strmy nartst
nebyl pozorovan ani pti vétSich primérech kompozitii, ani pti zvySené kovaci teploté (zde
byl nartist vzdy pozvolnéjsi). Zajimavosti je lehce se svazujici charakter kiivek kovacich sil
pfi kovani na 5 mm za pokojové teploty. Toto je zapfi€inéno sniZzujicim se deformacnim
odporem kviili zvySeni kovaci teploty vlivem dynamického zpeviiovani a tfeni polotovaru a
kovacich zapustek. Celkove zde byly kovaci sily niz8i nez pti kovani kompozitu typu Cu/Al,
ptedevsim z divodu velkého obsahu Al vyznacujiciho se vyssi tvatitelnosti oproti Cu.
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Obr. 75: Srovnani kovacich sil pfi kovani: 20 °C prvni priichod (a), 20 °C prichod na 10
mm (b), 250 °C prvni priichod (¢), 250 °C prichod na 10 mm (d).
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Elektrické vlastnosti

U obou typit kompoziti s draty kovanych na priméry 10 mm, 7,5 mm a 5 mm byly
nakonec méteny elektrické vlastnosti pfi prichodu stejnosmérného proudu (DC). Elektricky
odpor je definovan jako materidlova vlastnost, ktera brani priichodu elektrického proudu.
Hodnota odporu objektu, zde tedy kované kompozitni tyce, zavisi na rozmeérech, teploté a
druhu materialu, z né¢hoz se sklada. Zakladni materidlovym parametrem pro urceni vlastnosti
elektrického vodice je specificky elektricky odpor p (Q2m), resp. mérna elektrickd vodivost
o=1/p (S/m). Hodnota mérné¢ho odporu je vztaZzena na geometrické vlastnosti kompozitu.
V nasem experimentu byl ur¢ovan specificky elektricky odpor p. Na kovanych ty¢ich o délce
700 mm bylo s vyuzitim zafizeni Metex MS-9170 méteno elektrické napéti U, pomoci n¢hoz
byl parametr p vypocten s vyuzitim rovnice (17),

p=27 (17)

I'L

kde S je plocha priifezu kovaného kompozitu (mm?), 7 je proud (A) a L je méfena délka
kompozitu (m). Uvedena rovnice je vSak vhodna pouze pro vypocty s vyuzitim DC, pfi
kterych je ptedpokladano rovnomérné rozlozeni proudu po prifezu vodice. Vice podrobnosti
o méfeni lze nalézt v publikacich [380, 385].

Vysledky méfeni ukazuji, ze specificky elektricky odpor p primarné zévisel na
strukturnich zménach zpisobenych vlozenou smykovou deformaci a jeho zévislost na
priméru kovanych kompoziti nebyla linearni. U kompozitu typu Cu/Al (obr. 76a) byly
nejvyss$i hodnoty odporu naméfeny pro tyce kované na primér 10 mm, Gplné nejvyssi
hodnota byla pozorovéana po kovani za pokojové teploty. Kovani na primér 7,5 mm pfineslo
vyznamny pokles elektrického odporu, jeho hodnoty byly dokonce lehce nizs$i nez po kovani
na vysledny primeér 5 mm pfi obou teplotach. Nejvétsi absolutni rozdil hodnot byl pozorovéan
mezi kovanim z 10 mm na 7,5 mm pfti 20 °C, coz bylo zplisobeno piedevsim rozvojem
dynamickeé rekrystalizace. Néasledny drobny nariist odporu po kovani na 5 mm, predevSim
pii pokojové teploté, byl zplisoben dalSim deformacné indukovanym zpeviiovanim (jelikoz
vSak soucasné dochazelo i k rekrystalizaci byl rozdil mezi 5 mm a 7,5 mm kompozity

zanedbatelny v porovnani s rozdilem mezi 10 mm a 7,5 mm kompozity).

Vysledky méteni specifického elektrického odporu pro Al/Cu kompozity jsou na obr.
76b. U tohoto kompozitu byly nejvyssi hodnoty opét zaznamendny pro priimery 10 mm, poté
doslo k poklesu odporu po kovéni na 7,5 mm, a opétovnému mirnému nartistu po kovani na
primér 5 mm. Pro porovnani bylo provedeno rovnéz kovani ptivodniho Al materidlu (obr.
76b). Obecné byla u vSech kovanych ty¢i/drati vyssi vodivost pozorovéna po kovani za
k tvorbé vlaknité textury u téchto kompoziti, jelikoZ zrna protazené ve sméru osy kovani, tj.
také ve sméru pruchodu elektrického proudu, jsou vyhodna pro pruchod elektront, jelikoz

tyto tak nardZi na mensi podil hranic zrn nez v pfipadé stejného materidlu s rovnoosymi zrny.
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Obr. 76: Specificky elektricky odpor pro kované kompozity: Cu/Al (a), Al/Cu (b).
5.24.2 Experimentalni vysledky, kompozity zpracované TCAP

Mikrostruktura

Experimenty s metodou TCAP byly provadény na kompozitech typu Al/Cu, u kterych
byl uskute¢nén prvni priichod, a ndsledn€ druhy priichod deformaéni cestou A4 (viz. obr. 22c¢).
Zména geometrie vnitinich Cu dratd po prvnim i druhém prichodu byla mapovana pomoci
RTG mikroCT skenovani, jejichz vysledky jsou zobrazeny na obr. 77a a 77b. Extrémni
vlozena deformace podpoftila intenzivni plasticky tok materidlu pii obou prichodech, mezi
prvnim a druhym prichodem vsak byly patrné rozdily pfedevsim na koncich Cu dratd. Po
prvnim prichodu se konce Cu dratii lokalizovanych v horni ¢asti polotovaru ohnuly smérem
nahoru, zatimco konce Cu dratd lokalizovanych ve spodni ¢asti polotovaru se ohnuly
smérem doll. Tyto zmény nastaly pti prichodu polotovaru skrz hlavni deformacni zonu, tj.
ohyb kanalu, ve které je vlivem intenzivni smykové deformace plasticky tok materialu v
horni casti protlacovaného polotovaru rychlejSi nez v jeho spodni casti [393]. Pii
nasledujicim priichodu doslo vlivem zkrutové zony k otoceni polotovaru o 90° vzhledem
k jeho pozici v ptedchozim prichodu, ¢imz doslo ke korekci rozbihavého tvaru koncti dratu.
Rozdily v tvarech dratd na vstupnim a vystupnim konci byly dany piedevsim rozdily
v moznostech jejich plastického toku — zatimco jedinym limitem pro plasticky tok drat na
pfednim, tj. vstupnim, konci polotovaru je objem Al matrice, na zadnim, tj. vystupnim, konci
polotovaru je plasticky tok limitovan priitlacnikem.

(a) = (b)
Obr. 77: Prostorové rozlozeni Cu v kompozitu po TCAP: 1 priichod (a), 2 prachody (b).

Po zhodnoceni deformac¢niho chovani kompoziti byla vyhodnocena velikost zrna
jednotlivych Cu drat po obou priichodech (parametr max. feret diameter), ktera je graficky
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znazornéna na obr. 78a a 78b. Jiz prvni priichod skrz matrici evidentné ptinesl znacné
zjemnéni struktury dratt a po druhém priichodu klesla priimérna velikost zrna na hodnoty
pohybujici se mezi 3,8 az 4,9 um. Po jednom i dvou prichodech byly nejvétsi primérné
velikosti zrna detekovany v dratu lokalizovaném v ose polotovaru, i kdyz rozdily napiic
polotovarem nebyly zasadni (zejména po druhém prichodu). Ve zkrutové casti zépustky
(twist extrusion) je vlozena deformace nejvétsi v okrajovych ¢astech polotovaru, zatimeco v
jeho ose je vlozena deformace prakticky nulova [394] — v této ¢asti kanalu tak byl plasticky
tok v osovych castech kompozitu nejméné patrny. Na druhé strané v nésledné z6né ohybu
kanalu (equal channel angular extrusion) je plasticky tok a s nim spojena vlozena deformace
pomérné intenzivni v ose polotovaru a snizuje je smérem k jeho okrajovy ¢astem, ve kterych
je plasticky tok zpomalovan vlivem tieni [197]. Zapustka pro metodu TCAP tak optimalné
kombinuje vyhody obou dvou zminénych SPD metod a ma pomérné homogenni vliv na
zjemnovani struktury protla¢ovanych polotovarti, zejména pti vyuziti vice pricchodi [395].

