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ABSTRAKT 

Dizertační práce se zabývá základním výzkumem v oblasti materiálů z čistých Zn prášků 

a binárních směsí na bázi Mg, Zn a Ca připravených práškovou metalurgií. V teoretické části jsou 

shrnuty obecné principy a metody práškové metalurgie, stručný popis struktury a vlastností Mg, 

Zn a Ca a nejnovější výzkum v oblasti jejich zpracování se zaměřením na práškovou metalurgii. 

Experimentální část se zaměřuje na přípravu materiálů z jemnějších a hrubších částic Zn 

lisováním za tepla při teplotě 300 a 400 °C za tlaku 100, 200, 300, 400 a 500 MPa. Binární směsi 

na bázi Mg  s přídavkem Zn nebo Ca byly připraveny lisováním za tepla v pevné fázi (300 °C) 

a lisováním za tepla částečně v tavenině (400 °C, 450 °C v případě Mg- Ca systém) při tlaku 

500 MPa. Binární směsi na bázi Zn s přídavkem Mg nebo Ca byly připraveny lisováním 

za tepla částečně v tavenině (400 °C) za tlaku 500 MPa. Připravené materiály byly hodnoceny 

z hlediska mikrostruktury, prvkového a fázového složení, mikrotvrdosti, pevnosti v ohybu 

a fraktografie. Výsledky ukázaly, že v případě materiálů z čistých prášků Zn bylo dosaženo lepší 

kombinace pevnosti v ohybu a průhybu v případě jemnějšího Zn prášku, a to u materiálu 

připraveného při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa. V případě směsí bylo nejlepšího spojení mezi 

částicemi prášku dosaženo v případě materiálu na bázi jemnějšího Zn prášku s 0,5 hm. % Mg, 

což mělo významný vliv na dosažené hodnoty pevnosti v ohybu a průhyb. Obsah přísadového 

prášku měl zásadní vliv na strukturu a fázové složení připravených materiálů, zatímco podmínky 

přípravy ovlivňovali dosažené pevnostní charakteristiky a charakter lomu. 
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ABSTRACT 

Dissertation thesis deals with basic research in the field of materials from pure Zn powders and 

Mg, Zn, and Ca binary mixtures prepared by powder metallurgy. General powder metallurgy 

principles and methods, a brief description of Mg, Zn, and Ca structure and properties, and the 

latest research in the field of bulk materials preparation from these elements via powder 

metallurgy are summarized in the theoretical part of the thesis. The experimental part focuses 

on the preparation of materials from finer and coarser Zn powder particles by hot pressing at 

300 and 400 °C using the pressure of 100, 200, 300, 400, and 500 MPa. Binary mixtures based 

on Mg with the addition of Zn or Ca were prepared by hot pressing in the solid-state (300 °C) 

and hot pressing in the semi-solid state (400 °C, 450 °C in the case of Mg-Ca system) using the 

pressure of 500 MPa. Binary mixtures based on Zn with the addition of Mg or Ca were prepared 

by hot pressing in the semi-solid state (400 °C) using the pressure of 500 MPa. The prepared 

materials were evaluated in terms of microstructure, elemental and phase composition, 

microhardness, flexural strength, and fractography. The results showed that in the case 

of processed from pure Zn powders, a better combination of the flexural strength and 

displacement was achieved in the case of the finer Zn powder, namely in the material prepared 

at a temperature of 400 °C and a pressure of 500 MPa. In the case of mixtures, the best 

connection between the powder particles was achieved in the case of a material based on finer 

Zn powder with 0.5 wt.% of Mg, which had a significant effect on the achieved values of flexural 

strength and displacement. The amount of minor powder in the mixture had a significant effect 

on the prepared material structure and phase composition, while the processing conditions 

influenced the reached strength characteristics and fracture mechanism. 

 

KEYWORDS 

Magnesium, zinc, powder metallurgy, hot compaction, three-point bending, microhardness, 

fractography 
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1 ÚVOD 

Vysoká pevnost a houževnatost kovů v porovnání s polymerními a keramickými materiály vedly 

k rozšíření jejich aplikace v oblasti ortopedických implantátů, kardiovaskulárních intervenčních 

zařízení a scaffoldů pro tkáňové inženýrství [1,2]. Mezi běžné kovové biomateriály, které se 

využívají jako permanentní implantáty v lidském těle, se dnes řadí zejména slitiny titanu, 

korozivzdorné oceli, slitiny kobaltu a chromu, popřípadě tantal [1–3]. Nicméně trvalá 

přítomnost implantátu může vést k chronickým škodlivým účinkům. Dlouhodobá přítomnost 

implantátu často způsobuje zánětlivé reakce okolní tkáně a koroze implantátu může způsobit 

její porušení. V takovýchto případech je nutná druhá operace kvůli extrakci implantátu, což 

je pro pacienta bolestivé a rovněž se zvyšují náklady na léčbu [1,4–7]. Pro většinu aplikací je 

funkce implantátu pouze dočasná a po úplném zotavení ošetřeného místa již není potřebný [7]. 

V současnosti se tedy výzkum v této oblasti zaměřuje na biomateriály, které kombinují více 

vlastností, jako je například bioaktivita nebo biodegradabilita. Požadavek biologické 

rozložitelnosti je navíc úzce spojen s nutností biokompatibility produktů koroze materiálu. 

 Přesto, že se kovy jeví jako vhodné biomateriály, současná medicínská a farmaceutická praxe 

jako degradabilní materiály využívá častěji polymery [8]. Dnešní polymerní materiály, které mají 

využití v oblasti osteosyntézy, nachází uplatnění v případě implantátů vystavených malé nebo 

mírné zátěži. Nevýhodou polymerních materiálů je však rychlost degradace, která se obtížně 

kontroluje a také relativně nízká pevnost. Tyto materiály častěji praskají již při aplikaci, často 

také vykazují špatnou biologickou kompatibilitu a negativně ovlivňují osteointegraci, tedy 

srůstání implantátu s kostí [9]. 

 Biodegradabilní kovové materiály se nabízejí jako slibná alternativa k biologicky 

rozložitelným polymerům pro náhrady tvrdých tkání, které jsou více namáhány [10,11]. 

Biodegradabilní kovy mají postupně degradovat v těle, aniž by došlo k nežádoucí reakci 

organismu vyvolané produkty koroze a zároveň udržovat mechanickou integritu v průběhu 

hojení tkáně. Po zhojení tkáně by se měl zcela rozpustit. Z tohoto důvodu by hlavní složku 

biodegradabilního implantátu měl představovat prvek, který lze zcela metabolizovat v lidském 

těle a který prokazuje odpovídající míru a způsob degradace [3,7,12]. Proto je výzkum v této 

oblasti, co se týká kovových materiálů, zaměřen na železo, zinek a hořčík v čistém nebo 

legovaném stavu. V současnosti je konkurenceschopnost biodegradabilních kovů relativně 

nízká, nicméně lze předpokládat, že využití těchto materiálů se bude zvyšovat [11]. 

 Železo má velmi dobré mechanické vlastnosti, je korozně odolné a korozní produkty nejsou 

pro tělo závadné. Nicméně korozní rychlost železa je pro většinu aplikací příliš pomalá 

a nedochází k dostatečně rychlému odbourávání materiálu. Železo bylo vůbec první kovový 
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materiál studovaný jako degradabilní implantát. Elementární železo má nízkou toxicitu, protože 

rychlost koroze je poměrně pomalá a uvolňování železitých a železnatých iontů tedy také. 

