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Kapitola 1 

Předmluva

Počátkem minulého století byly objeveny první slitiny, které v pevném sku­
penství vykazují fázovou transformaci typu uspořádání-neuspořádání. Slitina 
zlata a mědi byla jednou z nich, a proto se stala prototypem pro studium 
struktury a vlastností transformace v mnoha dalších slitinách a dostala se na 
stránky učebnic nauky o materiálech.

Od svého objevu hrají fázové transformace stále důležitější roli v průmys­
lových aplikacích nejrůznějšího zaměření. Může jít o přípravu materiálu se 
speciálními vlastnostmi, ale pak je třeba také zajistit, aby nový materiál své 
speciální vlastnosti neztratil ani v extrémních podmínkách. Nebo může jít o 
explicitní využívání vlastností fázového přechodu např. pro měření vysokých 
tlaků nebo nízkých teplot a v neposlední řadě o využití jevu tvarové paměti. 
Okruh materiálů zahrnuje různé typy ocelí, lehké slitiny na bázi hořčíku, 
keramiky, kovová skla, již zmíněné materiály s tvarovou pamětí a mnoho 
dalších.

Pro skutečně úspěšné průmyslové využití je nezbytně nutné porozumět 
procesům transformace do stále větších podrobností. Rozšiřující se výzkum 
přináší nejen nové a přesnější experimentální metody a teorie, ale také nové 
otázky a úhly pohledu.

S novými otázkami nebo novými metodami se vědci často vrací k Jed ­
noduchým“ a „dobře známým“ slitinám, aby rozšířili obecnější znalosti o
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KAPITOLA 1. PŘEDMLUVA 6

chovaní materiálu a vytvářeli základ pro pochopení složitějších systému. Sli­
tina zlata a mědi je proto stále předmětem zájmu vědecké veřejnosti a mnoho 
odborných článků uvádí, že právě jednoduchost struktury, rozmanitost cho­
vání a široká škála předchozích výsledků, která usnadňuje pochopení nových 
jevů ve srovnání s dosavadními výsledky, jsou hlavní motivací pro volbu této 
slitiny k detailnímu zkoumání.

Rozvoj počítačů v oblasti vyhodnocení experimentů umožnil vznik mnoha 
metod na trojrozměrné zobrazování materiálu (tunelovací mikroskopie, mi­
kroskopie atomových sil -  AFM nebo 3D elektronová difrakce). Je možno 
zkoumat morfologii povrchu, tvary zrn, prostorové rozmístění poruch nebo i 
polohy jednotlivých atomů.

Jiné metody, které byly tradičně využívány jen za pokojových teplot bez 
možnosti aplikace specifických podmínek (post-mortem1), je nyní možné vy­
užívat v reálném čase, kdy je vzorek vystaven specifickým podmínkám ex­
perimentu (in-situ). Takové metody pak přímo vybízí ke srovnání výsledků 
získaných v režimech in-situ a post-mortem. Jde například o transmisní elek­
tronovou mikroskopii nebo optickou mikroskopii.

Hlavní motivací k vytvoření této práce byly překvapivé výsledky2 [1, 2, 3, 
4, 5] pozorované na slitině CuAu při aplikaci nových metod (AFM, akustická 
emise, in-situ optická mikroskopie -  kinematografie) a netradičních režimů 
žíhání a kalení. Cílem práce je tedy podrobnější prozkoumání pozorovaných 
jevů při použití stejných metod a stejné slitiny ve vztahu k proměnným pod­
mínkám experimentu (např. vnější mechanická napětí, proměnné rychlosti 
změn teploty nebo různé výchozí stavy vzorků).

Rozčlenění práce do jednotlivých kapitol odpovídá struktuře běžných od­
borných publikací. Úvodní teoretická část je rozdělena do dvou na sebe na­
vazujících bloků. První blok (kapitola 2) je zaměřen na seznámení s proble­
matikou fázových transformací obecně a uvedení dále používaných pojmů.
V tomto bloku jsou zmiňovány vlastnosti slitiny CuAu pouze jako ilustra-

1Přesnéjší vymezení pojmů in-situ a post-mortem je uvedeno v kapitole 4
2Podrobněji viz kapitolu 3.6
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tivní příklad obecnějšího chování. Oproti tomu druhý blok (kapitola 3) shr­
nuje vlastnosti slitiny CuAu podle dostupných literárních pramenů.

Na tomto místě bych rád poděkoval všem pracovníkům katedry fyziky 
kovů MFF UK za jejich pomoc a asistenci při provádění experimentů, za četné 
konzultace, jakož i za osobní přístup a přátelské přijetí za člena týmu. Dále 
bych rád poděkoval rodičům, všem přátelům a kolegům, kteří mě po celou 
dobu podporovali. A přestože jsem nechtěl uvádět skutečně dlouhý jmenný 
seznam všech, kteří se přímo či nepřímo na práci podíleli, rád bych uvedl dvě 
jména. Chtěl bych poděkovat svému školiteli Doc. RNDr. Vladimíru Šímovi, 
CSc. za vedení po celou dobu práce, za nespočetné konzultace a v neposlední 
řadě za nekonečnou trpělivost, díky které se mi podařilo tuto práci dokončit. 
Pak bych rád poděkoval Prof. Dr. Hartmutu Neuhäuserovi, který mi zajistil 
pobyt na Technické univerzitě Carolo-Wilhelmina v Braunschweigu (SRN) 
a tím mi umožnil získat řadu výsledků na unikátním experimentálním vyba­
vení. Jemu jsem vděčný za osobní přístup a za pomoc při řešení vědeckých, 
administrativních i osobních problémů spojených s dlouhodobým pobytem 
v zahraničí.



Kapitola 2 

Teoretický úvod

2.1 Popis fázových transformací

K pojmu „fázová transformace“ je možno dojít dvěma různými způsoby. Buď 
je možno hledat podmínky, za kterých je systém tvořen různými fázemi, nebo 
je možné spojovat fázovou transformaci s podmínkami, při nichž existuje ne- 
spojitost některých derivací Gibbsovy volné entalpie G. Druhý postup je 
zajímavý tím, že na základě derivací volné entalpie G můžeme odvozovat 
základní vlastnosti systému jako celku v podmínkách blízkých fázové trans­
formaci (např. latentní teplo transformace, změny v objemu, entropii nebo 
specifickém teple), aniž bychom nutně museli studovat, zdaje systém homo­
genní, či zda se skládá z více fází. Dá se ukázat, že oba postupy jsou vzájemně 
ekvivalentní. Začneme tedy pojmem fáze a možností rovnováhy více fází:

Fáze je homogenní část vzorku, která má stejné stavové fyzikální a chemické 
vlastnosti.

Každá fáze se může skládat z více nezávislých složek. Pokud nemohou 
v systému probíhat chemické reakce, pojem složka splývá s pojmem látka 
(prvek, sloučenina). V případě, že může docházet k reakcím, je počet nezá­
vislých složek roven rozdílu počtu látek a počtu možných chemických reakcí. 
Počet nezávislých složek označme k.

8
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Obrázek 2.1: Ukázka kongruentniho (K ) ,  eutektického (E )  a peritektického 

( P )  bodu ve fázovém diagramu T  — μ, resp. T  — x.