Co se ty¢e jednotlivych dratd, nejmensi velikost zrna byla vzdy pozorovéna pro drat
umistény v levém hornim rohu protlaceného kompozitu, tato vSak byla porovnatelna
s velikosti zrna dratu lokalizovaného v pravém spodnim rohu. Stejné tak velikost zrna ve
struktufe dratu lokalizovaného v pravém hornim rohu byla vzdy porovnatelnd s velikosti
zrna dratu lokalizovaného v levém spodnim rohu. Tato podobnost struktur ve smérech
poziistatky byly ve struktuife Al matrice stale patrné i po dvou prichodech (OIM snimek
struktury vnéjsiho okraje Al matrice protlaovaného kompozitu je zachycen na obr. 78c).
Velikost zrna ve struktuie Al po dvou priichodech TCAP klesla na 1,66 um, tj. t¢émét UFG.
U Al/Cu kompozitu zpracovaného metodou TCAP se tak, podobné jako u stejné¢ho typu
kompozitu po rotacnim kovani, prokdzalo extrémni zjemnéni zrna vlivem smykové

deformace, predevsim ve struktufe Al matrice.

6,04 ym 6,58 pm 3,79 um 4,16 pm

7,94 um 4,92 uym

N
i

6,42 ym 6,12 um 428 um 3,87 um

(a) (b)
Obr. 78: Velikost zrna Cu drati v kompozitu po TCAP: 1 prichod (a), 2 prichody (b).
OIM struktura Al matrice po 2 pruchodech (c).

Efekt obou deformacnich zon byl rovnéz zdokumentovan pomoci texturnich orientaci,
které byly pro Cu draty protlatenych kompozitlh vyhodnocovany pomoci PF obrazcii. Obr.
79a az 79¢ zobrazuji sady (001), (011) a(111) PF obrazcti pro Cu draty kompozitu po prvnim
prachodu skrz TCAP matrici. Nejvyssi texturni intenzita byla zaznamenana u dratu
lokalizovaného v ose kompozitu, ktery vykazoval silnou tendenci tvofit idealni smykovou
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texturu typu 4 ((111) || SD) [392]. Draty lokalizované na okrajich kompozitu pak vykazovaly
nejen niz§i maximalni intenzity textury, ale také rozdilné idedlni texturni orientace. Opé&t zde
vSak byla patrna podobnost v diagonélnich smérech napti¢ kompozitem. Drat lokalizovany
se spodnim pravém rohu kompozitu vykazoval tendenci tvofit idedlni smykovou texturni
orientaci Ab definovanou Eulerovymi thly ¢1=180°, ¢$=35.26°, ¢2=45°. Stejna tendence
byla pozorovana i u dratu v levém hornim rohu kompozitu, i kdyz zde byla tato idedlni
orientace lehce vychylena smérem k idedlni orientaci Bb (¢1=180°, $=54.74°, ¢2=45°).

{001} {011} {111}
X

Obr. 79: Textura Cu drati kompozitu po jednom prichodu TCAP: horni drat vievo (a),
horni drat vpravo (b), drat uprostied (c), spodni drat vlevo (d), spodni drat vpravo (e).
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Drat lokalizovany v pravém hornim rohu pak vykazoval tendenci tvofit idealni
smykovou texturni orientaci typu C (¢1=90°, ¢=45°, p2=0°), stejné jako drat nachazejici se
ve spodnim levém rohu protlacené¢ho kompozitu. U této dvojice dratd byly texturni orientace
vychylené piiblizné¢ o 10° ze svych idedlnich pozic — zde je podobnost jak s druhou
diagonalni dvojici dratt, tak skompozity zpracovanymi pomoci rotacniho kovani.
V piedchozim piipad¢ byla pravdépodobnou pii¢inou vychyleni z téchto idedlnich pozic
radialni slozka kovaci sily. V ptipadé¢ metody TCAP za timto pravdépodobné stoji vliv
zkrutové Casti zapustky, kterd ma na plasticky tok materidlu podobny efekt.

Po druhém prichodu skrz zapustku TCAP byla opét nejvétsi intenzita textury
pozorovana u dratu lokalizovaného v ose kompozitu. Opét zde byla tendence k tvorbé
texturni orientace A, tato vSak byla vychylena smérem k idealni orientaci A2 (@1=144.7°,
0=45°, 92=0°) [396]. Orientace 42 byla rovnéZ pozorovana u drath lokalizovanych ve
spodnim levém 1 pravém rohu kompozitu, drat ve spodnim levém rohu navic vykazoval
tendenci k tvorb¢ orientace A7 (¢1=35.3°, $=45°, ¢2=0°). Podobnost texturnich orientaci
v diagonalnich smérech byla zachovana i po druhém prichodu, proto byly orientace
v ostatnich dvou dratech podobné t€émto popsanym (typ A).

{011}
X .

{1,1(1} 2.83

115



Obr. 80: Textura Cu drath kompozitu po dvou prichodech TCAP: horni drat vlevo (a),
horni drat vpravo (b), drat uprostied (c), spodni drat vlevo (d), spodni drat vpravo (e).

Druhy prachod mé¢l tedy velice pozitivni vliv na homogenizaci vlozené deformace a
sjednoceni texturnich orientaci ve vSech vlozenych dratech (jakoz i na homogenizaci
velikosti zrna, viz. obr. 78b). Na rozdil od prvniho prichodu, po kterém byly obecné nizsi
texturni intenzity pozorovany ve spodni ¢asti protlaceného kompozitu, po druhém priichody
byly maximalni texturni intenzity nizsi v jeho horni ¢asti. Tento fakt mtze byt vysvétlen
pusobenim tii nezavislych smykovych cest diky implementaci zkrutu do zapustky typu
ECAP [196]. Takto intenzivni smykova deformace rovnéz zptsobila vySe charakterizované

strukturni zjemnéni.

Pro doplnéni charakterizace vlivu metody TCAP na strukturu vyztuzujicich Cu dratti
bylo provedeno vyhodnoceni rozloZeni vnitiniho napéti pomoci disorientaci ve struktufe.
Obr. 81a a 81b schematicky zobrazuji pfitomnost disorientaci v jednotlivych dratech po
jednom a dvou priichodech. Je patrné, ze pfitomnost disorientaci ve struktuie osového Cu
dratu byla porovnatelna po obou dvou priichodech. Draty lokalizované v okrajovych ¢astech
kompozitu vSak vykazovaly vyssi piitomnost disorientaci po druhém prichodu. Tyto vSak
byly ve strukturdich pomérné homogenné rozlozené, coz znaci absenci pikli zbytkového
napéti a poukazuje na rovnomérny rozvoj substruktury souvisejici se znaénym zjemnovanim
zrn (homogennéjsi rozlozeni napéti bylo pozorovano v horni dvojici drati, u kterych byla
disorientaci s rozvojem substruktury a naslednym zjemnénim zrna doklada i fakt, Ze u obou
protlacenych kompozitl byla pfitomnost disorientaci niz$i v osovych dratech (ve kterych
rovnéz doslo k mensimu zjemnéni zrna), nez v dratech na periferiich.

sl ¢ ‘ ! g FUR : 2 0° 15°
@ ®) —

Obr. 81: Disorientace ve strukture Cu dratl po prichodu skrz TCAP: jeden (a), dva (b).
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Mechanické a tepelné vlastnosti

Detailni strukturni pozorovani Al/Cu kompoziti zpracovanych metodou TCAP bylo
doplnéno o mapovani mikrotvrdosti a méfeni tepelnych charakteristik. Pred slozenim
kompozitu byla ur¢ena mikrotvrdost HV0,2 pro obé komponenty v zihaném stavu (58,6
HVO0,2 pro Cu a 37,4 HVO0,2 pro Al). Mapy méfeni mikrotvrdosti po jednom a dvou
prachodech skrz TCAP jsou zobrazeny na obr. 82a a 82b. Oba prichody evidentné vedly ke
zvyseni HV0,2 napii¢ kompozity. Nejvyssi nartst byl zaznamenan po prvnim prichodu, po
druhém prichodu jiz byla struktura Al vice méné saturovana co do mozného zpevnéni a
hodnoty mikrotvrdosti se jiz vyrazné nezvysily. Ke zvyseni hodnot doslo pouze u Cu drata,
u kterych nedoslo ke zvySeni mikrotvrdosti na mozné maximum jiz po prvnim priuchodu
(napt. drat lokalizovany v ose kompozitu). Tento fakt potvrzuje vySe uvedend tvrzeni o
homogenizaci vlivu vlozené deformace skrz protla¢ovany kompozit po druhém prichodu, a
je rovnéz v souladu s pozorovanym markantnim strukturnim zjemnénim.
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Obr. 82: Mikrotvrdost napti¢ kompozitem po priichodu skrz TCAP: jeden (a), dva (b).