Počáteční laboratorní studie pro výrobu kardiovaskulárních stentů byly prováděny s čistým 

železem s méně než 1 % nečistot ve formě hliníku, kobaltu, chromu, manganu, niklu, selenu, 

uhlíku a síry. Při daném obsahu nečistot nelze očekávat systémové toxické vedlejší účinky 

v důsledku uvolňování těchto iontů během degradace implantátu [13]. Nicméně, přítomnost 

iontů železa může mít za následek snížení metabolické aktivity lidských endoteliálních buněk, 

fibroblastů a buněk hladkého svalstva. Z výsledků in vivo testů buněčné proliferace a toxických 

prahů však vyplývá, že aby k tomuto jevu došlo, musí se koncentrace iontů železa v těle zvýšit 

stonásobně oproti běžnému obsahu, přičemž tělo dospělého člověka obsahuje v průměru 1-3 g 

[14]. Z hlediska biokompatibility lze železo považovat za bezpečné, avšak železné stenty vykazují 

pomalou degradační kinetiku. Úplná degradace materiálu se očekává v řádu let [13,15,16] 

a pomalá rychlost degradace může být pro řadu klinických aplikací nevhodná. Z tohoto důvodu 

byla vyvinuta řada slitin na bázi železa [17–22], kompozity [23–26] a různé metody přípravy [27–

29], které rychlost degradace zvyšují. Degradace těchto materiálů je však vzhledem k aplikaci 

stále příliš pomalá [30]. 

 Hořčík a jeho slitiny mají vysokou specifickou pevnost, a proto se využívají nejen jako lehké 

materiály pro letecký a automobilový průmysl, ale také pro biomedicínské aplikace. Vzhledem 

k biokompatibilitě korozních produktů a nízké hustotě blízké hustotě kosti se tyto materiály 

nabízí jako vhodné biodegradabilní implantáty. Dobré mechanické vlastnosti hořčíku a jeho 

slitin lze dále výrazně zlepšit zjemněním zrna. Toho lze dosáhnout vhodným legováním nebo 

způsobem zpracování. V současnosti využívané techniky pro zjemnění struktury jsou metody 

intenzivní plastické deformace, prášková metalurgie, případně jejich kombinace. Nevýhodou 

hořčíku je jeho nízká korozní odolnost, kterou však lze zlepšit vhodným legováním [31]. 

 Jako kompromis mezi korozními vlastnostmi železa a hořčíku se nabízí zinek. Je považován 

za kov vhodný pro výrobu medicínských implantátů zejména díky lepší korozní odolnosti 

ve srovnání s hořčíkem a díky tomu, že při korozi zinku nedochází k uvolňování vodíku. Korozní 

produkty zinku jsou biokompatibilní a jedná se o biologicky odbouratelný materiál [32]. 

 Současný výzkum kovových biodegradabilních materiálů se zaměřuje na jejich výrobu 

konvenčními metodami, jako je lití a následné tváření. Prášková metalurgie (PM) se v tomto 

případě zkoumá pouze okrajově, přestože nabízí řadu možností v případě designu složení, 

struktury a mechanických vlastností přímo na míru dané aplikaci. Jedná se o metodu zpracování 

kovů a slitin ve formě prášků, jejímž výsledkem mohou být jak polotovary vhodné k dalšímu 

zpracování, tak i finální výrobky. Výhodou práškové metalurgie je vysoká hustota dislokací, 
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jemnozrnná struktura připravených materiálů a také menší pravděpodobnost segregace. Tím 

je možné dosáhnut lepších mechanických vlastností než při využití konvenčních metod 

výroby [33]. 

 V případě kovů s HCP mřížkou jako je právě Mg a Zn je zpracovatelnost obtížná z důvodu 

nízkého počtu aktivních skluzových rovin, zejména při pokojové teplotě. Prášková metalurgie 

řeší problém s tvářitelností, možností připravit výrobek přesných konečných rozměrů. Díky 

možnosti využití a zpracování směsí čistých prášků se specifickým chemickým složením lze tedy 

připravit nové slitiny s novými vlastnostmi [34,35]. 

 Tato práce se zabývá přípravou práškových směsí na bázi Mg a Zn a jejich zpracováním 

metodou lisování za tepla a charakterizací připravených materiálů z hlediska mikrostruktury, 

chemického složení, mikrotvrdosti a pevnosti v ohybu. Získané výsledky by měly posloužit jako 

základní výzkum zpracovatelnosti práškových materiálů na bázi hořčíku a zinku metodami 

práškové metalurgie. 
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2 PRÁŠKOVÁ METALURGIE 

Mezi procesy práškové metalurgie se kromě běžných metod zpracování, jako je lisování, 

slinování nebo extruze, řadí také příprava a míchání práškových směsí s dalšími aditivy 

a lubrikanty. Následné zhutnění a slinování za zvýšené teploty pak obvykle probíhá v peci 

s kontrolovanou atmosférou [36]. Mezi výhody práškové metalurgie patří například možnost 

připravit fáze, které by jinak za daných podmínek nebyly stabilní, například metastabilní 

krystalické fáze, přesycené tuhé roztoky apod. [34,37]. Navíc nejsou procesy práškové 

metalurgie energeticky ani pracně náročné a šetří materiál, jedná se tedy o poměrně 

ekologickou variantu zpracování a výsledné produkty jsou vysoké kvality s homogenními 

a reprodukovatelnými vlastnostmi [38].  

 Většina komerčně vyráběného práškového hořčíku se připravuje mechanickým mletím. Tato 

metoda je levná a vzhledem k primárnímu využití práškového Mg jako reaktantu, je metoda 

mletí výhodná, protože tak vzniká velký členitý povrch. Po zhutnění dochází k mechanickému 

uzamykání částic a připravené materiály mají dobrou manipulační pevnost. Nevýhodou 

je povrchová vrstva, která je tvořena oxidy. Také přítomnost hydroxidů, uhličitanů a hydrátů 

je možná v důsledku vystavení atmosférickým podmínkám v průběhu procesu mletí. Díky této 

vrstvě se zhoršují možnosti difuze, a tedy i slinovatelnosti při tepelném zpracování zhutněných 

prášků. Tento problém je možné vyřešit přípravou Mg metodou odstředivé plynové atomizace 

(obr. 2.1), přičemž takto připravený prášek má na povrchu jen velmi malou vrstvu oxidu [35,37].  

 

obr. 2.1 Schéma plynového atomizátoru [39] 
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 Tato metoda se využívá zejména při přípravě prášků hořčíkových slitin. Nevýhodou je však 

sférický tvar takto připravených částic, protože sférické částice se obtížně zpracovávají 

a zhutněné prášky mají nízkou manipulační pevnost [35,37]. 

 Jako další řešení tohoto problému se nabízí přidání reaktivnějšího prvku do práškové směsi. 

Ten reaguje s přítomným oxidem, který redukuje a sám se oxiduje. Souvislá vrstva oxidu 

na povrchu se tak poruší a umožní se průběh difuze při slinování. Této metody se úspěšně 

využívá při přípravě hliníkových slitin, kde se k tomuto účelu přidává právě Mg. Pro hořčíkové 

slitiny se jako vhodný prvek nabízí Ca a Y [35]. 

 Mezi velmi často využívané metody práškové metalurgie patří lisování za studena, lisování 

za studena s následným slinováním a lisování za tepla. V současnosti se ve výzkumu velmi často 

využívá metod intenzivní plastické deformace (SPD), jako je torze za vysokého tlaku (HPT) 

a úhlové protlačování (ECAP), případně další metody zpracování jako je slinování jiskrovým 

výbojem (SPS) nebo 3D tisk. 