čeny písmeny Pokud se rovnovážny systém „nachází“ mezi oběma

křivkami, tak to znamená, že jsou v systému dvě různé fáze s různým slože­

ním odpovídajícím bodům na hranici (při dané teplotě). Dvoufázové oblasti 

nejsou v obrázku označeny žádným písmenem. Poměr množství jednotlivých 

fází se ustálí tak, že průměrné složení celého systému odpovídá poměru slo­

žek ve slitině (tedy našemu složení v bodě mezi oběma křivkami). Křivky 

se mohou vzájemně dotýkat pouze v případě, že je složení obou fází stejné. 

Dochází k tomu zpravidla jen v několika diskrétních bodech pro maximální 

nebo minimální teplotu koexistence obou fází. Takový bod pak nazýváme 

kongruentní.

Tři různé fáze mohou v diagramu koexistovat pouze v diskrétních bodech. 

V  diagramu teploty a chemického potenciálu jde o jednoduchý hraniční bod 

tří různých oblastí. Mají-li hranice v okolí takového bodu tvar písmene Y  

(za předpokladu, že osa teploty je svislá a roste směrem vzhůru), pak bod
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že 72(Tc, Pc)  =  O a 73(TC, Pc) =  0 . Z podmínky minima pro fázi η φ 0  pak 

dostaneme podmínku 74 (Tc, Pc) >  0. Další členy rozvoje již nepřinášejí žádné 

kvalitativní změny. Má-li být současně splněna podmínka pro 72 i 73, pak buď 

musí docházet k přechodu jen v několika izolovaných bodech (Tc, Pc) nebo je 

73 rovno 0 identicky. Jinými slovy: Pokud zjistíme, že 73 pro náš systém není 

rovno 0, jde vždy o fázový přechod I. druhu.

ε
o

Obrázek 2.2: Závislost potenciálu G {q ) na parametru uspořádání η pro pře­

chod II. druhu (vlevo) a I. druhu (vpravo). Tučná křivka vyznačuje polohy 

minima pro různé teploty T. Význam jednotlivých křivek je  popsán v textu.

Zvolíme-li závislost 72 =  a.(T — Tc), 73 =  0 a 74 konstantní kladné, 

dostaneme pro rovnovážnou hodnotu ηΓ vztah:

(2.3)

odkud dostaneme řešení rjr = 0 a η? = f -̂{Tc — T). Druhou derivací lze 

snadno ověřit, že pro T > Tc je jediným minimem ητ = 0 (druhé řešení je 

imaginární) a pro T < T C má funkce dvě minima ηΓ = ±^J^.(TC — T). Řešení 

η =  0 odpovídá lokálnímu maximu. Závislost je zachycena na obrázku 2.2 

vlevo. Křivka číslo 1 odpovídá teplotě T >  Tc a má pouze jedno minimum 

pro T]r =  0. Křivka číslo 3 odpovídá teplotě T < T C a má dvě různá minima 

pro různé znaménko parametru ηΓ. Závislost polohy obou minim pro různé
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(podle definice) nespojité první derivace volné entalpie G. Dochází tedy ke 

skokové změně entropie

indexy +  a — označují derivace zprava a zleva. Přímým důsledkem skoku 

v entropii při kritické teplotě je uvolnění nebo absorpce latentního tepla 

A Q  =  T .A S . Zároveň při měření latentního tepla a tepelné kapacity (tedy 

při ohřevu nebo chlazení) dochází k přehřátí nebo podchlazení, takže latentní 

teplo se uvolňuje při jiné teplotě, než při které se absorbovalo. Je tedy pozo­

rovatelná teplotní hystereze chování.

V  případě transformace II. druhu jsou první derivace volné entalpie spo­

jité, a proto nedochází ke skoku v parametru uspořádání ani v entropii nebo 

objemu. Nelze tedy pozorovat uvolňování nebo absorpci latentního tepla. 

Přesto ale dochází k velmi prudkému zvyšování entropie těsně pod kritickou 

teplotou. Jakmile dosáhne teplota hodnoty Tc, entropie se už dále nezvyšuje. 

Lze tedy pozorovat skok v první derivaci entropie (druhé derivaci G ), který 

se měřitelně projeví jako skok v teplotní závislosti měrné tepelné kapacity 

c =  T . f f  V  případě transformace II. druhu nedochází k podchlazení ani 

přehřátí a nelze tedy pozorovat hysterezní chování.

2.2 Uspořádání na dlouhou vzdálenost

V minulé kapitole byl popsán fenomén fázové transformace, aniž by bylo 

specifikováno, čím se od sebe liší jednotlivé fáze. Rozdíl mezi fázemi byl 

kvantifikován obecným parametrem η. Konkrétní volba parametru η vyplývá 

až z popisu konkrétního typu transformace.

Fázové transformace představují jistou změnu pořádku (strukturního, 

magnetického,. . . ) .  Pojmy „uspořádání“ a „neuspořádání“ lze vymezit např. 

na třech různých úrovních:
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Dokonce i mechanismy transformace mohou být podobné, například pro 
transformace prvního druhu je jedním z možných mechanismů tzv. nukleace 
a růst.

Společnou charakteristikou prvních dvou pojetí pojmu uspořádání je i 
velmi častá možnost zakalení. Pojem „zakalení“ můžeme chápat takto:

Zakalení je rychlé ochlazení materiálu z jedné teploty (teplota žíhání) na 
druhou (teplota kalení). Rychlost chlazení je zvolena tak, aby v jeho 
průběhu nemohlo dojít k výrazné migraci atomů. Kalením je tedy 
možné zachovat takové složení a strukturu vzorku, jaké odpovídalo tep­
lotě žíhání, přestože rovnovážné složení a struktura vzorku odpovídající 
teplotě kalení může být obecně jiná. Teplota kalení je zpravidla volena 
tak, aby se nežádoucí difúze atomů omezila na zanedbatelnou úroveň a 
vzorek si dlouhodobě zachoval vlastnosti vzniklé kalením.

Od společných projevů uspořádání přejděme k uspořádám v intermetalikách. 
Intermetalika jsou slitiny, v nichž alespoň jedna komponenta je kovový pr­
vek, a vyznačují se tendencí atomů obklopovat se atomy ostatních druhů. 
Tato tendence za určitých podmínek vede k pravidelnému uspořádání atomů 
na dlouhou vzdálenost. Uspořádaná fáze má potom zcela jiné fyzikální vlast­
nosti než fáze s náhodným uspořádáním atomů (byť se stejným složením). Pro 
intermetalika je tedy charakteristické druhé z výše uvedených pojetí pojmu 
uspořádání. Stechiometrický poměr intermetalik se dá popsat jednoduchým 
chemickým vzorcem, ale na rozdíl od chemických sloučenin bývá uspořádaná 
fáze stabilní v širokém okolí stechiometrického složení.

Nejprve si všimněme, co znamenají pojmy dokonale neuspořádaného a 
dokonale uspořádaného stavu. Stav budeme považovat za dokonale neuspořá­
daný, pokud je každá z atomových poloh struktury obsazena náhodně atomy 
jednotlivých prvků s pravděpodobnostmi, které odpovídají molární koncen­
traci prvků v materiálu. Naproti tomu dokonale uspořádaný stav je cha­
rakteristický jednoznačným obsazením jednotlivých krystalografických poloh 
atomy konkrétních prvků. Skutečně dokonale uspořádaného stavu nelze z ter­
modynamických důvodů nikdy dosáhnout. Bylo by k tomu potřeba absolutně
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přesné stechiometrické složení, žádné příměsi, vakance nebo jiné poruchy a 

navíc nulová termodynamická teplota.