Poslednim krokem experimentalnich praci v ramci vyzkumu Al/Cu kompozitu po
zpracovani metodou TCAP bylo méfeni tepelnych charakteristik na priifezu protlacovaného
kompozitu, konkrétné tepelné vodivosti (W/(m-K)). V rdmci téchto méteni byly provedeny
i numerické simulace metodami koneénych prvki (finite element method, FEM) a Monte
Carlo (lattice monte carlo, LMC). Vice informaci o nastaveni simulaci, okrajovych
podminkach a podminkdch méfeni 1ze nalézt v publikaci [393]. Pouzité naméiené hodnoty
tepelnych vodivosti pro vychozi materidly byly 246,8 W/(m-K) pro Al a 399,2 W/(m-K) pro
Cu. Porovnani vyslednych hodnot tepelné vodivosti na prifezu kompozitu po jednom
prichodu TCAP zjisténych experimentalné pii paralelnim i1 sériovém zapojeni i pomoci
simulaci je vyobrazeno na obr. 83. Hodnoty predikované na zaklad¢ simulaci byly primérné
263,6 W/(m'K) a 260,8 W/(m-K), podle pouzit¢ metody, zatimco hodnoty namétfené
experimentalné byly 264,2 W/(m-K) v paralelnim a 253,8 W/(m-K) v sériovém zapojeni.
Naméfené hodnoty evidentné vzrostly v porovnani s plivodnim Al, ale klesly v porovnani
s Cu, coz je ddno majoritnim podilem Al v kompozitu, ale také akumulovanym deforma¢nim
zpevnénim, které zvysSuje pocet piekazek, jako jsou hranice zrn nebo ptipadné precipitaty,
ve struktufe, které mohou tepelnou vodivost ve vysledku snizovat.
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Obr. 83: Experimentalné zjisténé a simulované hodnoty tepelné vodivosti.

5.24.3 DilCi zavery

Dalsi ¢asti experimentélnich praci byla ptiprava kompozitli tvofenych pevnou matrici
a vlozenymi draty zpracovavanych pomoci rota¢niho kovani a metody TCAP.

Zkoumané sekvence uloZeni, tj. Cu matrice s Al draty i Al matrice s Cu draty, byly
uspésné rotacné vykovany az na vysledny priimér ty¢e 5 mm. Kovéni probihalo za pokojové
teploty a za teploty 250 °C. Tyce kované za pokojové teploty se obecné vykazovaly vyssi
pevnosti a nizsi plasticitou. U teploty kovani 250 °C dochazelo ve findlnich ubérech
k intenzivni deformaci praiezi vlozenych drati vlivem radidlnich kovacich sil a k lokalnimu
vzniku intermetalickych fazi na rozhranich Al a Cu. Toto bylo iniciovano zvysenim teploty
z popudu kombinace tfeni mezi polotovarem a zépustkami, vysoké vlozené deformace a
malého priméru polotovaru, ktery se tak snadno zahtival. Strukturni analyzy a monitorovani
kovacich sil potvrdily, Ze k masivnimu rozvoji uzdravovacich procesti obecné dochazelo pii
kovani na primér 7,5 mm a niZ§i, kompozitni ty¢e kované na vysledny primér 5 mm se
vyznaCovaly UFG strukturou (u kompozitu typu Cu/Al obsahovaly submikronova zrna obé
jeho slozky). Nejvyhodnéjsi kombinace mechanickych charakteristik a elektrickych
vlastnosti byly pozorovany u kovanych drati s primérem 7,5 mm, tj. po vloZzené deformaci
2,8. K tomuto jevu zde nejvétsi mirou prispél rozvoj (dynamickych) uzdravovacich procest

Rotacni kovani se opct ukazalo byti vhodnou metodou pro vyrobu elektrovodnych
Al/Cu kompozitnich ty¢i/dratd. Vzhledem k tomu, Ze u této metody dochazi k postupnému
zmenSovani prufezu kované tyCe a v praxi je tfeba dosdhnout urcitého pozadovaného
finalniho priméru kovaného dratu, je maximalni vloZzend deformace pfi rotacnim kovani
omezena. Z tohoto divodu bylo nasledné pfistoupeno k experimentu s Al/Cu kompozity
zpracovanymi metodu TCAP, u niz maximalni vloZena deformace teoreticky neni omezena.
Zpracovani téchto kompozith pomoci této SPD metody, tj. extrémni vloZené deformace,
rovnéz dava tusit ptipadny vliv spojeni protlacovani a rotaéniho kovéni pii primyslové
vyrobé kovanych kompozitnich drati.

TCAP byl proveden jednim a dvéma prichody deformacni cestou 4. Jiz prvni prichod
pfinesl vyznamné zjemnéni zrna, které bylo dale zintenzivnéno druhym provedenym
priachodem. Tento strukturni jev byl doprovazen vyraznym zvySenim mikrotvrdosti. Vyuziti
dvou priachodii podpofilo homogenizaci co do velikosti zrna, texturnich orientaci, 1
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mechanickych charakteristik. Pro tento typ zpracovani Al/Cu kompoziti bylo rovnéz
provedeno mnozstvi numerickych simulaci metodou FEM, které mélo za cil monitorovat
rozlozeni deformace po prifezu kompozitu a to nejen v ramci Cu drati, ale také Al matrice.
Dale byl sledovan také plasticky tok a rozlozeni vnitiniho napéti a vysledky simulaci byly
srovnany se zde uvedenymi experimentdlnimi daty za ucelem vytvoreni vhodného
numerického modelu mapujiciho vliv extrémni smykové deformace (vysledky simulaci 1ze
nalézt v publikacich [191, 393, 395, 397]). Souhrn vSech ziskanych vysledki tak potvrzuje
priznivy vliv extrémni smykové deformace na tento typ kompoziti a pozitivni moznost

vyuziti kombinace protlacovani a rotacniho kovani pii ptipadné vyrob¢ téchto kompozitu.
5.2.5 Kompozit tvofeny matrici a lamelami

V predchozich experimentech byl prokazan pozitivni vliv rotacniho kovéani na
pripravu elektrovodnych ty¢i/dratd Al/Cu kompoziti. Nehled€ na design kompozitu, tj.
geometrické usporadani jednotlivych fazi, se kompozity vyznacovaly zna¢né zjemnénou
strukturou a uspokojivymi mechanickymi vlastnostmi. JelikoZ je vSak prvotnim zamé&rem
vyuzit takto vyrabéné kompozity jako potencidlni elektrovodné draty, je Zadouci detailnéji
prozkoumat jejich chovani pii napojeni na zdroj elektrického proudu. Tento miize byt
stejnosmérny (DC), nebo stiidavy (AC). V béZném zZivoté je majoritné vyuzivan stiidavy
proud. Jeho pienos skrz elektricky vodi¢ vSak vyvolava vznik elektromagnetickych vin,
které vyznamné ovliviuji distribuci proudu po prufezu vodice. Stiidavy proud je pak
vétSinove koncentrovan jeho v okrajovych ¢astech (jejichz hloubka muze byt piesné urcena
vypoctem), coz je podstata charakteristick¢ho jevu zvaného skin effect [386]. V souladu
suvedenymi fakty byl tfetim typem Al/Cu kompozitu, ktery byl v ramci uvedenych
experimentll studovan, kompozit tvofeny Al matrici a Cu lamelami. Tyto byly primarné
lokalizovany v okrajovych castech polotovaru, ve kterych byla pfedpokladana zvySena
koncentrace elektrického proudu pfi transferu AC. Pro nas experiment byly matrice i lamely
pfipraveny obrabénim a nasledn¢ slozeny do kompozitniho polotovaru. Stejné jako
v predchozim piipad¢ vsak mize byt ptipadna primyslova vyroba zaloZena na protlacovani,
jak matrice, tak lamel, a nasledovéana rotacnim kovanim, které zde bylo opét vyuZito pro
ptipravu vyslednych elektrovodnych ty¢i.