 

2.1 Lisování za studena 

Jedná se o nejběžnější metodu zhutňování kovových prášků, které se využívá zejména pro 

výrobu surového výlisku. Lisování rozdělujeme na jednostranné, oboustranné a izostatické 

v závislosti na směru aplikovaného tlaku (obr. 2.2).  

 

 

obr. 2.2 Schématické znázornění jednostranného lisování (a), obousměrné lisování (b), izostatické 

lisování (c) [40] 
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 Aplikací tlaku na práškový materiál dochází ke snižování porozity a zvyšování pevnosti. 

Při lisování prášků dochází ke tření mezi práškem a stěnou lisovnice a mezi jednotlivými 

částicemi prášku, čímž je bráněno přenosu tlaku. Vlivem tření mezi práškem a formou dochází 

k nejednotnému rozložení tlaku a v závislosti na lisovací technice dochází k nehomogennímu 

rozložení hustoty. Při jednostranném lisování dochází k vytvoření oblasti s vyšší hustotou pod 

lisovacím pístem. Tlačíme-li na prášek simultánně ve dvou směrech, dochází k zvýšení hustoty 

na okrajích a uprostřed se tvoří slabší „neutrální zóna“. Pokud je rozložení tlaku nehomogenní 

ve vertikálním i horizontálním směru, dochází ke vzniku parabolických ploch, které obsahují 

pouze normálové složky napětí. Částice na těchto plochách nepodléhají smykovému pohybu 

a nedochází k jejich svařování za studena. To se projevuje vytvořením horizontálních vrstev, 

které se mohou při vylisovávání rozpadat z formy [33,36]. 

 Pro dosažení izostatického rozložení tlaku se využívá flexibilní formy, na kterou je tlak 

přenášen kapalinou, nejčastěji vodou nebo olejem. S využitím flexibilních forem lze dosáhnout 

složitých tvarů výrobků s uniformním rozložením hustoty. Takto připravené materiály dosahují 

vyšší hustoty a pevnosti než v případě lisování v běžných formách a rovněž vnitřní pnutí takto 

připravených dílů je menší. Nevýhodou izostatického lisování z hlediska výrobku je větší drsnost 

povrchu a obtížné řízení přesných rozměrů. Celý proces je rovněž časově náročnější a formy 

mají kratší dobu životnosti, jejich cena je však mnohem nižší než v případě konvenčních způsobů 

lisování [34]. Aby tedy bylo dosaženo uniformního slisování je zapotřebí vybrat vhodnou 

techniku, typ nástrojů a případně lubrikant vhodný pro daný materiál [33,36]. 

 Pokud zanedbáme tření, ke kterému dochází mezi stěnami lisovnice a částicemi prášku 

a za předpokladu, že rozložení tlaku při lisování je izostatické, je výsledná míra zhutnění závislá 

zejména na plastické deformaci částic prášku. Při lisování se nejprve vzájemně propojené velké 

póry zmenšují a zůstávají pouze malé izolované póry. K dalšímu zhutňování částic prášku 

dochází v důsledku plastické deformace kovových částic. S rostoucím stupněm zhutnění 

se vlivem plastické deformace částice deformačně zpevňují. Jejich mez kluzu tedy roste. Zároveň 

dochází ke zvětšování kontaktních ploch mezi jednotlivými částicemi prášku, a tedy snižování 

smykového napětí uvnitř částic. Při konstantním vnějším tlaku se tedy v okamžiku, kdy rostoucí 

mez kluzu dosáhne hodnoty snižujícího se smykového napětí uvnitř částic, proces zhutňování 

se zastaví. V praxi nelze dosáhnout úplného vymizení pórů, protože vnější tlak působící 

na částice prášku by musel být nekonečně velký. Obecně však při konstantním vnějším tlaku 

platí, že čím menší je maximální smykové napětí kdekoliv na výlisku, tím jsou menší také 

zbytkové póry [41]. Lisování za studena se v praxi využívá pro přípravu výlisků s dostatečnou 

manipulační pevností, které se následně dále zpracovávají, často slinováním [34]. 
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2.2 Slinování 

V práškové metalurgii se často využívá kombinace lisování za studena s následným slinováním. 

V obou případech se jedná o jednoduché postupy bez nutnosti složitého technického vybavení. 

Při lisování za studena dochází pouze k mechanickému uzamknutí částic prášku a dosažení 

manipulační pevnosti. Následným slinováním dochází ke vzniku chemických vazeb a výrobek 

získává souvislou strukturu. Slinování obvykle probíhá pod teplotou tání majoritní složky 

zhutněné práškové směsi [34]. 

 Proces slinování se kvůli zjednodušení rozděluje do několika etap. Nejprve dochází 

k počáteční tvorbě vazeb v místech kontaktu částic. Následně dochází k rozšiřování kontaktních 

míst a růstu krčku. Rozšiřováním krčku se uzavírá otevřená porozita a póry se zaoblují. Dochází 

ke zmenšování a hrubnutí pórů a zvyšování hustoty materiálu [34]. 

 Hnací silou celého procesu je snížení povrchové energie, ke kterému dochází díky zmenšení 

povrchu. Existuje několik teoretických modelů, které slinování popisují. Slinování krystalických 

látek popisuje Navarrův a Herringův model, ve kterém je transport hmoty zprostředkován difuzí 

vakancí. Hnací silou je tedy vyrovnávání koncentrace vakancí, která je v porovnání s rovným 

povrchem menší na vypuklém a větší na vydutém povrchu. K difuzi dochází na povrchu 

i v objemu částic. Tyto modely však nepostihují fakt, že při slinování dochází ke smršťování, 

proto se k popisu využívají modely překrývajících se kulových částic [42]. 

 Při slinování materiálů s vysokou koncentrací dislokací přispívá v počátečním stadiu 

k objemové difuzi také difuze vakancí z dislokací. Dalším možným mechanismem je transport 

hmoty plynnou fází, kdy je hnací silou rozdíl rovnovážných tlaků páry pevné látky nad vypuklým 

povrchem kulové částice a vydutým povrchem krčku [42]. Obecné schéma přenosu materiálu 

během slinování je uvedeno na obr. 2.3 [43].  

 

obr. 2.3 Schéma přenosu materiálu během slinování, (1) vypařování a tuhnutí, (2) objemová difuze, (3) 

povrchová difuze, (4) difuze na hranici zrn [43] 
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 Důležitým parametrem při slinování reaktivních materiálů, jako jsou slitiny hořčíku, 

je atmosféra, ve které proces probíhá. Obvyklým prostředím při zpracování hořčíkových slitin 

je argon. Ten nabízí inertní atmosféru a nedochází k oxidaci povrchu ani při vysokých teplotách. 

Slinováním v atmosféře dusíku může docházet ke vzniku nitridů, které mohou mít pozitivní efekt 

na mechanické vlastnosti připravených materiálů [35]. 