Mezi uvedenými extrémy existuje široká škála částečně uspořádaných 

stavů, které se vyznačují tím, že obsahují několik různých atomových po­

loh4, které jsou obsazeny náhodně, ale pravděpodobnosti jejich obsazení se 

liší od molárních koncentrací zastoupených prvků. Pro jednoduchost před­

pokládejme, že v krystalu jsou jen atomy dvou různých prvků A  a B.  Jejich 

moláxní zlomky označme xa  a x b - Dále označme pravděpodobnost obsazení 

„správných“ poloh pravděpodobnost obsazení „špatných“ poloh

wa  a w b · Parametr uspořádání pak definujme jako rozdíl:

(2.5)

Oba vztahy dávají stejný výsledek protože:

(2.6)

Pro dokonale uspořádaný stav dostaneme τa =  tb =  1) zatímco pro dokonale 

neuspořádaný stav dostaneme ta =  wb  a re  =  w a - Většina učebnic definuje 

parametr uspořádám obdobně (např. [7, 8]), ale příliš se nezabývají otázkou, 

co je „správná“ a „špatná“ atomová poloha. Popišme problém trochu blíže. 

Ze vztahu 2.5 je zřejmé, že paxametr uspořádání η může nabývat hodnot 

z intervalu od —1 do 1. Už však z něho není zřejmé, že pokud existuje nějaký 

prvek symetrie5, který převede některé „správné“ polohy na „špatné“ a nao­

pak, stane se tento prvek symetrie prvkem grupy symetrie6 neuspořádaného 

stavu, zatímco pro všechny ostatní hodnoty parametru uspořádání nemůže 

být prvkem grupy symetrie. Zvýšením počtu prvků symetrie v grupě symet­

rie vzroste i počet ekvivalentních poloh a polohy, které byly v uspořádaném

4 Atomovou polohou v tomto kontextu budeme rozumět množinu všech pozic atomů 

v krystalu, které jsou v rámci dané mřížky ekvivalentní. Proto je možné uvažovat o atomové 

poloze tak, že je obsazena „průměrným atomem".
5Prvek symetrie je lineární transformace, která převádí krystalovou strukturu samu na 

sebe. Jde o posunutí, otočení, zrcadlení a jejich kombinace.
6Grupou symetrie budeme chápat grupu všech prvků symetrie krystalu. Jde tedy o 

prostorovou grupu, kterou doplníme o vSechny mřížové translace.
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stavu rozlišitelné a bylo možno je rozlišit na „správné“ a „špatné“, nyní roz­
lišitelné nejsou. Zároveň může dojít i ke změně krystalové třídy. To znamená, 
že zánikem uspořádání, kdy parametr η =  0 , dojde k zásadní kvalitativní 
změně.

Komplikovaná je i interpretace záporných hodnot parametru uspořádání. 
Jednodušší případ nastane, máme-li pouze dvě atomové polohy, které se na­
víc při zániku uspořádání stanou nerozlišitelnými. V takovém případě je zcela 
jedno, kterou z nich označíme jako „správnou“ a kterou jako „špatnou“. Při 
záměně významu atomových poloh dojde ke změně znaménka parametru η, 
ale nevznikne žádný dopad na fyzikální vlastnosti materiálu. Proto např. Gi- 
bbsův potenciál G musí být sudou funkcí parametru η. Tato situace nastává 
např. ve slitině CuAu.

Složitější situace nastane v případě, že do hry vstupuje více atomo­
vých poloh. Například pro slitinu CuAuß je pro atomy mědi jedna poloha 
„správná“ a tři polohy „špatné“. Mějme nějakou kladnou hodnotu parame­
tru uspořádání a postupně snižujme pravděpodobnost obsazení „správné“ 
polohy atomem mědi. Atomy začnou přecházet do zbývajících tří atomových 
poloh a parametr uspořádání se snižuje, až dosáhne nulové hodnoty. Budeme- 
li dále snižovat koncentraci mědi ve „správné“ poloze, může dojít ke dvěma 
různým situacím. Bucf se atomy mědi budou dále rozdělovat mezi všechny 
tři zbylé atomové polohy, nebo začnou preferovat jednu z nich. V prvním 
případě máme skutečně systém popsaný záporným parametrem uspořádání, 
zatímco v druhém případě je parametr uspořádání kladný a je třeba označit 
preferovanou polohu jako „správnou“. S ohledem na odlišnost obou možností 
nemusí být zde Gibbsův potenciál G sudou funkcí parametru η.

2.3 Makroskopické projevy uspořádání

2.3.1 Narušení symetrie a vznik domén

Už v minulé kapitole jsme uvedli, že při dosažení neuspořádaného stavu η = 0 
vzroste počet prvků symetrie v grupě symetrie krystalu. Grupa symetrie
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Obecně lze říci, že úbytek počtu prvků symetrie vyvolá vznik nových 
difŕakčních reflexí. Příčinou je to, že v neuspořádané slitině byla amplituda 
rozptylu atomů v jednotlivých množinách atomových poloh statisticky stejná, 
a proto mohlo dojít v určitých směrech k totální negativní interferenci odra­
žených vln s vlnami odraženými od ekvivalentních atomových poloh. V oka­
mžiku uspořádání dojde ke změně průměrné amplitudy rozptylu atomů v jed­
notlivých atomových polohách a tím k různé intenzitě odražených vln. Vzá­
jemná negativní interference již není totální, ale jen částečná, a proto se 
objeví nová reflexe. Můžeme též hovořit o porušení „vyhasínacích pravidel“7.

Další důsledek změny symetrie mřížky souvisí s tím, že vazby mezi atomy 
jednotlivých prvků mají různou závislost síly na vzdálenosti mezi středy 
atomů. Změnou symetrie okolí jednotlivých atomů dojde ke změnám vzájem­
ných vzdáleností mezi atomy a tím i ke změně rozměrů elementární buňky
V difrakčním obraze se změna poloh atomů projeví posunem odpovídajících 
reflexí. Může dojít též k rozštěpení jedné reflexe na několik nebo ke vzniku 
satelitních reflexí v okolí reflexe původní.