Kompozitni polotovar pro rota¢ni kovani byl kruhového prifezu o vychozim primeéru
50 mm (vychozi primér byl zvolen vétsi nez v predchozich ptipadech, aby bylo mozné
zhodnotit také vliv vysSich stupiitt deformace). Do osy polotovaru bylo vsunuto Cu jadro a
po jeho obvodu bylo zasazeno 8 Cu lamel. Rota¢ni kovani bylo provadéno za pokojové
teploty, aby bylo zamezeno vzniku intermetalickych fazi. Nicmén¢, pro zhodnoceni vlivu
zvysené teploty na strukturu a vodivost kovanych vodict bylo v urcitych pfipadech zafazeno
1 nasledné tepelné zpracovani v rezimech 250 °C/15 min a 350 °C/15 min. Kovani probihalo
na vysledné priméry 20 mm, 15 mm, 12,5 mm a 10 mm, celkova vloZzend deformace
vypoctena podle rovnice (13) tak pro dané priméry byla 1,8, 2.4, 2,8 a 3,2. Obr. 84a
zobrazuje slozené polotovary, obr. 84b pak zachycuje vysledné kované kompozitni tyce.
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30 mm
(a)
Obr. 84: Polotovary pro vyrobu kompozitl (a), kompozitni tyCe po rota¢nim kovani (b).
5.2.51 Experimentalni vysledky
Mikrostruktura

Podobné jako v ptipad¢ kompozitii s draty doslo u kompozitii s lamelami po rotacnim
kovani ke zméndm geometrie na prifezu kovanych ty¢i. Tento jev opét souvisel jak
s rozloZenim sil pfi rotaénim kovani, tak s vlastnostmi jednotlivych kovii, pfedevsim s jejich
deformac¢nim odporem a energii vrstevné chyby [227]. Diky rozdilim v téchto vlastnostech
byla vlozena deformacni energie primarné pohlcovana Al matrici, ktera se tak velmi rychle
zpeviovala, ale také primarné tekla ve sméru osy kovani, coz je dobie patrné z obr. 85a
zachycujiciho kovanou kompozitni ty¢ po prvnim prichodu. Obr. 85b — 85¢ zobrazuji fezy
kompozitnimi ty¢emi kovanymi na vysledné priméry. Na obrazcich je patrné, ze
s postupujicim kovanim dochazelo ke zméné tvaru Cu lamel, u posledniho kovaného
primé&ru mély tyto pomérné souméerny tvar rozsifujici se smérem k periferii kované tyce. U
primértt kompozitlh < 20 mm byla jiz rovnéz patrnd redukce prifezu Cu jadra umisténého
v ose kompozitu, coz zajistila kombinace intenzivniho proniku radialnich kovacich sil do
osovych oblasti polotovaru a vysokého zpevnéni Al matrice. Na prubéh dynamického
zpeviovani/odpeviiovani struktury Al matrice 1ze usuzovat také podle miry ptiblizeni Cu

komponent na priifezu kované tyce.

(@) e)

Obr. 85: Kovany kompozit po prvnim ubéru (a), fezy kompozity kovanymi na 20 mm, 15
mm, 12,5 mm a 10 mm (b-e).

V ramci mikrostrukturnich analyz kovanych kompoziti byl kladen diraz nejen na
velikost zrn a jejich orientaci, ale také na texturu nebo rozvoj substruktury, jelikoz vSechny
tyto jevy mohou pozitivné nebo negativné ovlivnit elektrické charakteristiky kompozitt.
Analyza velikosti zrn v Cu lamelach a Al matricich kompoziti kovanych na 20 mm, 15 mm

120



a 10 mm opét prokazala pozitivni vliv rota¢niho kovéani na zjemnéni zrna. Pro Cu lamely
byly primémé velikosti zrn (max. feret diameter) 8,0 pm (20 mm), 6,9 um (15 mm) a 5,7
pm (10 mm). Vlivem mensiho proniku smykové deformace do osovych ¢asti polotovaru
byly velikosti zrn ve strukturach osovych Cu ty¢i lehce vyssi (10,2 um, 9,7 um a 8,4 um pro
20 mm, 15 mm a 10 mm kompozity) [386]. Obr. 86a az 86¢ zobrazuji grafy distribuci
velikosti zrn pro Cu lamely kovanych kompozitti, odpovidajici OIM skeny jsou zobrazeny
na obr. 86d az 86f. Z OIM obrazka je patrné, Ze po kovani na 20 mm a 15 mm pievladala
ve strukturach Cu lamel vlaknité textura typu <111> || SD, pfi kovani na primér 10 mm vSak
doslo k rekrystalizaci a tvorbé vice méné nahodné orientovanych rovnoosych zrn.
Ptitomnost rekrystalizace dale dokladaji také analyza hranic zrn — po kovani na primér 15
mm byl podil VUHZ ve struktuie Cu lamel 32,4 %, po kovani na 10 mm vsak vzrostl na 70
% — a texturni pozorovani, jejichz vysledky pro Cu lamely jsou zobrazeny na obr. 87a az
87¢c pomoci IPF obrazcii. U kompoziti kovanych na 20 mm a 15 mm vykazovala zrna Cu
lamel intenzivni tendenci tvofit preferen¢ni texturni orientaci <111> || SD, kovani na 10 mm
pak vedlo k téméf trojndsobnému snizeni maximalni intenzity preferenc¢niho texturniho
vldkna <111> a tvorb¢ vldkna <100> i dalSich ndhodnych orientaci.
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Obr. 86: Distribuce velikosti zrn Cu lamel kovanych kompoziti: 20 mm (a), 15 mm (b), 10
mm (c). OIM struktury Cu lamel kovanych kompoziti: 20 mm (d), 15 mm (e), 10 mm (f).
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Obr. 87: IPF texturni obrazce pro struktury Cu lamel kovanych kompoziti: 20 mm (a), 15
mm (b), 10 mm (c).

Pribéh rekrystalizace u struktur Cu lamel mezi Ubéry na 15 mm a findlnich 10 mm
dokladaji také STEM (stereo transmisni elektronova mikroskopie) analyzy substruktury,
jejichz vysledky jsou patrné z obr. 88a a 88b. Zatimco v Cu lamele 15 mm kompozitu byla
jasné patrnd rozvinuta substruktura a vysoka hustota dislokaci, Cu lamela 10 mm kompozitu
vykazovala pfitomnost rekrystalizovanych zrn a znacné mensi podil dislokaci ve struktufe.

(a) )
Obr. 88: Rozvoj substruktury (dark field STEM snimek) ve strukturach Cu lamel kovanych
kompoziti: 15 mm (a), 10 mm (b).

Podrobné analyzy byly provedeny i pro Al matrice kovanych kompozitl (obr. 89a az
89c zobrazuji grafy distribuce velikosti zrn, jejichz OIM jsou na obr. 89d az 89f). Zde byly
primé&rné velikosti zrn 4,7 um pro 20 mm, 4,4 um pro 15 mm, a 4,0 pm pro 10 mm kompozit.
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Al matrice kompozitu o priméru 10 mm byla tvofena nejjemnéjSimi zrny a také jejich
nejhomogennéjsi distribuci, jelikoz nejvetsi pozorovand zrna zde méla velikosti do 8,4 pm.
Z obrazka OIM je patrné, ze zrna Al matrice méla pfevazné rovnoosy charakter, v této slozce
kompozitu tedy dochdzelo k intenzivnéjsi rekrystalizaci béhem procesu kovani, nez u Cu
slozek (podobny jev byl pozorovan i u vysSe ptredstavenych typt Al/Cu kompozitit). Zrna Al

m¢éla tendenci tvorit preferenéni orientace <111>a <100> || SD, ovSem v rozdilné intenzit¢.
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Obr. 89: Distribuce velikosti zrn Al matrice kovanych kompoziti: 20 mm (a), 15 mm (b), 10
mm (c). OIM struktury Al matrice kovanych kompoziti: 20 mm (d), 15 mm (e), 10 mm (f).

IPF obrazce vyobrazené na obr. 90a az 90c dokladaji, ze maximalni intenzita
preferencni textury klesala s nartistajicim poctem priichodi, nejvyssi byla po kovéani na 20
mm a po kovani na findlni primér 10 mm klesla pfiblizné¢ na polovinu. Navic doslo
k reorientaci zrn vlivem rekrystalizace — zatimco u struktury Al matrice 20 mm kompozitu
prevladalo texturni vlakno <100> || SD, po kovani na 10 mm zde byla pozorovana jak tato
orientace, tak také orientace <100> || SD v porovnatelné intenzit¢.
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Obr. 90: IPF texturni obrazce pro struktury Al matrice kovanych kompozit: 20 mm (a), 15
mm (b), 10 mm (c).

Pro shrnuti pribéhu zpeviiovacich a uzdravovacich procesi v Cu i Al komponentech
zkoumaného kompozitu béhem rotacniho kovani bylo vypracovano schéma na obr. 91, kde
GR — zjemnéni zrna (grain refinement), B — bimodalni struktura, T — dvoj¢aténi (twinning),
DS — deformacni zpeviovani (deformation strengthening), R — zotaveni (restoration).

GR,B  GRR  GRTB  gGrDs

GR,R,T GR,DS

DS,GR,R,T GR,DS
c.. p "ﬁ

GR, B

Obr. 91: Schéma prubéhu zpeviiovacich a uzdravovacich procesti béhem rota¢niho kovani.