 

2.3 Lisování za tepla 

Zefektivnění celého procesu zhutňování lze dosáhnout za použití zvýšené teploty během 

lisování. Tato technika kombinuje lisování a slinování prášku, čímž nabízí řadu výhod oproti 

běžnému lisování a je možné dosáhnout téměř teoretické hustoty. Lisování za tepla (HP) 

umožňuje zhutňování materiálů, které jsou obtížně slinovatelné, což je výhodou zejména 

u reaktivních kovů, které se rychle pokrývají vrstvou oxidů [33,44]. Díky tomu, že odolnost vůči 

plastické deformaci částic kovů se při zvyšující teplotě rapidně zmenšuje, je možné využít 

mnohem menších tlaků. Další výhodou je snížení vlivu vlastností práškového materiálu, jako 

je jeho tvar, velikost a distribuce velikostí, které při lisování za studena a slinovaní významně 

ovlivňují výsledné vlastnosti [33]. 

 Při lisování prášků dochází k několika vzájemně působícím mikromechanickým procesům. 

Při nízkém tlaku se částice přeuspořádávají, následně dochází k elastické a plastické deformaci 

částic v místě kontaktu a uzavírání pórovitosti. Při vyšších tlacích se průtokový odpor materiálů 

rychle zvyšuje v důsledku mechanického zpevnění materiálu [44]. 

 Proces lisování za tepla lze rozdělit na tři části. Celý proces začíná při pokojové teplotě. 

Na prášek v lisovací formě je aplikován tlak pohybem pístů a zároveň je zvyšována teplota 

až na maximální hodnotu. V této fázi lisování je možné dosáhnout 50 – 70 % teoretické hustoty. 

V další fázi je již teplota konstantní a dochází už pouze ke zvyšování aplikovaného tlaku. 

V posledním kroku je za stálého působení tlaku postupně snižována teplota. Na konci celého 

procesu může být dosaženo téměř 100 % hustoty kompletně zhutněného materiálu [44]. 

 

2.4 Slinování j iskrovým výbojem 

Jedná se o metodu zhutňování práškových materiálů, která k ohřevu materiálu využívá 

stejnosměrného proudu v pulzním nebo kontinuálním režimu. Při této metodě slinování 

současně působí vnější tlak a elektrické pole, je zde tedy částečná podobnost s HP. Výhodou 

této metody je způsob zahřívání vzorku. Na rozdíl od HP, kde se využívá vnějšího zdroje tepla, 
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SPS využívá stejnosměrného proudu (DC), který prochází grafitovou formou a v případě 

vodivého prášku také přímo vzorkem. Vzorek je tedy zahříván efektivněji. Oproti lisování 

za tepla je tedy požadovaného zahřátí materiálu dosaženo za podstatně kratší dobu, a proto 

nedochází k nežádoucímu hrubnutí zrna [45]. 

 Zjednodušené schéma přístroje pro SPS je uvedeno na obr. 2.4 [46]. Kromě základního 

systému pro slinování SPS s vertikálními písty pro jednosměrné lisování se zařízení pro SPS 

skládá ze sintrovacího DC pulzního generátoru, vodou chlazené vakuové komory, jednotky 

pro vakuování komory a přístroji pro ovládání celého procesu. Práškový materiál je dávkován 

do vodivé formy, která je následně umístěna do komory mezi dva razníky [43]. 

 

 

obr. 2.4 Zjednodušené schéma SPS (a), detailní znázornění formy pro SPS (b) [46] 

 

 Pro mechanismus procesu SPS v současnosti existuje několik vysvětlení. V současnosti 

se předpokládá, že na slinování se při SPS podílí generované plazma, elektroplastický efekt, 

Joulův ohřev, pulzní proud a aplikovaný tlak. Již původní teorie předpokládala, že v místech 

kontaktu částic dochází vlivem pulzního napětí ke vzniku jisker a výbojů plazmatu [43,47,48]. 

Přestože přítomnost plazmatu doposud prokázána nebyla, v současnosti se předpokládá, 

že na mikroskopické úrovni dochází k příležitostným výbojům [43,49]. Procházející pulzní proud 

má navíc za následek intenzivní ohřev povrchové vrstvy částic. Teplota v těchto místech může 

dosahovat i bodu varu daného materiálu. Tento efekt, který se nazývá Joulův ohřev, tedy vede 

k lokalizovanému odpařování a tedy odstranění oxidové vrstvy, která je významnou bariérou 

pro difuzi a slinování [43,50,51]. U kovových materiálů také dochází vlivem elektrického pole ke 

snížení meze kluzu a jejich celkové tvarovatelnosti, tomuto jevu se říká elektroplastický efekt. 

Ten podle experimentálních výsledků souvisí s interakcemi elektron-dislokace [43,52–54].  
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3 BIOMATERIÁLY NA BÁZI  HOŘČÍKU A ZINKU 

Protože jednotlivé tkáně vyžadují různou dobu hojení, volba vhodného materiálu závisí na jeho 

aplikaci v těle. Reakce poškozené cévy na hojení lze popsat třemi navzájem se překrývajícími 

fázemi: fází zánětu, granulace a remodelace [55]. V případě kardiovaskulárních stentů 

se očekává, že úplná degradace nastane po fázi remodelace cévy, tedy zhruba po 90 až 120 

dnech (obr. 3.1a). Vzhledem k nutnosti podpory cévy by si tedy implantát měl zachovat 

mechanickou integritu nejméně po dobu 4 měsíců [11]. 

 V případě kostních implantátů v průběhu hojení rány probíhají tři fáze. První fáze je zánět, 

poté následuje fáze proliferace a remodelace (obr. 3.1b). Doba, která je potřebná k vytvoření 

tvrdé kosti se liší v závislosti na konfiguraci a umístění zlomeniny, stavu okolních měkkých tkání 

a stavu pacienta. Podle Perkinovy klasifikace léčení fraktury kosti dochází k opravě spirální 

zlomeniny horní končetiny v průběhu tří týdnů a zhruba za šest týdnů dojde k jejímu zpevnění. 

V případě příčné zlomeniny se doba léčby zdvojnásobuje a znovu se zdvojnásobí při léčbě 

fraktury dolní končetiny. Mechanická podpora by proto měla vydržet po dobu 12 až 24 týdnů 

v závislosti na klinickém stavu pacienta [11]. 

 Ve srovnání s tradičními bioinertními kovovými materiály lze biodegradabilní materiály, mezi 

které se řadí také materiály na bázi hořčíku a zinku, klasifikovat jako bioaktivní materiály, které 

by měly směřovat k biomateriálům třetí generace. Přičemž za první generaci lze považovat 

inertní biomateriály, druhou generaci tvoří materiály, které jsou buď biologicky resorbovatelné, 

nebo bioaktivní. Třetí generace biomateriálů by měla kombinovat obě tyto vlastnosti [56]. 

 

 

obr. 3.1 Schéma degradace a změny mechanické integrity implantátu z biodegradabilního kovu 

v průběhu hojení cévy (a) a kosti (b) [11] 
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 Materiály na bázi hořčíku jsou vhodné pro výrobu biomateriálů pro kostní implantáty, 

a to díky jejich vlastnostem podobným vlastnostem kostí, jako jsou nízká hustota, modul 

pružnosti a pevnost v tlaku. V porovnání s ostatními v současnosti používanými kovovými 

materiály se svými vlastnostmi nejvíce přibližuje vlastnostem kostí (tab. 3.1). Navíc lomová 

houževnatost hořčíku je větší než u keramických biomateriálů, jako je hydroxyapatit  [57]. 

Kromě vhodných mechanických vlastností je hořčík také esenciální prvek, z jehož celkového 

výskytu v lidském těle je polovina zastoupena právě v kostní tkáni [30,58–62]. Konkrétně 

se jedná o čtvrtý nejčastější kation v lidském těle. Je důležitým prvkem pro správnou funkci 

nervového systému, svalů a pevnost kostí. Jako kofaktor se podílí na množství enzymatických 

reakcí a stabilizuje struktury RNA a DNA [62]. Doporučená denní dávka pro muže je 400-420 mg 

denně, pro ženu 310-320 mg za den, ve vyšším věku jsou tyto doporučené hodnoty vyšší [63]. 