Skutečnost, že reflexe uspořádané slitiny je posunutá vůči poloze analo­
gické reflexe ve slitině neuspořádané, ještě neznamená, že by se v průběhu 
procesu uspořádání musela reflexe spojitě stěhovat z jednoho místa na druhé. 
Může též plynule vyhasínat na původní pozici za současného růstu intenzity 
reflexe na nové pozici. Který z těchto dvou projevů bude pozorován, zá­
visí nejen na vzájemných geometrických souvislostech mezi uspořádanou a 
neuspořádanou slitinou, ale i na procesu transformace mezi oběma stavy. 
P lynulý  posuv reflexe z jednoho místa na druhé odpovídá situaci, kdy se

7Pojem „vyhasfnací pravidlo“ je obvykle vázán na volbu centrované elementární buňky. 
K porušení pravidla pak dojde tak, že buňka vznikem uspořádání změní svou symetrii 
(centrování) aniž by změnila rozměr. Často ale popisujeme neuspořádanou fázi nějakou 
primitivní buňkou, která pro popis uspořádané fáze nestačí a je třeba vzít buňku několi­
kanásobně větší. Se zvětšením elementární buňky je přímo svázáno zvýšení počtu reflexí. 
Vzhledem k tomu, že jde pouze o různý popis téhož fyzikálního jevu, není třeba mezi 
oběma „mechanismy“ rozlišovat (poloha pozorovaných reflexí nemůže záviset na volbě 
elementární buňky v dané mříži).
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spojitě transformuje většina objemu najednou. Vyhasínání původní 
pozice za vzniku reflexe v nové pozici odpovídá situaci, kdy v nějakém místě 
slitiny vznikne zárodek uspořádané fáze, který již má rozměry elemen­
tární buňky odpovídající finálnímu stavu. Tento zárodek postupně narůstá 
do celého objemu vzorku. Mechanismy fázové transformace budou podrobněji 
popsány v kapitole 2.4.

Můžeme tedy shrnout: Vznik uspořádání na dlouhou vzdálenost se projeví 
v difrakčním experimentu vznikem nových reflexí (porušením vyhasínacích 
pravidel) a posunem stávajících reflexí do nových pozic (prostým posunem, 
rozštěpením nebo vznikem satelitů kolem původní reflexe). Cílové polohy 
může reflexe dosáhnout buď spojitým přesunem nebo vyhasnutím na původ­
ním místě a vznikem na místě novém.

2.3.3 Tvarové změny

Dalším poměrně logickým důsledkem uspořádání a s ním spojené změny sy­
metrie vzorku je změna rozměrů vzorku. Už bylo zmíněno, že v uspořádaném 
stavu může být výrazně jiné nejbližší okolí jednotlivých atomů než ve stavu 
neuspořádaném, a proto lze očekávat i změny meziatomových a mezirovin- 
ných vzdáleností. V konečném důsledku pak dojde ke změně objemu a tvaru 
vzorku. Možnost skokové změny objemu během transformace fenomenolo­
gicky připouští i samotná termodynamika transformace (viz kapitolu 2 .1 .2 ).

Pokud bodová grupa symetrie uspořádaného stavu dovoluje anizotropní 
chování (podle Neumannova principu musí grupa symetrie fyzikální veličiny 
obsahovat všechny prvky bodové grupy krystalu -  viz např. {9]), lze očekávat, 
že změna tvaru může být anizotropní. Takové chování lze pozorovat právě 
na slitině CuAu. Uspořádaný stav slitiny je tetragonální, což umožňuje jiné 
chování ve směru tetragonální osy c než ve směrech kolmých. Při uspořádání 
pak dochází ke zkrácení ve směru tetragonální osy c krystalu a prodloužení 
v rovině kolmé na tuto osu.

Se snížením symetrie je přímo svázán vznik domén. Jestliže symetrie ne­
uspořádaného stavu neumožňuje anizotropii (neuspořádaný stav CuAu je
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Vlivem uspořádání na dlouhou vzdálenost dojde k úbytku prvků syme­
trie -  mezi nimi i možných translací (většinou těch nejkratších). Dislokace 
proto buď nemohou odpovídající skluzový systém už dále používat, nebo 
musí mít několikanásobně delší Burgersův vektor. Projde-li však za sebou 
několik dislokací toutéž skluzovou rovinou, pak výsledné posunutí v této ro­
vině odpovídá součtu Burgersových vektorů dílčích dislokací. Pokud celkové 
posunutí v rovině odpovídá mřížové translaci uspořádané mříže, pak průcho­
dem skupiny dislokací nedochází k porušení mříže ani v případě, že jednotlivé 
dislokace ve skupině mají Burgersův vektor podstatně kratší. Takovou sku­
pinu dislokací, jejichž jednotlivé Burgersovy vektory neodpovídají translační 
symetrii uspořádané mříže, ale součtový vektor symetrii odpovídá, nazýváme 
superdislokace.

Z definice je zřejmé, že průchodem první dílčí dislokace se symetrie krys­
talu poruší (průchody mezilehlých dislokací tuto poruchu dále modifikují) a 
teprve průchodem poslední dislokace patřící k dané superdislokaci se symet­
rie krystalu opět obnoví. Mezi první a poslední dislokací tedy vzniká plošná 
porucha (antifázová hranice), která zvyšuje energii superdislokace. Plocha 
hranice a s ní související dodatečná energie roste s rostoucí vzdáleností první 
a poslední dislokace, proto existuje síla, kterou se obě dislokace vzájemně 
přitahují. Naproti tomu jejich souhlasná napěťová pole způsobují vzájemné 
odpuzování. Podmínka rovnováhy přitažlivé a odpudivé síly potom určuje 
rovnovážnou vzdálenost jednotlivých dislokací v superdislokaci.

Energie superdislokace je podstatně větší než energie samostatné dislo­
kace, a proto je výrazně omezena možnost vzniku superdislokaci. Jejich po­
hyb by ale neměl být výrazně omezen, protože veškerá energie potřebná k vy­
tváření antifázové hranice by se měla uvolnit při jejím zániku po průchodu 
poslední dislokace. Problém je v tom, že atomy na antifázové hranici mají 
nyní pozměněné nejbližší sousedy a to tím nejméně výhodným způsobem. Po­
kud jim to difúze dovolí, pak se pokusí znovu vytvořit uspořádaný stav. Tím 
se ale antifázová hranice „rozmaže“ a závěrečná dislokace nemůže dokonale 
navrátit uspořádaný stav. Energie, která se průchodem poslední dislokace
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uvolní, je pak podstatné menší než energie, která byla zapotřebí k vytvoření 
neporušené antifázové hranice. S poklesem energie „rozmazané“ hranice však 
poklesne i přitažlivá síla mezi dislokacemi, jejich vzdálenost se zvýší a tím 
vzniká ještě větší možnost difúzního porušení hranice. V konečném důsledku 
se mohou jednotlivé dislokace od sebe zcela odtrhnout. Proto je pohyb su- 
perdislokací výrazně obtížnější než pohyb jednoduchých dislokací. Výrazně 
je omezen i počet možných skluzových systémů a materiál proto vykazuje 
v uspořádaném stavu mnohem vyšší pevnost.

Pojem „dvojčatění“ není přímo svázán s existencí uspořádání, ale spíše 
obecně s krystalovými strukturami, které nemají některé roviny zrcadlení.
V takové struktuře mohou vznikat oblasti, které mají vzájemně zrcadlové 
uspořádání atomů. Tyto oblasti se označují jako dvojčata . Pokud se ani při 
přímém porovnání struktury dvojčat od sebe příliš neliší (například v jedné 
modifikaci je klíčový atom vychýlen ze střední polohy na levou stranu a 
v druhé modifikaci naopak na pravou stranu), pak je možné vnějším mecha­
nickým napětím dvojče „překlopit“ na opačnou orientaci. Překlopení pro­
běhne jako při pádu dominových kostek, tedy rychlostí zvuku se překlopí 
jedria část za druhou, až se překlopí celý objem dvojčete. Po vzniku uspořá­
dání se však může stát, že překlopením dojde k přerozdělení uspořádaných 
atomů tak, že jejich vzájemné polohy neodpovídají potřebné uspořádané 
struktuře a vznikne úplně jiná struktura. Takové překlopení je energeticky 
velmi nevýhodné, a proto prakticky nemožné. Vznikem uspořádání tedy do­
jde k zablokování některých možností mechanického dvojčatění, což stejně 
jako vznik superdislokací vede k vyšší pevnosti uspořádaného materiálu.