Z davodu ptipadné optimalizace kombinaci mechanickych a elektrickych vlastnosti
byla u kompozitd kovanych na priméry 15 mm a 10 mm zafazena dodate¢na tepelna
zpracovani na zminénych 250 °C, nebo 350 °C po dobu 15 min (zkraceny c¢as zihani

v porovnani s pfedchozimi experimenty byl zvolen z diivodu eliminace rozvoje nezadoucich
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intermetalickych fazi). Vliv téchto zihacich rezimu na struktury Cu lamel byl rozdilny u obou
kovanych primért. Zatimco u priméru 15 mm vedlo Zihani na ob& dv¢ teploty k mirnému
poklesu primérné velikosti zrna, u priméru kompozitu 10 mm vedlo naopak k jeho mirnému
nariistu [227]. Tento jev byl zpiisoben pravé vySe popsanymi rozvoji zpeviiovacich a
uzdravovacich procesit — Cu lamely u kompozitu kovaného na 15 mm v tomto prichodu
neproSly rekrystalizaci, tato vSak byla nasledn¢ iniciovdna energii dodanou ve formé
tepelného zpracovani (pfedevSim na vysSi teplotu). Toto tvrzeni dokladaji také STEM
pozorovani. Obr. 92a a 92b zachycuji struktury Cu lamel 15 mm kompozitu tepelné
zpracovanych na 250 °C a 350 °C, které ukazuji postupné sniZovani hustoty dislokaci a
uzdravovani struktury. Po zihani na teplotu 250 °C je vSak také patrny rozvoj substruktury a
tvorba Cetnych subzrn. Na druhé strané, struktura Cu lamel kompozitu kovaného na 10 mm
prosla pfi findlnim tbéru rekrystalizaci. Z tohoto diivodu iniciovala nasledné¢ dodana tepelna
energie nejprve lokalni preskupovani dislokaci v mistech, kde struktura nebyla pii kovani
dynamicky uzdravena uplné, a nasledné sekundarni rekrystalizaci, tj. rist zrna [398].

{001} v {011} Y

(@)% il (o)
Obr. 92: Substruktura (dark field STEM snimky) ve strukturach Cu lamel 15 kompozith
zihanych na: 250 °C (a), 350 °C (b). Textura struktury Cu lamely kompozitu kovaného na

10 mm po zihani na 350 °C (c). OIM struktury Al matrice 15 mm kompoziti zihanych na:
250 °C (d), 350 °C (e).

{111} ¥
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Pribéh rekrystalizace u lamel 10 mm kompozitu po zihani na 350 °C dokladaji také PF
obrazce na obr. 92¢, ze kterych je rozvoj nahodnych texturnich orientaci béhem rustu
rekrystalizovanych zrn patrny, stejn¢ jako pokles maximalni intenzity textury. Na rozdil od
Cu komponent nemélo dodate¢né zihani vyznamny vliv na strukturu Al matrice, jejiz OIM
obrazce po kovani na priméry 15 mm a 10 mm zachycuji obr. 92d a 92e. Tento jev
pravdépodobné souvisel s faktem, ze struktura Al projevovala zndmky rekrystalizace béhem
kazdého z analyzovanych ubérii i bez dodate¢ného zihani — stejné jako po kovani obsahovaly
zihané struktury pomérné rovnoosa zrna orientovana pirevazné ve smeérech <100>a <111> ||
SD, ale také v nahodnych orientacich. Velikost zrna po zihani byla u struktur Al matric rovnéz

porovnatelna s velikostmi pozorovanymi po rotacnim kovani.

Mechanické vlastnosti

Analyza mechanickych vlastnosti byla u tohoto typu Al/Cu kompozitu provedena
pomoci méteni mikrotvrdosti HV0,2 po priifezu kovanych ty¢i a naslednym zprimérovanim
10 ndhodné namétenych hodnot pro jednotlivé komponenty kovanych kompozitli. Srovnani
naméfenych hodnot bylo jako prvni provedeno pro kované tyce o priimérech 20 mm, 15 mm
a 10 mm (obr. 93a), a ndsledné bylo provedeno srovnani hodnot HV0,2 pro komponenty 15
mm a 10 mm kompoziti po kovani a tepelném zpracovani (obr. 93b).

Nejvys$si hodnoty mikrotvrdosti po kovani byly pozorovany u Cu komponent ty¢i
kovanych na 15 mm a 10 mm, ob¢€ dosahovaly cca 116 HVO0,2, coZ znamenalo narust o témét
100 % oproti ptivodni hodnoté Cu (59 HVO0,2). Po kovani na 20 mm byla tato hodnota
ponékud nizsi, a to ~ 108 HVO0,2. Mezi hodnotami naméfenymi pro Cuu 15 mm a 10 mm
kompozitii nebyl velky rozdil, rozdilné vSak byly jejich standardni odchylky, tj. rozptyl
hodnot, ktery byl mensi u 10 mm kompozitu (6,3 v porovnani s hodnotou 8,6 pro Cuu 15
mm kompozitu). Tento jev souvisel s pozorovanou rekrystalizaci a homogenizaci velikosti
zrna pii poslednim ubéru. Hodnoty mikrotvrdosti u Al matrice nevykazovaly vétsi rozdily,
pohybovaly se mezi 42,5 HV0,2 pro 20 mm kompozit, po 41,3 pro 10 mm kompozit. Toto
zjisténi je vsouladu s vysledky strukturnich analyz, vramci kterych byl pozorovan
rovnovazny pomér mezi prub¢hy zpeviiovacich a uzdravovacich procest ve struktuie Al
matrice béhem kovani [124].
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Obr. 93: Mikrotvrdost kovanych kompozitl: srovnani komponent u kovanych priméru (a),
srovnani komponent 15 mm a 10 mm kompozitii po Zihani na 250 °C (T1), 350 °C (T2)(b).

Meéfeni mikrotvrdosti u Zihanych 15 mm a 10 mm kompozitii je shrnuto na obr. 93b.
Z tohoto je patrné, ze oba dva rezimy tepelného zpracovani vedly k odpevnéni struktury, jak
bylo ptedpokladano na zékladé vyse uvedenych strukturnich pozorovani. Nicméné, pokles
mikrotvrdosti po zihani byl patrné€j$i u 15 mm kompoziti, u ty¢i kovanych na 10 mm nebyl
tak vyrazny. Jinymi slovy, zihané kompozity kované na 10 mm se vyznacovaly vysSimi
hodnotami HVO0,2 nez zihané 15 mm kompozity pii porovnani stejného typu tepelného
zpracovani. Tento jev mlze byt opét vysvétlen pribchem rekrystalizace pti kovani na 10
mm — dodate¢né zihani nemélo tak vyrazny efekt na uzdraveni struktury a jeji odpevnéni,

jako u kompozitu kovaného na 15 mm, u kterého iniciovalo vyznamn¢;js$i strukturni zmény.

Elektrické vlastnosti

U predchozich typti kovanych kompoziti byl v ramci charakterizace elektrickych
vlastnosti uréovan specificky elektricky odpor p pii prichodu DC. Nicménég, kompozity
s lamelami byly navrzeny tak, aby byly vhodné nejen pro vedeni DC, ale také AC. Z tohoto
divodu jsou nize popsany vlastnosti navrzenych vodici charakteristické pro oba ptipady.

Vysledky méteni specifického elektrického odporu pro kompozity kované na priméry
20 mm, 15 mm a 10 mm jsou vyobrazeny na obr. 94a. Podobné jako u ptedchozich typt
kompoziti byla méteni elektrickych charakteristik provadéna pomoci vysoce pfesné metody
ctyt dratd (FWRM) s vyuzitim zatizeni Metex MS-9170, napt. [227, 386]. Hodnoty tohoto
parametru pro piivodni materialy byly 28,769-10° Qm pro Al a 17,466-10° Qm pro Cu.
Kompozit kovany na 20 mm vykazoval odpor o hodnoté& 21,882-10" Qm. Tento poklesl na
20,589-10° Qm pro kompozit kovany na 15 mm a nasledné vzrostl na 22,144-10° Qm po
kovéani na findlni primér 10 mm. Tento pribéh mize byt ddn do souvislosti s vyse
popsanymi probihajicimi strukturnimi jevy, jako jsou snizujici se velikost zrna (tj. zvySujici
se podil hranic zrn znamenajicich ptfekazky pro pohyb elektronll), naristajici hustota
dislokaci, nebo zména (intenzity) texturnich orientaci. Pomérné vysoky odpor vodice

kovaného na 20 mm s velkou pravdépodobnosti souvisi s bimodalnim rozloZenim velikosti
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zr a vysokym stupném rozvoje substruktury ve struktufe Cu lamel (velky podil NUHZ)
[124]. U struktury Al matrice tohoto vodi¢e byla navic pozorovana vlaknitd textura
orientovana kolmo na osu vodice, tj. kolmo na trajektorii prochazejicich elektronti (obr. 89d,
90a). Kompozitni vodi¢ kovany na 15 mm vykazoval pomérné vysokou hustotu dislokaci a
rozvinutou substrukturu v ramci Cu lamel. Jeho relativné nizky elektricky odpor tak miize
byt pficten na vrub silné textuie <111> || SD, ktera byla pozorovéna jak u Cu lamel, tak u Al
matrice (obr. 87b, 90b). Takovéto markantni a pomérn¢ homogenni protazeni zrn ve sméru
osy vodice snizuje podil prekazek, predev§im hranic zrn, které musi prochézejici elektrony
piekonat. Rovnéz zde také mohlo do urcité miry probihat zotaveni, které ma také obecné
pozitivni vliv na elektrickou vodivost. U kompozitu kovaného na 10 mm byl pozorovan
prubéh rekrystalizacnich procest. Intenzivni zjemnéni zrna tak zpusobilo velky nértst
podilu VUHZ v objemu materialu, coz pfispélo ke zvyseni elektrického odporu tohoto
kovaného vodice.