Využití těchto materiálů pro kostní implantáty je výhodné zejména pro jejich bioaktivitu. Tyto 

materiály podporují tvorbu kostních buněk ve svém okolí a přítomnost hořčíkových iontů 

urychluje tvorbu vazivového svalku, který spojuje implantát s kostí [64–66]. 

 

tab. 3.1 Shrnutí fyzikálních a mechanických vlastností různých materiálů pro implantáty v porovnání 

s lidskou kostí [57,67–71] 

 
Hustota 

[g·cm-3] 

Modul pružnosti 

[GPa] 

Mez kluzu 

v tlaku 

[MPa] 

Lomová 

houževnatost 

[MPa·m1/2] 

Lidská kost 1,8-2,1 3-20 130-180 3-6 

Hořčík 1,74 41-45 21-115 15-40 

Zinek 7,14 55-75 – 35-120 

Ti slitiny 4,4-4,5 110-117 758-1117 55-115 

Co-Cr slitiny 8,3-9,2 230 450-1000 – 

Korozivzdorné 

oceli 
7,9-8,1 189-205 170-310 50-200 

Syntetický 

hydroxyapatit 
3,1 73-117 600 0,7 

 

 Oproti hořčíku má zinek lepší mechanické vlastnosti, nicméně v porovnání s ostatními 

materiály využívanými pro implantáty relativně nízké. Mez kluzu v tahu čistého litého zinku 

je pouze 10 MPa, mez pevnosti v tahu je 18 MPa a tažnost pouze 0,32 % [72]. Zlepšení 

mechanických vlastností lze dosáhnout zjemněním zrna například tvářením nebo extruzí [7,73]. 

Při zpracování čistého zinku extruzí za tepla bylo dosaženo meze kluzu v tahu 30 MPa, meze 

pevnosti v tahu 60 MPa a tažnost se zvýšila na 3,5 %. Válcováním čistého zinku za tepla lze 

dosáhnout meze kluzu v tahu 30 až 110 MPa, meze pevnosti v tahu 50 až 140 MPa a tažnost 

materiálu 5,8 – 36 % [72,74]. 
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 Vzhledem k pozitivnímu vlivu na lidské tělo lze zinek považovat za vhodný základní materiál 

pro přípravu biodegradabilních implantátů. Zinek patří mezi esenciální prvky a z celkového 

obsahu zinku v těle lze 85 % najít v kostech a svalech. Je nedílnou součástí struktury proteinů, 

více než 300 enzymů a podílí se na velkém počtu enzymatických reakcí. Zinek je také nezbytný 

pro optimální metabolismus nukleových kyselin a bílkovin, pro růst buněk a jejich dělení [75,76]. 

Doporučená denní dávka zinku je pro dospělého muže 10-15 mg/den (horní limit je 40 mg/den) 

[77,78]. 

 Nedostatek zinku v lidském organismu vede ke zhoršení vodivého spojení nervové tkáně, 

k neuropsychiatrickým, neurosenzorickým poruchám a mentální letargii. Dále se jeho deficit 

projevuje zhoršením imunitního systému, náchylností k patogenům, atrofií brzlíku, zhoršené 

hojivosti ran a akrodermatitidě. Může rovněž vést k neplodnosti, opožděnému vývoji pohlavních 

orgánů a hypoganadismu [7,76,79]. Potenciální celková toxicita kovového zinku by vzhledem 

k rychlému přenosu iontového zinku v živé tkáni neměla být relevantní. Za netoxickou je navíc 

považována spotřeba až 100 mg/den, nicméně vzhledem k aplikaci je třeba provést podrobnější 

testy cytotoxicity [32,80–82]. Zpracování zinku a jeho slitin je v porovnání s hořčíkem jednodušší 

díky jejich relativně nízké teplotě tání, nízké chemické reaktivitě a dobré obrobitelnosti. Na rozdíl 

od hořčíkových slitin mohou být zinkové slitiny odlévány a zpracovávány na vzduchu [83,84]. 
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3.1 Vlastnosti a struktura hořčíku 

Hořčík je osmým nejčastějším prvkem zemské kůry a devátým nejrozšířenějším prvkem 

ve vesmíru. Díky kombinaci relativně vysoké specifické pevnosti, dobré slévatelnosti 

a svařitelnosti se nabízí jako vhodný materiál pro lehké konstrukce [31,85]. Hořčíkové slitiny 

se využívají například v automobilovém průmyslu, kde nahrazuje ostatní kovové komponenty 

jako je například kliková skříň, kryt hlavy válců, volantu, části sedadel, brzdový či spojkový pedál 

atd. [86,87]. Díky mechanickým vlastnostem podobným lidské kosti a osteokonduktivním 

vlastnostem se hořčík nabízí také jako vhodný materiál pro ortopedické implantáty [57]. 

Nevýhodou hořčíku je jeho nízká korozní odolnost a omezená zpracovatelnost a nízká 

houževnatost za studena. Zlepšení těchto vlastností lze dosáhnout vhodným legováním 

a technologií zpracování [31]. 

 Hořčík krystalizuje v hexagonální těsně uspořádané mřížce (HCP) s mřížkovými konstantami 

a = 0,32092 nm a c = 0,52105 nm a koordinačním číslem 12. Primitivní elementární buňku tvoří 

hranol s podstavou ve tvaru kosočtverce. V krystalografii se pro popis hexagonální mřížky 

využívá čtyřosé znázornění, protože je zde názornější hexagonální symetrie systému (obr. 3.2a), 

nicméně tříosé znázornění je rovněž platné (obr. 3.2b). Hexagonální mřížka má nejtěsnější 

uspořádání s koeficientem zaplnění 0,74 [88–91]. Mřížkové parametry jsou: 

 

  
 90;120

321

321







caaaa
 (3.1) 

 

 

obr. 3.2 HCP mřížka, čtyřosé hexagonální znázornění (a), tříosé rhombické znázornění (b) [90] 
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 Osový poloměr c/a je 1,623 tedy blízký ideálnímu poměru pro nejtěsnější uspořádání, který 

je 1,633. Ve směru osy c jsou tedy atomy mírně stlačeny. V hexagonální struktuře existují dva 

typy intersticiálních poloh – oktaedrické a tetraedrické (obr. 3.3). Jejich velikost je 0,41r 

v oktaedrických a 0,22r v tetraedrických polohách, kde r je poloměr základního atomu 

krystalové mřížky [6-8]. 

 

 

obr. 3.3 HCP mřížka, oktaedrické intersticiální (a), tetraedrické intersticiály (b) [89] 

 

 Hexagonální struktura se za laboratorní teploty deformuje pouze v bazální skluzové rovině 

se 3 aktivními skluzovými systémy. Oproti kovům s FCC mřížkou, které mají 12 aktivních 

skluzových systémů, jsou tedy tyto kovy hůře deformovatelné a při deformaci za laboratorní 

teploty u nich dochází převážně ke dvojčatění. Při zvýšené teplotě dochází k aktivaci dalších 

skluzových systémů a dvojčatění, díky tomu je hořčík za tepla dobře zpracovatelný. K aktivaci 

dochází v pyramidálních rovinách druhého druhu {112̅2} a takzvanými (c+a) dislokacemi typu 

〈112̅3〉 [57,92]. Možné skluzové systémy Mg jsou uvedeny v tab. 3.2 a znázorněny na obr. 3.4. 