Pomocí překlápění mohou vznikat nebo zanikat tzv. m echanická dvoj­
čata. Existují však i dvojčata, která není možné pouhou mechanickou silou 
překlopit z jedné orientace na druhou, protože je k tomu potřeba přemístění 
atomů na vzdálenost delší než je mřížková konstanta. Vzniknou například 
při krystalizaci materiálu a zůstávají v něm v nezměněné podobě. Taková 
dvojčata se nazývají růstová. Růstová dvojčata také přispívají k pevnosti 
materiálu, protože žádné nebo jen některé dislokace mají vhodný Burgersův
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vektor, aby mohly volně projít oběma orientacemi dvojčete. Všechny ostatní 
dislokace se na hranici dvojčat zastaví a nemohou pokračovat, nebo musí 
vytvořit superdislokace. Obdobně je přítomností růstových dvojčat kompli­
kováno mechanické dvojčatění.

Jak tedy souvisí dvojčatění s procesem uspořádání? Souvislost se objeví 
v případě, že v důsledku úbytku symetrie během uspořádání vymizí i ně­
které zrcadlové roviny. V uspořádané slitině pak mohou vznikat dvojčata, 
která nemohla vzniknout v neuspořádaném stavu. Pokud mají tato dvoj­
čata povahu mechanických dvojčat, pak vzniká v uspořádaném stavu nový 
deformační mechanismus, který nebyl možný v neuspořádaném stavu a me­
chanické vlastnosti uspořádaného stavu proto budou jiné.

Samozřejmě, že během rozuspořádání se opět objeví roviny zrcadlení a 
vymizí veškeré rozdíly mezi „levými“ a „pravými“ dvojčaty a všechna dvoj­
čata v těchto rovinách zmizí. Důsledek je velmi důležitý a zajímavý. Slitiny 
s touto vlastností mají totiž „tvarovou paměť“. Jestliže necháme vzorek sli­
tiny v nějakém tvaru uspořádat a pak jej zdeformujeme do jiného tvaru (je 
třeba dodržet malé deformace «  1% tak, aby veškeré deformace v uspořáda­
ném stavu proběhly pouze dvojčatěním), dojde deformací k přeuspořádání 
dvojčat. Při zpětném rozuspořádání se však zcela setřou rozdíly mezi dvoj­
čaty a tudíž i důsledky jejich přerozdělování a vzorek se vrátí do tvaru, který 
měl před uvedením do uspořádaného stavu.

Demonstrační pokus může probíhat například takto: Vezmeme drátek 
vyrobený z materiálu s tvarovou pamětí (drátek proto, že i velká ohnutí způ­
sobují jen malé deformace a pokus je působivější). Drátek v neuspořádaném 
stavu vytvarujeme do nějakého složitého tvaru (deformace probíhá bez účasti 
dvojčat a je proto trvalá). Potom vzorek ochladíme (necháme uspořádat) a 
můžeme ho třeba narovnat. Necháme-li vzorek znovu ohřát, dojde k rozuspo­
řádání a vzorek se sám „po paměti“ zkroutí do onoho složitého tvaru.

K paměťovému jevu mohou přispívat i růstová dvojčata. Ta sice není 
možné přímo překlopit mechanickou silou, ale pokud budeme na vzorek pů­
sobit silou během procesu uspořádání, můžeme preferovat některé orientace



KAPITOLA 2. TEORETICKÝ ÚVOD 29

dvojčat. Během procesu uspořádání se bude vzorek pomalu deformovat smě­
rem, který jsme mu vnější silou „naznačili“ . Může dokonce v deformování 
pokračovat i po odtížení vnější síly, protože s pokračujícím procesem uspo­
řádání dále narůstají dvojčata, která byla vnější silou iniciována Při ohřevu 
a návratu do neuspořádaného stavu se vzorek vrátí do původního tvaru. Jev 
byl pozorován přímo na slitině CuAu v práci [10].

Detailní popis dislokací, superdislokací, mechanických a růstových dvojčat 
a jejich vzájemné interakce ve slitině CuAu je uveden v kapitole 3.4.

2.4 Mechanismy fázových transformací

Landauova teorie popisuje existenci uspořádaného a neuspořádaného stavu, 
skutečnost, že ani v uspořádaném stavu není uspořádání dokonalé, a teplotu 
při níž dochází k uspořádání. Studuje však jen rovnovážné stavy, a proto 
neříká nic o průběhu fázové transformace jako takové.

Nicméně lze předpokládat, že hnací silou pro transformaci je rozdíl mo- 
lární entalpie G mezi aktuálním stavem (ať již metastabilním nebo zcela 
nestabilním) a cílovým rovnovážným stavem. Z velikosti hnací síly však ještě 
nelze jednoznačně vyvodit rychlost transformace. Existují totiž dva základní 
typy chování materiálu během transformace. Buď dochází k přesunům atomů 
na delší vzdálenosti a záměnám jejich poloh, pak rychlost transformace ur­
čuje difúze, nebo je možno atomy „přesmyknout“ z jedné polohy do druhé 
(podobně jako je tomu u dvojčat), pak transformace probíhá „dominovým 
efektem“ a její rychlost nezávisí na teplotě (rozhraní staré a nové fáze se po­
hybuje prakticky rychlostí zvuku). První typ lze označit jako transformace 
řízené difúzí, zatímco druhý typ jako bezdifúzní nebo též martenzitické 
transformace.
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2.4.1 Martenzitická transformace

Název martenzitické transformace9 je odvozen od jedné z fází ve slitině Fe-C 
— martenzitu. Martenzit vzniká z austenitu (další fáze slitiny Fe-C) právě 
martenzitickou transformací.

Její základní charakteristikou je to, že během transformace se atomy 
pouze přesmykují z původních pozic na pozice nové, aniž by muselo docházet 
k jejich difúzi. Postup je velmi podobný přesmyknutí dvojčat z jedné orien­
tace na druhou. Díky značné podobnosti s dvojčatěním můžeme tvrdit, že 
dvojčatění je speciálním případem martenzitické transformace, při kterém se 
výchozí a konečná struktura liší pouze orientací. Rozhraní staré a nové fáze 
se pohybuje vzorkem rychlostí zvuku pomocí „dominového efektu“. Rychlost 
tedy nezávisí na teplotě.

Na teplotě závisí délka počáteční prodlevy (transformace neproběhne oka­
mžitě, ale až po uplynutí nějaké inkubační doby) a transformovaný objem. 
Transformace začíná u teploty Ma a končí u teploty M/. Je-li teplota nižší 
než M f , proběhne transformace v celém objemu vzorku, ale pokud teplota 
leží mezi Ms a M/, dojde k transformaci pouze v části vzorku. Snížíme-li 
teplotu dodatečně, dojde opět ke zdržení o počáteční časovou prodlevu a pak 
transformuje další část objemu vzorku. Transformovaný objem je však menší, 
než kdyby k transformaci došlo najednou

Vzhledem k tomu, že k transformaci dochází pouze přesmyknutím atomů 
z jedné polohy do druhé, je zřejmé, že tento druh transformace může probíhat 
pouze v pevném skupenství a nemůže při něm vznikat nebo zanikat uspo­
řádání (mění se pouze jedna uspořádaná struktura v jinou). Nová fáze musí 
mít přesně stejné složení jako fáze původní a mřížka nové fáze koherentním 
způsobem navazuje na mřížku původní.