Nasledné bylo méfeni specifického elektrického odporu provedeno pro kompozity
kované na praméry 15 mm a 10 mm a tepelné zpracované pii rezimech 250 °C/15 min (T1)
a 350 °C/15 min (T2). Vysledky téchto méfeni jsou vyobrazeny na obr. 94b, ze kterého je
patrné, ze u 15 mm kompozitu vedlo zihani na teplotu 250 °C k vyraznému nardstu
elektrického odporu, zatimco Zzihdni na 350 °C vedlo kjeho sniZeni na hodnotu
porovnatelnou s hodnotou pozorovanou po kovani na tento priimér. U 10 mm kompozitu byl
pozorovan podobny trend, zmény v hodnotich odporu po obou reZimech tepelného
zpracovani vSak nebyly tak vyrazné. Z obr. 94b také vyplyva, Ze hodnoty elektrického
odporu métené pro kované kompozity se nachazely v rozmezi mezi hodnotami namérenymi
pro pivodni Al a Cu, kromé hodnoty pro 15 mm kompozit Zihany na teplotu 250 °C, ktera
byla vyss§i nez pro pivodni Al. Tento jev mize byt vysvétlen nasledovné: jak prokazala
strukturni pozorovani, kovani na primér 15 mm se vyznacovalo dominanci zpeviiovacich
procest a akumulaci deformaéni energie. Zihani na niZsi teplotu pravdépodobn& nedodalo
dostatek energie k odpevnéni struktury, dodand tepelnd energie ale pfispéla k dodané
deformacni energii, jejichZ kombinace podnitila pfeskupovani dislokaci a vyznamny rozvoj
substruktury (obr. 92a), které ve vysledku zpusobily vyznamny narist elektrického odporu.
Zihani na teplotu 350 °C nasledné dodalo dostatek tepelné energie, ktera podnitila rozvoj
rekrystalizace a uzdraveni struktury, tj. souCasné snizeni hustoty dislokaci a zmenSeni
velikosti zrna, jejichZz soubéh ve vysledku zptisobil pokles elektrického odporu. Podobny
pribéh strukturnich jevl lze ocekavat také u kompoziti kovanych na 10 mm, ovSem
v mnohem mensi mife, jelikoZ u tohoto doslo jiz pfi poslednim ubéru k rekrystalizaci. Tyto
zavery potvrzuji také vyse popsané strukturni pozorovani i méfeni mikrotvrdosti. Obecné
zhorseni elektrické vodivosti ve srovnani s ptivodni elektrovodnou Cu je zplisobeno niz§im
objemovym podilem této slozky, stejné tak jako deformacnim zpeviiovanim pti kovani.
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Obr. 94: Specificky elektricky odpor pro kované kompozity (a), srovnani 15 mm a 10 mm
kompozitii po kovani a zihani na 250 °C (T1) a 350 °C (T2) (b).

Ve srovnani s vySe uvedenym popisem meéteni elektrického odporu pii prichodu DC
se pii napajeni AC situace vyrazné meéni. V souladu s Maxwellovou teorii vznika pfi
sttidavém napajeni elektromagnetickd vina, ktera pronika do prostoru vodice a zasadnim
zpusobem ovliviiuje rozloZeni proudové hustoty. Miru deformace v rozloZeni proudové
hustoty ve vodici popisuje parametr hloubka vniku J (m), ktera je definovana jako vzdalenost
od povrchu vodi¢e smérem do jeho stfedu, ve které dojde k atlumu elektromagnetické viny
na hodnotu //e (~ 37 %). Elektromagnetickd vlna zplsobuje piesouvani jinak rovnomérné
rozlozené proudové hustoty smérem k povrchu vodice, kde se pak jeji hodnota zvySuje, coz
je nazyvano jako vySe zminény skin effect. Obecné plati, ze AC vzdy ovliviiuje celkovy
odpor vodice. Nicméné¢, z praktického hlediska je dulezité, ze k podstatnému vlivu tohoto
efektu dochazi, pokud je charakteristicky rozmér vodice (prameér) d > 2x4. Hloubka vniku
je definovana dle vztahu (18),

— [2p _ p
6= \/:u a \/ mf oty (18)

kde 6 (m) je hloubka vniku, p (QQm) je mérny elektricky odpor, Q (rad/s) je uhlova
frekvence, 4 (H/m) je permeabilita materidlu, / (Hz) je frekvence napajeciho proudu, uo
(H/m) je permeabilita vakua, a u, (-) je relativni permeabilita.

Stiidavy proud zptisobuje deformaci v rozlozeni proudové hustoty ve vodici a nikoliv
vlastni zménu mérného odporu p. Vznikla deformace proudové hustoty je vSak pfic¢inou
nariistu ztrat proudu dP4c (W) pfi sttidavém napdjeni. Z tohoto diivodu byly pro komplexni
charakterizaci chovani rotaéné¢ kovanych kompozitnich vodi¢ii provedeny numerické
simulace rozlozeni proudové hustoty J (A-m?) na prifezech kovanych vodi¢i. Tyto
simulace byly provadény jako harmonické elektromagnetické analyzy pomoci software
Ansys Electronic Desktop, geometrie jednoslozkovych 1 kompozitnich kovanych vodicii
vychazely z experimentdlné naméfenych rozméri. JelikoZ numerické simulace nejsou
hlavnim pfedmétem této préce, jejich vysledky jsou zde zminény pouze okrajové pro
doplnéni, podrobnéjsi informace o ptislusnych analytickych 1 numerickych vypoctech lze
nalézt napf. v publikacich [360, 386].
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Obr. 95a zobrazuje predikované vysledky rozlozeni parametru J na priifezech 20 mm,
15 mm a 10 mm jednoslozkovych Al a Cu vodic¢t. Z obrazkl je patrné, Ze oba vodice o
praméru 10 mm nevykazovaly skin effect, proudova hustota zde byla na prifezu homogenné
vys$si vodivosti tohoto materialu ve srovnani s Al (tento opét vykazoval homogenni rozlozeni
parametru J na priufezu). U kovanych jednoslozkovych vodi¢t o priméru 20 mm jiz byla
nehomogenita proudové hustoty patrnd u obou materidli, u Cu vSak byla opét viditelna
mensi hloubka vniku. U kovanych kompozitnich vodict byla obecné vyssi proudova hustota
pozorovana v Cu komponentech (obr. 95b). Co se tyce homogenity rozlozeni proudové
hustoty na prafezu vodice, vliv hloubky vniku, tj. skin effect, se projevoval pievazné v ¢asti
tvotené Al matrici (hlavné u vétSich primért, tj. 20 mm a 15 mm), kterd se na prifezu
kompozitniho vodice rozklada u vSech kovanych prumért po celém jeho charakteristickém
rozméru (na rozdil od implementovanych Cu komponent). Od priméru kompozitu 15 mm
byl viditelny vliv hloubky vniku v osové oblasti, tento kovany primér se svym charakterem
nejvice liSil od kovanych jednoslozkovych vodicl, pfedev§im Al vodice. U nejvétsiho
priméru, tj. 20 mm, byl vliv deformace proudnic nejvyraznéjsi.
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Obr. 95: Numericky predikované rozlozeni proudové hustoty na prirezech vodict
kovanych na 10 mm, 15 mm a 20 mm: Al a Cu (a), Al/Cu kompozit (b).
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5.25.2 DilCi zavéry

Finalnim tkolem v rdmci zde predstavenych experimentalnich praci byla piiprava
Al/Cu kompozitu tvofené¢ho pevnou matrici a vlozenymi lamelami, tento typ kompozitu byl
zpracovavan pomoci rotacniho kovani za pokojové teploty. V ramci piedstaveného
experimentu byl ptivodni polotovar vykovan na vysledny primér 10 mm, aby vSak mohl byt
vyhodnocen postupny vliv intenzivni deformace na strukturu a vlastnosti tohoto kompozitu,
bylo zkoumano nékolik jednotlivych priméri, pfedev§im 20 mm, 15 mm a 10 mm (primér
12,5 mm byl rovnézZ zatazen ale z ditvodu piehlednosti zde nebyl diskutovéan, podrobné&jsi
vysledky lze nalézt v publikacich, napft. [368]).