 

tab. 3.2 Možné skluzové systémy v Mg [93] 

Burgersův vektor Skluzové roviny Směr skluzu 
Počet aktivních 

systémů 

a  Bazální (0001) 〈112̅0〉 3 

a  Prizmatické {101̅0}  〈112̅0〉 3 

c  Prizmatické {101̅0} 〈0001〉 3 

c  Prizmatické {112̅0} 〈0001〉 3 

a  Pyramidální {101̅1} 〈112̅0〉 6 

ac   Pyramidální {112̅2} 〈112̅3〉 6 
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obr. 3.4 Deformační skluzové systémy Mg [94] 

 

3.1 .1  Interakce čistého hořčíku s fyziologickým prostředím 

Zatímco nízká korozní odolnost hořčíku je v průmyslových aplikacích limitujícím faktorem 

v případě biomateriálů nabízí další možnosti aplikace. Vzhledem k pozitivní reakci těla 

na hořčíkové ionty lze degradaci těchto materiálů využít pro přípravu biodegradabilních 

implantátů. Pro hořčík a jeho slitiny se tak nabízí uplatnění jako lehké, odbouratelné, nosné 

ortopedické implantáty, které zůstávají přítomné v těle a udržují mechanickou integritu po dobu 

12-18 týdnů. Po tuto dobu dochází k regeneraci kostní tkáně, která postupně nahrazuje 

degradující materiál implantátu [65,95]. Nicméně důležitou podmínkou je přiměřená rychlost 

koroze vzhledem k dané aplikaci. 

 Komplikací je příliš rychlá koroze čistého hořčíku ve fyziologickém prostředí (pH 7,4-7,6) 

v přítomnosti chloridových iontů. V důsledku koroze dochází ke ztrátě mechanických vlastností 

dříve, než je kostní tkáň vytvořena. Vodík, který se navíc při korozi hořčíku uvolňuje, vytváří 

v případě rychlé degradace implantátu v jeho okolí bubliny, které jsou pro pacienta bolestivé 

a znesnadňují hojení [57,65]. Jako řešení tohoto problému se nabízí vhodné legování, 

zpracování, popřípadě ochranné povlaky, které zajistí zpomalení procesu koroze, musí však 

splňovat kritéria pro netoxický a biologicky kompatibilní materiál [57]. 

 Při rozpouštění hořčíku ve vodném prostředí k elektrochemické reakci s vodou za vzniku 

Mg(OH)2 a plynného H2, takže koroze hořčíku není v tomto případě tak citlivá na koncentraci 

kyslíku [96–98]. Obecně lze probíhající chemické děje popsat následující souhrnnou rovnicí: 
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  Mg + 2H2O  Mg(OH)2 + H2 (3.2) 

 

 Jedná se o shrnutí dílčích dějů, které popisují rovnice: 

 

Anodická reakce: Mg  Mg2+ + 2e- (3.3) 

 

Katodická reakce (kyselé prostředí):  2H2O + 2e-  2OH– + H2 (3.4) 

 

Katodická reakce (zásadité prostředí):  2H2O + O2 + 4e–  4OH– (3.5) 

 

 V případě hořčíku dochází ihned po kontaktu s tělní tekutinou k anodickému rozpouštění 

podle rovnice 3.3. Tato reakce zahrnuje mezikrok, kdy vzniká metastabilní monovalentní kationt 

[97,99], tento jev se nazývá negativní diferenční efekt, souvisí se vznikem většího 

než stechiometrického množství vodíku a je pro korozi hořčíku typický. Katodické reakce 

popsaná rovnicemi 3.4 a 3.5 závisí na pH prostředí. 

 Hořčík má ze všech kovů využívaných pro průmyslové aplikace nejmenší standardní redoxní 

potenciál -2,37 V (25 °C, čistý Mg v roztoku obsahujícím hořečnaté kationty). Nicméně korozní 

potenciál Mg ve zředěném roztoku chloridů je obvykle -1,7 V [100]. Tento rozdíl lze vysvětlit 

tvorbou vrstvy Mg(OH)2, případně MgO na povrchu Mg [96,101–103]. Vzniklá vrstva Mg(OH)2 

na povrchu hořčíku může poskytovat ochranu v širokém rozmezí pH. Tvorba tohoto filmu je 

řízena termodynamicky, jak je popsáno v Pourbaixově diagramu na obr. 3.5 [100]. Oblast 

stability vody leží mezi přímkami a a b. Jednotlivé oblasti v diagramu jsou od sebe odděleny 

přímkami 1-3, které označují reakce popsané následujícími rovnicemi: 

 

 (1) Mg + 2H2O  Mg(OH)2 + H2 (3.6) 

 

 (2) Mg2+ + H2O → MgO + 2H+ (3.7) 

 

 (3) Mg  Mg2+ + 2e- (3.8) 
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obr. 3.5 Pourbaixův diagram pro systém Mg-H2O při 25 °C [96] 

 

 V případě koroze ve vodě vzniklý hydroxid hořečnatý nevytváří kompaktní vrstvu 

na podkladové matrici kvůli současnému vývoji vodíku. V důsledku toho se tato reakce nedá 

spontánně zastavit. Pokud je hořčík vystaven prostředí, kde koncentrace chloridů vzroste 

nad 30 mmol/l, dochází ke konverzi vzniklé vrstvy hydroxidu hořečnatého a vzniká rozpustný 

chlorid hořečnatý (rovnice 3.9), částečně ochranná vrstva se poruší a matrice koroduje 

podstatně rychleji, než je tomu ve vodném prostředí. 

 

  Mg(OH)2 + 2Cl-  MgCl2 + 2OH- (3.9) 

 

 V případě koroze Mg v prostředí simulovaných tělesných tekutin je koncentrace chloridů 

podstatně vyšší (~ 140 mmol-1) a kromě chloridů jsou zde obsaženy také anionty uhličitanové 

a fosforečnanové. Ty reagují s hořčíkem za tvorby uhličitanů a fosforečnanů: 

 

  Mg2+ + OH- + (HCO3)- + (n-1) H2O  MgCO3·nH2O (3.10) 

 

  3Mg2+ + 2OH- + 2(HPO4)2- + (n-2) H2O  Mg3(PO4)2·nH2O (3.11) 

 

 Zatímco přítomnost chloridových iontů vede ke zrychlené korozi, přítomnost uhličitanů 

a fosforečnanů může působit jako částečná ochranná vrstva. Teplota 37 °C sice může vést 

k rychlejší korozi v porovnání s pokojovou teplotou, nicméně vede také ke srážení sloučenin Ca 

s P [104].  
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 Obecné schématické znázornění procesu koroze hořčíku ve fyziologickém prostředí 

je zobrazeno na obr. 3.6. Koroze Mg vede k uvolnění Mg2+, H2 a k zvýšení pH vlivem přítomnosti 

OH- aniontů, což je škodlivé pro okolní buňky, ale i bakterie. Některé buňky a proteiny však 

mohou přilnout k povrchu a dochází k produkci kyseliny mléčné. Proteiny přítomné v roztoku 

mohou s Mg2+ ionty tvořit komplexy. Zvýšené pH v důsledku koroze Mg vede také ke srážení 

vápenatých fosforečnanů. Do rostoucí vrstvy se zabudovávají uhličitany. Chloridy přítomné 

v okolním prostředí vedou ke vzniku rozpustného MgCl2 a podporují korozi Mg [104]. 