Při zpětné transformaci dojde ke zpětnému přesmyknutí. Atomy se tak 
dostanou na svá původní místa. Pokud při transformaci došlo k nějaké makro­
skopické změně tvaru, pak se při zpětné transformaci vrátí i původní tvar.

9Podrobnější charakteristiku martenzitických transformací a transformací řízených di­
fúzí lze najít například v [lij
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V tomto smyslu je martenzitická transformace vratná. Naproti tomu při 
transformaci řízené difúzí mohou atomy difundovat do jiných krystalových 
poloh a domény, které vznikají, mohou mít jinou orientaci. Vratnost tedy 
nelze pozorovat. Vratnost při martenzitické transformaci spočívá i v tom, že 
pokud z jedné domény vzniklo několik domén s různou orientací, pak se při 
zpětné transformaci spojí opět do domény jediné.

Tím, že se na martenzitické transformaci nepodílí difúze, je i značně ome­
zena možnost zakalení austenitického stavu. Se snižující se teplotou dochází 
ke zkracování počáteční prodlevy a transformace často proběhne již během 
chlazení. Pokud se přesto podaří ochladit vzorek na nízkou teplotu, aniž by 
došlo k transformaci, chybí mechanismus, který zabránil proběhnutí trans­
formace při nízké teplotě (u difúzně řízených transformací je to právě velmi 
pomalá rychlost difúze, která zabraňuje transformaci zakaleného stavu).

Průběh martenzitické transformace lze výrazně ovlivnit přítomností vněj­
šího napětí jak pozitivně tak i negativně v závislosti na orientaci napětí vůči 
krystalu. Tak je možné dosáhnout úplné transformace i při teplotách uvnitř 
intervalu Ms a M/, případně vyvolat transformaci nad teplotou M,, nebo 
naopak transformaci zabránit.

Pokud je výchozí fáze plasticky deformována před začátkem transformace, 
pak dojde v důsledku poruch mříže ke zmenšení transformovaného objemu a 
ke snížení teplot Ms a Mj.

2.4.2 Transformace řízené difúzí

Pro transformace řízené difúzí je charakteristická nutnost migrace atomů 
mezi jednotlivými atomovými polohami prostřednictvím difúze. Průběh di­
fúzně řízené transformace závisí na tom, zda původní fáze je metastabilní 
nebo zcela nestabilní (tedy zda existuje či neexistuje lokální minimum volné 
entalpie odpovídající původní fázi). V prvním případě bude transformace 
probíhat nukleacf a růstem zárodků nové fáze uvnitř objemu původní 
fáze, v druhém případě jde o spinodálnf rozpad původní fáze.

Klasická teorie nukleace a růstu popisuje kondenzaci páry v kapalinu
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případně tuhnutí kapaliny do pevného skupenství. Předpokládá, že existuje 

kladný rozdíl mezi volnou entalpií původní a nové fáze. Naproti tomu existuje 

kladná energie rozhraní10 mezi starou a novou fází (tedy povrchu zárodku). 

Celkovou změnu volné entalpie spojenou se zárodkem, můžeme určit jako 

rozdíl volné entalpie zárodku a volné entalpie stejného množství netransfor­

movaného materiálu.

kde V  je objem zárodku, c je počet atomů v jednotce objemu, g\ a g2 jsou 

molární volné entalpie původní a nové fáze, a je plošná hustota povrchové 

energie a 5  je plocha povrchu zárodku.

Abychom mohli určit skutečnou velikost volné entalpie a její závislost na 

velikosti zárodku, musíme dodat nějaký předpoklad o tvaru zárodku. V  pří­

padě kondenzace par lze snadno předpokládat tvar koule. U transformací 

mezi uspořádaným a neuspořádaným stavem v pevném skupenství není tvar 

tak jednoduše zjistitelný. Nicméně pro kouli dostaneme:

Pokud má být zárodek stabilní a má dále narůstat, pak musí změna volné 

entalpie zárodku A G  klesat s rostoucím objemem (resp. poloměrem). Tedy:

Hodnota minimálního stabilního poloměru zárodku je kladná, protože volná 

entalpie nové fáze je menší než volná entalpie fáze původní. Z termodynamiky 

vyplývá, že rozdíl volných entalpií je nulový, pokud je teplota vzorku právě

,0Existence kladné povrchové energie přímo souvisí s Laplaceovým tlakem, který působí 

na vnitřek zárodku. Tlak uvnitř zárodku je tedy součtem tlaku vně zárodku a tlaku La- 

placeova. Hodnotu Laplaceova tlaku získáme jako derivaci energie povrchu podle objemu 

zárodku.
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rovna teplotě transformace a při zvětšujícím se rozdílu těchto teplot se roz­

díl entalpií zvětšuje. Z toho lze odvodit, že přesně při transformační teplotě 

je velikost nutného zárodku větší než velikost vzorku, takže k transformaci 

nebude docházet. Se zvětšujícím se přehřátím nebo podchlazením se veli­

kost kritického zárodku zmenšuje. Dosazením poloměru kritického zárodku 

do vztahu (2.8) dostaneme volnou entalpii zárodku:

Počet zárodků v jednotce objemu bude úměrný boltzmannovskému faktoru:

kde T  je termodynamická teplota a kb je Boltzmannova konstanta. Pokud 

bychom předpokládali přibližně lineární závislost rozdílu gi — <72 na rozdílu 

teplot T  — Tc, dostali bychom teplotní závislost exponentu úměrnou faktoru:

Nejde o to určit přesný tvar závislosti (na to jsou uvedené předpoklady pří­

liš svazující), ale spíše jen ukázat, že pravděpodobnost vzniku zárodku bude 

maximální při nějaké teplotě nižší než Tc a při dalším snižování teploty bude 

klesat. Popsaný mechanismus vzniku zárodků bývá označován jako homo­

genní nukleace.
Vzhledem k tomu, že rozhraní mezi oběma fázemi hraje klíčovou roli pro 

stabilitu zárodku, je pochopitelné, že snadněji budou vznikat kritické zá­

rodky, které mají sníženou energii svého povrchu. Ke snížení energie povrchu 

dojde snadno tak, že zárodek vznikne na okraji vzorku (u plynů na stěně 

nádoby), nebo na poruše, nebo nečistotě vzorku. Tento mechanismus vzniku 

zárodků bývá označován jako heterogenní nukleace. V případě hetero­

genní nukleace tvoří nečistota část povrchu zárodku a rozhraní mezi starou 

a novou fází může být proto menší. Nemá příliš smysl diskutovat o tom, jaké 

jsou energie různě zakřivených povrchů a odvozovat z nich počty zárodků. 