Kompozitni ty¢e byly opét uspésné rotacné¢ vykovany az na finalni pramér,
nedochazelo k delaminaci nebo jinému typu poruSeni kovanych kompozitti. Podobné jako u
pfedchoziho typu kompoziti dochazelo vlivem radiadlnich kovacich sil k intenzivni
deformaci geometrii prifezli vloZzenych Cu lamel, pfedev§im b&hem findlnich Ubéri.
Detailni strukturni analyzy podaly uceleny piehled o interakci zpeviiovacich/uzdravovacich
procesti v obou slozkdch kompozitu béhem kovani. Zatimco Al matrice se vyznacovala
jistym stupném rekrystalizované struktury jiz od priméru 20 mm, u Cu lamel doslo k rozvoji
rekrystalizace az pti kovani na 10 mm. Zarazeni dodate¢ného tepelného zpracovani v rezimu
350 °C/15 min vSak iniciovalo rozvoj rekrystalizace jiz u 15 mm kompozitu. Kompozity
tohoto typu se po kovani nevyznafovaly UFG strukturou, zrna Al byla zjemnéna na
primérnou velikost ~ 4 um. Tento fakt byl s nejvétsi pravdépodobnosti zptisoben designem
kompozitu, jelikoZ opakované stfidani Al a Cu vrstev, tj. lamel, vnaSelo ¢asté lokalni zmény
v tendenci k plastickému toku. Jinymi slovy radialni plasticky tok zde byl témito vlivy
ponékud omezen. O tomto svédc¢i také intenzivni textura v obou komponentach, ktera byla
pozorovana v prubéhu celého kovaciho procesu. Méfeni mikrotvrdosti vSak prokazala

pozitivni vliv kovaciho procesu na zvysSeni mechanickych vlastnosti kompozitu.

Meéfteni elektrickych vlastnosti, konkrétné specifického elektrického odporu prokézalo
ptimou souvislost tohoto parametru s pozorovanymi strukturnimi jevy. ZvySeni elektrické
vodivosti obecné podporovalo uzdraveni struktury, tj. sniZzeni hustoty dislokaci, ale také
vytvofeni jednotné textury ve sméru priichodu elektrického proudu. Uzdraveni struktury, tj.
rekrystalizace, mélo na elektricky odpor dvoji vliv, na jedné strané zptisobilo zvySeni poctu
hranic zrn, tj. piekazek pro priichod elektrond, ale také znamenalo pokles hustoty dislokaci
a uzdraveni substruktury. Velmi dobra elektrickd vodivost byla pozorovana u kompozitu
kovaného na 15 mm, ktery sice vykazoval vysokou hustotu dislokaci, zaroven se vSak ale

také vyznacoval velmi silnou texturni orientaci <111> || SD u obou Al i Cu komponent.

Jelikoz je tento design kompozitu velice slibny pro ptenos elektrického proudu obou
typt, jak DC tak AC, byla na tomto provedena fada dalSich experimentélnich praci, které
zde nemohly byt pfedstaveny z diivodu zachovani rozumného rozsahu této prace. Naptiklad
byl zkoumén vliv vyuziti rozdilnych sméri rotaéniho kovéni, tj. deformacnich cest

s otacenim polotovaru o 180° mezi priichody, nebo bez jeho otaceni, na aktivaci skluzovych
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systémt a nasledné texturu kovanych dratii — o této praci lze nalézt podrobnosti v publikaci
[368]. Velka pozornost byla vénovana chovani kompozitu pti zapojeni na zdroj elektrického
proudu, jak DC tak AC, a to pomoci analytickych vypoctii i numerickych simulaci ([124,
227, 360, 386]). V této praci byly ptedstaveny pouze dil¢i vysledky téchto rozsahlych
numerickych i analytickych studii. Na jejich zaklad¢ vSak lze konstatovat, Ze navrzeny
design kompozitu plsobi pozitivné na celkové rozlozeni proudové hustoty po jeho prifezu
— Cu lamely v okrajovych ¢astech vodi¢e podporuji vodivost okrajové casti vodiCe, coz je
nanejvys piinosné pro omezeni celkovych ztrat pii transferu AC [386]. Implementace Cu
jadra v ose kompozitniho vodice pak podporuje vodivost v této oblasti, tudiz je design tohoto
kompozitu 1 pfi vyuziti vétSich priméra vhodny rovnéz pro ptenos DC, pfi kterém je
ptedpokladano jeho rovnomérné rozlozeni po prifezu vodice. Pii ptipadné primyslové
vyrobé je mozné pro vyrobu polotovaru vyuzit spojeni protlacovani a rota¢niho kovani,
podobné¢ jako v piedchozim ptipadé.
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6 Prinos védeckych vysledku pro praxi

Vysledky predstavenych praci maji velky potencial praktické uplatnitelnosti, at’ se
jedné o oblast wolframovych materialii, nebo elektrovodnych Al/Cu kompoziti.

Materidly na bazi W, jako zde vyuzita pseudoslitina WNiCo, jsou perspektivni napf.
jako nahrada uranovych materidli. Nachazi uplatnéni jako kinetické penetratory, nebo
ochrana proti radiaci Mezi specifickymi oblastmi jejich vyuziti tak mize byt vojensky
primysl nebo oblast mediciny. Pro obé tyto vysoce naro¢na odvétvi je vSak potieba, aby mél
material co nejvetsi hustotu a pozadované mechanické vlastnosti. Jak bylo prokézano, obéma
témto pozadavkim lze dostat s vyuzitim rotacniho kovani, které¢ nejen ze dokdze material
zhutnit a eliminovat tak zbytkovou porozitu po ptfedchozim slinovani ptivodnich prasku, vliv
intenzivni plastické deformace ale rovnéz plsobi velice pfiznivé na zvyseni mechanickych
charakteristik téchto materialt skrz ovlivnéni struktury. Dal§imi vyhodami pfi vyuziti této
metody jsou uspora materidlu — rotaénim kovanim lze docilit téméf libovolného findlniho
tvaru produktu (v zavislosti na pouzitém typu stroje), rychlost vyroby — jeden ubér se
pfi rotaénim kovani pohybuje v fadu sekund az desitek sekund, nebo eliminace potieby
nasledného obrabéni na finalni tvar a kvalitu povrchu — po dokovani lze pfi optimélné
zvolené technologii dosahnout zrcadlového lesku produktu. Cely vyrobni proces je tak velice
efektivni a zafazeni metody intenzivni plastické deformace ma potencialné velmi pozitivni
vliv na ekonomiku vyroby, kde diky nové navrZzenému zpracovani dosSlo k Gspordm
ptesahujicim 30% ptivodnich nakladl. Nespornou prednosti rovnéz je, Ze metoda rota¢niho
kovani je v primyslu jiz vyuZzivana, ¢imz je implementace novych poznatki do vyroby
usnadnéna. Vysledky tohoto vyzkumu jiZ naSly uplatnéni pti praktické vyrobé kinetickych
penetratort firmou UJP Praha a.s..

Kompozity typu Al/Cu jsou velice perspektivni pro vyuziti v dopravnim pramyslu,
nebo v elektrotechnice. V minulosti byl pro ptenos elektrického proudu vyuZzivan predev§im
Al, jeho efektivita vSak neni tak pfizniva jako u Cu, kterd je v soucasnosti pro pienos proudu
vyuzivana vétSinove (snad mimo silovou elekttinu a pfenos proudu na velké vzdalenosti, pro
nez je stale dominantni Al). Vyuziti Cu namisto Al méa vSak jisté praktické nevyhody, jako
jsou vysokd hmotnost vodice, a také jeho vysoka cena. Kombinaci Al/Cu je mozné
dosdhnout pfiznivych vlastnosti, jelikoZ hmotnost i cena vodice mohou byt snizeny a pfi
optimalizované technologii vyroby si navic zachova velmi pfiznivou vodivost. Pfedstavené
vysledky prokdzaly pfiznivy vliv intenzivni plastické deformace na optimalizaci struktur 1
mechanickych vlastnosti Al/Cu kompozitl. Pouziti rotaéniho kovani pro vyrobu je pfinosné
1 z pohledu geometrie elektrovodnych drati, jelikoz je tato metoda vhodna pro zpracovani
teoreticky neomezené dlouhych produkti. Rotaéné kované kompozitni tyce (tlusté draty)
jsou perspektivnimi materialy napt. pro tramvajové a trolejbusové vedeni, u kterého je
zadouci kombinace vyhodnych elektrickych vlastnosti, dobré pevnosti a dlouhé Zivotnosti.
Kompozitni draty jsou také velice perspektivni pro automobilovy primysl diky potencialné
sniZzené vysledné hmotnosti automobilu pii zachovani plné funk¢nosti jeho elektroniky.