 

 

obr. 3.6 Schematické znázornění některých možných interakcí mezi povrchem Mg slitiny a biologickým 

prostředím [104] 
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3.2 Vlastnosti a struktura zinku 

Jedná se o stříbrně modrošedý kov s relativně nízkou teplotou tání (419,5 °C). V praxi se využívá 

zejména jako legující prvek mědi (mosazi) a pro povrchové úpravy železa a ocelí. V čistém stavu 

jsou pevnost a tvrdost zinku vyšší než cínu či olova, nedosahuje však hodnot hliníku nebo mědi, 

navíc má nízkou odolnost proti tečení. Obecně jsou mechanické vlastnosti zinku relativně nízké. 

Největší výhodou je jeho odolnost proti atmosférické korozi, proto také téměř polovina jeho 

využití je právě povrchová ochrana ocelových výrobků [105,106].  

 Zinek je vhodný legovací prvek pro hořčíkové slitiny v oblasti biomedicínských aplikací. 

Při obsahu do cca 3 hm. % má pozitivní vliv na mechanické vlastnosti a korozní odolnost 

[84,107]. Vzhledem k biokompatibilitě a větší ušlechtilosti v porovnání s hořčíkem se nabízí jako 

vhodný materiál pro biodegradabilní implantáty [84,107,108]. 

 Stejně jako Mg má Zn HCP mřížku, jeho osový poloměr c/a je ovšem 1,856, tedy vyšší, než 

je teoretická hodnota nejtěsnějšího uspořádání. To znamená, že podél osy c jsou mezery mezi 

atomy větší než v případě ideálního uspořádání. V případě Zn jsou možné skluzové roviny 

bazální, prizmatické a pyramidální. Může docházet také k dvojčatění pod úhlem 94° k původní 

rovině. Jakmile dojde ke vzniku dvojčat, dochází k dalším skluzům snadněji [109,110]. 

 Při laboratorní teplotě dochází zpravidla pouze ke skluzu v bazální rovině. Nicméně 

při namáhání kolmo nebo paralelně vůči bazální rovině se může objevovat také skluz podél 

pyramidální roviny druhého řádu. Při vyšší teplotě (> 0,65 Tm) dochází k aktivaci nebazálních 

skluzových systémů a zpracovatelnost Zn se výrazně zvyšuje [109,110]. Možné skluzové systémy 

Zn jsou uvedeny v tab. 3.3 a graficky znázorněny na obr. 3.7. 

 

tab. 3.3 Možné skluzové systémy Zn [110] 

Burgersův vektor Skluzové roviny Směr skluzu 
Počet aktivních 

systémů 

a
 

Bazální (0001) 〈112̅0〉 3 

a
 

Prizmatické {11̅00} 〈112̅0〉 3 

ac 
 

Pyramidální {112̅2̅} 〈1̅1̅23〉 6 

 Dvojčatění {101̅2} 〈101̅1̅〉 6 
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obr. 3.7 Možné skluzové systémy Zn [110] 

 

3.2.1  Interakce čistého zinku s fyziologickým prostředím 

Vzhledem k elektrodovému potenciálu zinku (-0,762 V) se jeho chemická aktivita pohybuje mezi 

hořčíkem (-2,372 V) a železem (-0,444 V) [30,83,111]. Zinek tedy degraduje rychleji než železo, 

jehož degradace je pro většinu aplikací příliš pomalá. Na druhou stranu degraduje pomaleji než 

hořčík, jehož koroze je podstatně rychlejší a při jeho degradaci je tedy obtížnější korozní 

produkty dostatečně rychle přirozenou cestou odstraňovat [112–115]. 

 Díky pasivní vrstvě, která vzniká na povrchu čistého zinku, dochází ke zpomalení rychlosti 

degradace. V případě koroze zinku ve fyziologickém prostředí zahrnují reakce řadu 

meziproduktů: 

 

Anodická reakce: 2Zn  2Zn2+ + 4e- (3.12) 

 

Katodická reakce: O2 + 2H2O + 4e-  4OH- (3.13) 

 

Tvorba Zn(OH)2: 2Zn2+ + 4OH-  2Zn(OH)2 (3.14) 

 

Tvorba ZnO: Zn(OH)2  ZnO + H2O (3.15) 

 

 Při vystavení zinku fyziologickému prostředí, je zinek oxidován podle anodické reakce (3.12). 

Uvolněné elektrony se podílejí na katodické reakci (3.13), kde dochází k redukci rozpuštěného 
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kyslíku. Na povrchu kovu dochází ke vzniku Zn(OH)2 a ZnO podle rovnice (3.14) a (3.15) 

na povrchu kovu, aniž by docházelo ke vzniku plynu jako v případě hořčíku [11,32,75,111]. 

 Vzhledem k vysoké koncentraci chloridů lze fyziologické prostředí považovat za velmi 

agresivní. Chloridové ionty reagují s korozními produkty za vzniku rozpustných chloridů a tím 

ruší rovnováhu, která nastává při rozpouštění a tvorbě korozních produktů na povrchu kovu: 

 

  6 Zn(OH)2 + Zn2+ + 2Cl-  6Zn(OH)2·ZnCl2 (3.16) 

 

  4ZnO + 4H2O + Zn2+ + 2Cl-  4Zn(OH)2·ZnCl2 (3.17) 

 

 Rozpouštěním korozních produktů na povrchu se médium dostává opět k matrici kovu 

a dochází k další reakci kovového materiálu. Delší expozicí dochází k uvolňování větších částí 

kovu a korozních produktů do okolního média (obr. 3.8) [7,11,111]. 

 

 

obr. 3.8 Model degradačního procesu zinku ve fyziologickém prostředí [7], particle separated from the 

bulk – částice oddělená od materiálu, corrosion products layer – vrstva korozních produktů 

 

 Kromě přítomnosti chloridů je koroze zinku významně ovlivněna také hodnotou pH v těle, 

které je standardně 7,4. Podle Pourbaixova diagramu (obr. 3.9) je v oblasti pH 7,4 

a fyziologického potenciálu od cca 820 mV do cca – 670 mV zinek ve formě hydratovaného 

kationtu Zn2+
(aq)  [7,116]. Při nižším potenciálu (E < -1,0 V) je zinek v oblasti imunity, a tedy stabilní 

v pevné formě. Ke vzniku ZnO dochází při pH vyšším než 8,3 [117]. 

 Dalším faktorem ovlivňujícím korozi zinku a který se tedy projeví na Pourbaixově diagramu 

je přítomnost iontů   2

4 HPO  a  3 HCO , tedy CO2 rozpuštěného ve vodě. Na základě množství 

těchto látek přítomných v krevním plazma člověka byly sestaveny Pourbaixovy diagramy (obr. 

3.10) [117]. Obsah těchto látek je 0,001 mol/l pro   2

4  HPO  a 0,027 mol/l pro  3 HCO  [117,118]. 
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Z Pourbaixova diagramu systému Zn-C-H2O je vidět, že v oblasti fyziologických podmínek je 

stabilní Zn2+ a ZnCO3, zatímco v systému Zn-P-H2O je stabilní ZnO [117]. 