Pro kinetiku transformace jsou důležité hlavně dva závěry:
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Pokud budeme sledovat přítomnost jednotlivých mechanismů transfor­
mace v závislosti na teplotě, tak v těsné blízkosti teploty transformace bude 
nejvíce zastoupena heterogenní nukleace, s rostoucím podchlazením (pře­
hřátím) bude stále více zastoupena homogenní nukleace a při dostatečně 
velkém podchlazení (přehřátí) zmizí lokální minimum na křivce entalpie a 
začne docházet ke spinodálnfmu rozpadu.

Spinodální rozpad můžeme chápat jako protiklad k transformaci nukleaci 
a růstem, protože k němu dochází v situaci, kdy neexistuje lokální minimum 
na křivce volné entalpie. „Zárodky“ proto nejsou omezovány žádným roz­
hraním a transformovat může libovolná část objemu vzorku, aniž by musela 
čekat, „až na ni přijde řada“. Vzhledem k tomu, že i částečně transformovaný 
materiál má nižší volnou entalpii než materiál netransformovaný, vznikají 
oblasti, s různým stupněm transformace, který se postupně spojitě zvyšuje 
v celém objemu vzorku.

Spinodální rozpad můžeme také chápat jako limitní případ mechanismu 
nukleace a růstu, kdy se velikost kritického zárodku zmenší natolik, že je 
srovnatelná s poloměrem atomu nebo velikostí oblasti, která je uspořádaná 
formou SRO. Pak je prakticky každá oblast v materiálu již nadkritickým 
zárodkem a spinodální rozpad představuje růst jednotlivých oblastí. Zánik 
lokálního minima entalpie nijak neomezuje růst větších domén. Větší domény 
s dokonalejším uspořádáním mají nižší entalpii než malé domény s nízkou 
hodnotou parametru uspořádání. Takže i zde může docházet k růstu domén, 
ale už to není růst na úkor původní netransformované fáze, ale „konkurenční 
souboj“ větších domén s menšími, protože celý objem materiálu již dosáhl 
nějakého stupně uspořádání.

Shrňme tedy na závěr vlastnosti transformace probíhající difúzí. 11 Je-li 
dán transformaci dostatečný čas, tak proběhne vždy až do rovnovážného 
stavu, byť je někdy rychlost tak pomalá, že není experimentálně pozorova­
telná. Proto transformovaný objem v podstatě nezávisí ani na teplotě (kromě

"Podrobnější charakteristiku martenzitických transformací a transformací řízených di­
fúzí lze najít například v [11].
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skutečnosti, že samotný rovnovážný stav na teplotě závisí). Naproti tomu 
rychlost transformace závisí na teplotě velmi silně. Pro teploty vyšší než Tc 
rychlost stále roste s rostoucí teplotou. Při zpětné transformaci pro teploty 
nižší než Tc existuje teplota, při které je rychlost maximální a při dalším 
ochlazování se rychlost zpomaluje.

Transformace může probíhat ve všech skupenstvích. Původní a nová fáze 
se od sebe mohou výrazně lišit objemem, strukturou i složením. Vzájemná 
orientace původní a nové fáze může být zcela náhodná, ale často je mezi ori­
entacemi úzký vztah. Transformace není přesně vratná, protože atomy se mo­
hou difúzí dostat do jiných poloh a tvar a orientace nově vznikajících domén 
při zpětné transformaci nemusí nijak odpovídat tvaru a orientaci domén vý­
chozích. V praxi to nemusí být tak markantní, protože v případě heterogenní 
nukleace mohou zárodky domén vznikat vždy na stejných místech (poruchách 
nebo hranicích). Transformaci je možno ovlivnit vnější deformací, protože při 
deformaci vznikají nové poruchy a vakance, které usnadňují vznik zárodků a 
urychlují difúzi. Deformovaný materiál tedy bude transformovat rychleji.

2.4.3 Nukleace a růst v intermetalikách

Teorii nukleace a růstu je třeba částečně modifikovat v případě, pokud má být 
aplikována na transformace typu pořádek-nepořádek. Potřebné úpravy jsou 
popsány v [1 1 ] takto: Blízká vazba obou struktur umožňuje, že není potřeba 
rozsáhlé přemísťování atomů. Existence uspořádání na krátkou vzdálenost 
nad teplotou transformace poskytuje vhodné shluky atomů dostupné pro 
vznik zárodků. Povrchová energie mezi uspořádanou a neuspořádanou fází 
bude pravděpodobně velmi malá, závislá na změně mřížových parametrů a 
symetrie. Všechny tyto faktory vedou k ulehčení nukleace a kompenzují tak 
nízkou hnací sílu. Nukleace proto bude ve větší míře probíhat homogenně.

Ve výše uvedené teorii hrála energie povrchu klíčovou roli v mrčení po­
loměru kritického zárodku a tím významně ovlivňovala hodnotu teploty, při 
které je rychlost transformace maximální. V případě transformací typu po­
řádek -  nepořádek lze však postavit kinetickou teorii, jejíž výsledky se kvan­
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titativně shodují s experimentem i přesto, že explicitně neobsahují formulaci 
hranic mezi fázemi a jejich povrchovou energii. Z toho sice nevyplývá, že by 
k nukleaci a růstu nedocházelo, ale lze učinit závěr, že energie povrchu v ta­
kové transformaci nehraje zásadní úlohu. Takové alternativní teorie vycházejí 
většinou z rovnic chemické kinetiky -  například Dienes [1 2 ] nebo Šíma [13].

Dienes [12] formuluje kinetiku přímo na atomární úrovni jako přeskoky 
atomů z jedné množiny atomových poloh do druhé. Pravděpodobnost pře­
skoku z jedné polohy do druhé je dána boltzmannovským faktorem k = 
v exp( -W /R T ), přičemž aktivační energie W  přeskoku závisí na skuteč­
nosti, zda jde o přeskok do „správné“ nebo „špatné“ polohy. (R  je molární 
plynová konstanta a T  je termodynamická teplota.)

Naproti tomu Šíma [13] formuluje teorii více fenomenologicky. Předpokla­
dem teorie je existence částí objemu, které odpovídají různým fázím, aniž by 
bylo třeba předpokládat jejich konkrétní prostorové uspořádání. Kinetika po­
tom vychází z rychlostí vzájemných transformací, které jsou úměrné objemu 
jednotlivých fází a odpovídajícímu boltzmannovskému faktoru.

Nevýhodou obou těchto teorií je, že řešení je třeba hledat numericky pro 
konkrétní sadu vstupních parametrů.

Pro transformace v intermetalikách je pro vznik zárodků nové fáze dů­
ležitá ještě okolnost, zda nové zárodky mají koherentní rozhraní s původní 
fází či nikoli. Na koherentním rozhraní vzniká pnutí v případě, že sousedící 
fáze mají jiné rozměry elementární buňky. Velikost pnutí je dále úměrná 
velikosti zárodků. Je-li podchlazení (přehřátí) malé, vznikne snáze rozhraní 
nekoherentní za přítomnosti hraničních dislokací, protože zárodky jsou velké. 
Ve fázovém diagramu můžeme kromě hranice rovnováhy ještě zakreslit hra­
nici koherence a hranici spinodálního rozpadu (spojité transformace). Mezi 
hranicí rovnováhy a hranicí koherence dochází ke vzniku nekoherentních zá­
rodků. Mezi hranicí koherence a hranicí spinodálního rozpadu dochází ke 
vzniku malých koherentních zárodků a za hranicí spinodálního rozpadu do­
chází ke spojité transformaci celého objemu. Podrobněji viz publikaci [14].