133



7 Zaveér

Cilem této prace bylo zmapovat deformacni chovani kompozitnich materiali pfi
zpracovani vybranymi metodami intenzivni plastické deformace. Prvni ¢éast prace byla
zaméfena na teoreticky vyklad vlivu smykové deformace na struktury a vlastnosti kovt a
uvedeni obecnych principtll, rovnéz zde byly predstaveny vybrané konvenc¢ni i nekonvencni
tvareci metody. Ve druhé ¢asti prace byly tyto principy uvedeny do experimentélni praxe —
tato byla vénovana experimentalni piipravé kompozitnich materiali, konkrétné praSkovému
kompozitu WNiCo a vrstvenym kompozitim Al/Cu, pomoci metod intenzivni a extrémni
plastické deformace, tj. rotacniho kovani a metody TCAP (twist channel angular pressing).

V ramci zkoumani W-NiCo kompoziti byl v prvnim kroku nalezen vhodny rezim
slinovani ptivodnich praskl z pohledu optimalizace vychozi struktury, ale také ekonomické
vyhodnosti piipadné primyslové vyroby tj. teplota 1525 °C a ¢as 30 minut. Ukazalo se, Ze
z pohledu zvyseni plasticity pfed naslednym tvafenim je vhodné slinek ze slinovaci teploty
zakalit do vody. Pro nésledné rota¢ni kovani byla zvolena jako nejvhodnéjsi teplota 900 °C.
Po takovémto zpracovani se kompozit vyznacoval tvorbou mirné textury v obou fazich, W
aglomeratech i NiCo matrici, a pomérn€ nizkymi hodnotami zbytkového napéti. Bylo rovnéz
pozorovano vyrazné zjemnéni zrna (predevsim u NiCo matrice), kompozit také vykazoval
vyhodné mechanické vlastnosti pfi statickych, kvazistatickych i dynamickych podminkach
testovani s jejich minimalni nehomogenitou po prifezu.

Ackoliv jsou vrstvené kompozity typu Al/Cu velice perspektivni, jejich pfiprava
zahrnuje jisté kritické oblasti, jimz je potieba vénovat pozornost. Jednou z takovych oblasti
je pfipadna tvorba intermetalickych fazi na rozhrani Al a Cu. Tato vétSinou vznika pfi
(lokaln€) zvySené teploté zpracovani. V této praci byly pfedstaveny tii typy vrstveni Al/Cu
kompoziti. Pii zpracovani za pokojové teploty se vSechny vykazovaly dokonalym spojenim
fazi bez pfitomnosti smésnych intermetalik na jejich rozhranich. Pro deformacni zpracovani
Al/Cu kompoziti bylo vybrano rota¢ni kovani, jelikoz je tato metoda velice vhodna a
perspektivni pro vyrobu dlouhych elektrovodnych ty¢i/dratd. Vybrany typ kompozitu byl
rovnéZ zpracovan metodou TCAP, aby bylo moZné zhodnotit vliv extrémni plastické
deformace. VSechny typy navrzenych kompozitii, jak kompozit tvofeny ucelenymi vrstvami,
tak kompozity s draty a lamelami, byly zvolenymi metodami Gspésné piipraveny.

U prvniho typu Al/Cu kompozitu tvofeného vrstvami (Al/Cu/Al a Cu/Al/Cu) byla po
rotacnim kovani za pokojové teploty ve strukturdch vSech vrstev pozorovdna vyznamné
zjemnéna zrna. U obou typu vrstveni doslo ke zpevnéni, vys$si zpevnéni bylo zaznamenano
u kompozitu Cu/Al/Cu, jeho plasticita v§ak byla nizka. Pozitivni vliv na plasticitu obou typl
vrstveni tohoto kompozitu mélo nasledné tepelné zpracovani, které ale naopak negativné
ovlivnilo pevnost z diivodu podpory rozvoje intermetalickych fazi. Nevyhodou tohoto typu
kompozitu je, ze ptesné skladani polotovarti z trubek by bylo pfi sériové vyrobé narocné.
Nasledujici experimenty tak byly provadény s modifikovanymi geometriemi obou fazi.
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Druhy typ Al/Cu kompozitu tvofeny pevnou matrici a vlozenymi draty (Al/Cu a
Cu/Al) byl rotacné kovan za pokojové teploty i za teploty 250 °C. Kovani za pokojové
teploty obecné piindSelo vys$i pevnost a niz$i plasticitu, teplota kovani 250 °C zase
podporovala pronik smykové deformace do vnitfniho objemu polotovaru i pii vétSich
kovanych primérech (v poslednich tubérech ale také dochazelo k lokalnimu vzniku
intermetalickych fazi na rozhranich). Rozvoj uzdravovacich procest byl pozorovan u
poslednich dvou ubért, vysledné kompozitni draty se vyznaCovaly UFG strukturou
(predevsim kompozit Cu/Al, u kterého ob¢ jeho slozky obsahovaly submikronova zrna).
Nejvyhodnéjsi kombinaci elektrickych a mechanickych vlastnosti vykazovaly kované draty
s vlozenou deformaci 2,8 (pramér 7,5 mm). TCAP byl u tohoto kompozitu o typu vrstveni
Al/Cu proveden jednim a dvéma prichody deformacni cestou 4. Intenzivni zjemnéni zrna a
vyrazné zvyseni mechanickych vlastnosti byly pozorovany jiz po prvnim prichodu. Po
druhém prichodu doslo k homogenizaci velikosti zrna, texturnich orientaci, i mechanickych
charakteristik napti¢ kompozitem. Souhrn experimentalné ziskanych vysledkt pro typ Al/Cu
kompozitu s draty potvrzuje piiznivy vliv extrémni smykové deformace a moznost vyuziti
kombinace protlacovani a rotaéniho kovéni pii pfipadné primyslové vyrobé takovychto
kompozitt.

Ttetim a poslednim typem zkoumanych Al/Cu kompoziti byl kompozit tvotfeny
pevnou Al matrici a vloZenymi Cu lamelami zpracovany metodou rota¢niho kovani za
pokojové teploty. Strukturni analyzy prokazaly, Ze zatimco Al matrice prochazela jistym
stupném uzdraveni struktury béhem kovacich tbéri jiz od priméru polotovaru 20 mm, u Cu
byla pozorovana vyznamna rekrystalizace az pti kovani na findlni primér 10 mm. Dodate¢né
tepelné zpracovani pii 350 °C vSak podnitilo rozvoj statické rekrystalizace v Cu struktute jiz
u pruméru 15 mm. Nejjemnéjsi struktura byla u tohoto kompozitu pozorovdna u Al matice
(~ 4 um), nedosahovala vSak UFG velikosti, coZ bylo s nejvétsi pravdépodobnosti spojeno
s designem kompozitu. Opakované stfidani Al a Cu rozhrani zpisobovalo brzdéni
plastického toku, coZ podpofila i texturni pozorovani (intenzivni textura byla pozorovana
v obou komponentach). VIliv rotacniho kovani na zvySeni mechanickych vlastnosti
kompozitu byl v§ak bezesporu pozitivni. SniZeni elektrického odporu obecné podporovalo
uzdraveni struktury, ale také vytvoreni jednotné textury ve sméru priichodu elektronti. Velmi
dobra elektricka vodivost byla pozorovdna u kompozitu kované¢ho na 15 mm, ktery sice
vykazoval vysokou hustotu dislokaci, zaroven se vSak ale také vyznaCoval velmi silnou
texturni orientaci <111>|| SD u obou Al i Cu komponent. Design kompozitu rovnéz prokazal
pozitivni vliv na rozlozeni proudové hustoty pii priachodu stfidavého proudu kompozitem
kovanym na vysledny primér 15 mm, ktery se tak ukéazal byt velice vhodnym pro pfenos
elektrického proudu, jak stejnosmérného tak stfidavého typu. Stejn€ jako v predchozim
pfipadé u kompozitu s draty lze pfi pfipadné primyslové vyrobé kompozitu s lamelami
vyuzit pro vyrobu polotovaru spojeni protlacovani a rota¢niho kovani.
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