Kapitola 3 

Vlastnosti slitiny CuAu

3.1 Přehled fází systému Cu-Au

Obrázek 3.1: Fázový diagram slitiny CuAu.

Slitina CuAu je předmětem zájmu vědců již velmi dlouho. Měření křivek 

solidu a liquidu bylo prováděno již např. v roce 1860 [15]. Uspořádané fáze 

CU3AU a CuAul byly poprvé pozorovány v roce 1915 [16] pomocí termické 

analýzy, měření tvrdosti a rentgenové difrakce. Fáze CuAu II a CuAu3 byly
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Tabulka 3.1: Vlastnosti jednotlivých fází systému CuAu.

Složení 
at.% Cu

Bodová
grupa

Strukturní
označení

CuAuD 0  až 1 0 0 Fm3m AI
Cu3Au I 6 8  až 81 Pm3m LI2

Cu3AuII 6 6  až max. 75 P4mm
CuAul 42 až 57 P4/mmm Llo
CuAu II 38,5 až 63 Imma
CuAu3 10 až 38,5 Pm3m L l2

objeveny v roce 1936 [17]. Od té doby bylo provedeno mnoho měření než 
fázový diagram získal současnou podobu (např. práce z roku 1955 [18] vyvrací 
do té doby předpokládanou existenci fáze CU3AU2 , fázi CuAu II nezmiňuje 
vůbec a fázi CuAu3 považuje za nedostatečně prokázanou „horkou novinku“). 
Systém CuAu byl prakticky první, ve kterém byl prokázán strukturní přechod 
typu pořádek-nepořádek, a proto je zmiňován v mnoha učebnicích.

Současná podoba fázového diagramu slitiny CuAu, uvedená na obrázku 
3.1, byla převzata z [19]. Diagram byl sestaven na základě srovnání výsledků 
mnoha předchozích prací. Při nich byly použity zejména metody jako mě­
ření elektrického odporu, měření elektromotorické síly (EMF), rentgenová a 
elektronová difrakce, dilatometrie, kalorimetrie, měření termoelektrické síly 
(TEP), termická analýza (TA) a diferenční termická analýza (DTA).

V kapalném skupenství jsou oba prvky vzájemně mísitelné v celém roz­
sahu složení. Teplota tání směsi se pohybuje od teploty 1183K (pro složení 
s 44at.% mědi) přes 1337 K pro čisté zlato až po 1358 K pro čistou měď.

V závislosti na teplotě a složení se slitina může vyskytovat v 6  růz­
ných rovnovážných stavech: CuAuD, CusAul, CU3AUII, CuAuI, CuAu II 
a CuAu3 - Základní informace o jejich složení a struktuře shrnuje tabulka 3.li 
Obrázek 3.2 ukazuje elementární buňky vybraných struktur.
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celkové objemové smrštění o 1%. Slovo „maximálně“ zde vyjadřuje skuteč­
nost, že celý vzorek nemusí být tvořen jednou doménou, pak se rozměrové 
efekty domén průměrují, takže výsledný efekt může být menší.

Elementární buňka CuAu I, načtrnutá na obrázku 3.2, je v podstatě tetra- 
gonální bazálně centrovaná (BCT). Obecně lze říci, že pro každou mříž exis­
tuje prostá elementární buňka a centrované buňky se používají pouze v pří­
padě, že nějakým způsobem lépe vystihují symetrii mříže (například kubická 
plošně centrovaná buňka je mnohem názornější než romboedr, který je pros­
tou buňkou téže struktury). Když však vezmeme v úvahu prostou buňku 
tetragonální bazálně centrované mřížky, zjistíme, že je tetragonální prostá. 
Z pohledu symetrie proto nemá žádný význam používat bazálně centrovanou 
buňku, když lze vždy využít jednodušší buňku prostou, a proto se v krys­
talografické praxi nepoužívá. Její použití při popisu fáze CuAul plyne ze 
skutečnosti, že tetragonální bazálně centrovaná buňka nejlépe odpovídá neu­
spořádané kubicky plošně centrované buňce, indexy jednotlivých atomových 
poloh si vzájemně odpovídají a poměr c/a  =  0,932 takto vzaté buňky sku­
tečně odpovídá rozměrovým změnám krystalu během transformace (poměr 
c/a primitivní buňky je 0,932.\/2 =  1,318, což se zdá být v rozporu se sku­
tečností, že krystal se během uspořádání ve směru osy c zkracuje). Někteří 
autoři [20, 2 2 ] označují CuAul jako tetragonální plošně centrovanou mřížku 
(FCT). Takové označení ignoruje skutečnost, že atomy v sousedních rovinách 
nejsou stejné.

U spořádaná fáze C uA u II  je stabilní v rozsahu složení 38 -  63at.% 
mědi. Z neuspořádané fáze CuAuD přechází kongruentní transformací ve 
stechiometrickém složení 50/50 při teplotě (683 ±  2) K. Jde o ortorombic- 
kou strukturu, kterou je možno popsat jako strukturu CuAul rozdělenou 
ve směru osy b pravidelnou jednodimenzionání nadstrukturou antifázových 
hranic. Vzdálenost antifázových hranic je průměrně 5 buněk CuAu I. Tato 
vzdálenost má pouze statistický charakter [23, 24, 25] -  viz obrázek 3.3. 
Statistický charakter tvaru hranic představuje náhodné uspořádání atomů 
v okolí hranice, a tedy jistou formu nepořádku. Proto je poměrně logické,
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že CuAu II je přechodnou fází mezi CuAu I a CuAu D. Tuto úvahu potvrdil 

Guymont (26) na základě výpočtů entropie. Vzdálenost antifázových hranic 

roste spojitě s rostoucí odchylkou od stechiometrického složení [24] a ros­

toucím vnějším tlakem [27, 28]. Závislost na tlaku a složení je potvrzena i 

kvantově-mechanickým výpočtem na základě topologie Fermiho plochy [29]. 

Strukturu antifázových hranic lze pozorovat na rentgenové nebo elektronové 

difrakci jako rozštěpení reflexí struktury CuAu I do tvaru křížku (pokud jsou 

přítomny obě možné orientace osy b při dané orientaci osy c). Teplota trans­

formace CuAul <-> CuAu II roste spojitě s vnějším tlakem o 15 až 20K/GPa, 

přičemž z Clausius-Clapeyronovy rovnice vychází 19,5K/GPa [27]. Při tlaku 

větším než 5GPa fáze CuAu II vůbec nevzniká a dochází k přímé trans­

formaci mezi CuAul a CuAuD. Pro snadné srovnání s rozměry kubické 

a tetragonální fáze se často uvažuje ortorombická pseudobuňka s rozměry 

a =  0,3979 nm, b =  0,3963 nm, c =  0,3678 nm [20, 21]. Objem pseudobuňky 

je V  =  0,0580 nm3, tedy stejný jako pro neuspořádaný stav.

Obrázek 3.3: Statistický charakter délky ortorombické buňky. Převzato z f23j.

Oblasti stability fází CuAu II a Cu3Au jsou odděleny eutektoidním roz­

padem, ke kterému dochází pro složení 64 at.% mědi při teplotě 557 K.
















































































































































































































