 

 

obr. 3.9 Pourbaixův diagram zinku ve vodě [117] 

 

 

obr. 3.10 Pourbaixův diagram zinku v prostředí s přítomností P a C při 37 °C [117] 

 

 Autoři v článku [32] demonstrovali bio-korozní chování zinku řadou čtyř vzorků Zn drátků 

implantovaných do abdominální aorty Sprague-Dawleyho potkana na dobu 1,5; 3; 4,5 

a 6 měsíců. Výsledky ukázaly, že koroze zinku byla v porovnání s hořčíkem a jeho slitinami 

pomalejší [119]. Zinkové implantáty byly po době přibližně 4 měsíců pouze mírně degradované 

na povrchu a teprve poté došlo k urychlení koroze. V prvních fázích degradace (1,5 – 3 měsíce) 

byly korozní produkty tvořeny vrstvou oxidu zinečnatého. Po 4,5 až 6 měsících byla vrstva na 

povrchu kovu tvořena oxidem zinečnatým, fosforečnanem vápenatým a uhličitanem 

zinečnatým. Fosforečnan vápenatý se objevil na vnějším povrchu a nejednalo se o přímý 

produkt koroze zinku. Kompaktní korozní vrstva byla tvořena vrstvami oxidu zinečnatého 
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oddělenými vrstvami uhličitanu zinečnatého, podobně jako je tomu v případě koroze hořčíku 

[7,32]. 

  Studie na dlouhodobější chování čistého zinku in vivo byla provedena a publikována v článku 

[117]. Zn drátky s průměrem 0,25 mm byly implantovány do tepen myší a biokoroze Zn byla 

studována po dobu 20 měsíců. Podle studie je biokoroze Zn stabilní a rychlost koroze lineární. 

Bylo také prokázáno, že koroze postupuje navzdory tvorbě pasivní vrstvy korozních produktů 

(obr. 3.11).  

 

 

obr. 3.11 Snímky z elektronového mikroskopu (BSE) průřezu implantovaného drátku po 1 až 20 měsících 

expozice [117] 

 

 Podle studie práce Thomase a kol. [119] při korozi zinku v rozmezí pH 7 až 10 dochází 

ke zpomalení katodické reakce, což snižuje celkovou rychlost koroze zinku. Oxidy na povrchu 

kovu, které jsou v tomto rozmezí pH termodynamicky stabilní však netvoří efektivní korozní 

bariéru. Proto lze předpokládat, že se zinek ve fyziologickém prostředí s pH 7,4 v průběhu času 

bude pomalu rozpouštět, což je vhodné právě pro biodegradabilní materiály. 
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3.1 Vlastnosti a struktura vápníku 

Vápník je stříbrně bílý kov charakteristický vysokou afinitou ke kyslíku a dusíku, na vzduchu 

se tedy pokrývá bílou vrstvou oxidů a nitridů [120]. Jedná se o pátý nejčastější prvek zemské 

kůry, v přírodě se však nevyskytuje v kovové formě, ale ve formě sloučenin, nejčastěji ve formě 

minerálů jako je vápenec (CaCO3) nebo kazivec (CaF2). S hustotou 1.55 g·cm-3 se jedná o nejlehčí 

z kovů alkalických zemin [121]. Teplota tání vápníku je 842 °C. V praxi se využívá zejména 

v ocelářském průmyslu k deoxidaci, jako náhrada hliníku a křemíku, které na rozdíl od vápníku 

zůstávají ve struktuře jako inkluze [120]. Modul pružnosti v tahu je 20 GPa, ve smyku 7,4 GPa 

a v tlaku 17 GPa [121]. 

 Vápník má dvě alotropické modifikace α a γ. Do teploty 464 °C se vyskytuje v modifikaci 

α s FCC mřížkou (obr. 3.12) a při teplotě vyšší v modifikaci γ s BCC mřížkou (obr. 3.13) [90]. 

Mřížkové parametry krychlového krystalového systému jsou: 

  
90





cba

 (2.1) 

 

obr. 3.12 Plošně centrovaná krychlová soustava, bodový model (a), vztah mezi atomovým poloměrem 

a mřížkovým parametrem (b) [90] 

 

 

obr. 3.13 Tělesně centrovaná krychlová soustava, bodový model (a), vztah mezi atomovým poloměrem 

a mřížkovým parametrem (b) [90] 
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 FCC mřížka je stejně jako mřížka hexagonální nejtěsněji uspořádaná (zaplnění 74 %) 

s koordinačním číslem 12. Mřížka BCC má koordinační číslo 8 a atomy tvoří 68 % prostoru 

mřížky. V případě krychlové soustavy jsou možné dva typy intersticiálních poloh – oktaedrické 

a tetraedrické. Nejvíce prostoru pro atomy příměsí u mřížky FCC je ve středu krychle a ve středu 

hran krychle. Tyto prostory obklopuje 6 atomů, které tvoří rohy pravidelného oktaedru 

a označují se tedy jako oktaedrické (obr. 3.14). Tetraedrické polohy jsou označeny podle 

4 atomů mřížky, které obklopují mezeru vhodnou pro umístění atomu příměsi (obr. 2.4b). 

Maximální poloměr atomu, který lze vmezeřit do oktaedrických intersticiálních prostor je 0,41r 

a do tetraedrických mezer 0,225r [89,90]. 

 

 

obr. 3.14 FCC mřížka, oktaedrické intersticiály (a), tetraedrické intersticiály (b) [89] 

 

 U BCC mřížky je nejvíce prostoru pro příměs v tetraedrických polohách ve stěnách buňky, 

kam se vleze atom o poloměru 0,291r (obr. 3.15b). Menší prostory jsou v oktaedrických 

mezerách uprostřed hran a ploch buňky, kde lze vmezeřit atom o velikosti 0,154r (obr. 3.15a). 

Pokud do tetraedrických intersticiálních poloh vnikne atom o poloměru větším než 0,291r 

dochází k vychýlení všech čtyř okolních atomů. V případě oktaedrické polohy dochází 

k vychýlení pouze dvou okolních atomů a deformace se projevuje roztažením mřížky v tomto 

směru [89].  

 

 

obr. 3.15 BCC mřížka, oktaedrické intersticiály (a), tetraedrické intersticiály (b) [89] 
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3.2 Binární systém Mg-Zn 

Fázový diagram Mg-Zn (obr. 3.16) byl vytvořen na základě termodynamických výpočtů Ghoshem 

a kol. [122] v souladu s experimentálními daty Clarka [123]. Na straně Mg je oblast tuhého 

roztoku s maximální rozpustností Zn v Mg 6,5 hm. % [124,125]. Podstatně nižší je rozpustnost 

Mg v Zn 0,25 hm. % [122]. 

 Vzhledem k velikosti atomů hořčíku (160 pm) a zinku (134 pm), nižší teplotou tání Zn, a tedy 

i nižší aktivační energií je difuze Zn do Mg rychlejší, než je tomu naopak. Vzhledem k HCP 

struktuře je nicméně rychlost difuze ovlivněna orientací krystalů. Při teplotě 280 °C je v případě 

Zn rychlost difuze 1,23× větší podél bazální roviny než v normálovém směru. Rozdíl v rychlosti 

difuze se s rostoucí teplotou snižuje a při teplotě 330 °C je difuzní koeficient podél bazální roviny 

1,17× větší, než je tomu v normálovém směru [126,127]. 

 

 

obr. 3.16 Binární diagram Mg-Zn [128] 

 

 Ve fázové diagramu Mg-Zn se vyskytuje 5 typů intermetalických fází, oblasti substitučních 

tuhých roztoků zinku v hořčíku a hořčíku v zinku. Intermetalická fáze Mg2Zn11 má primitivní 

kubickou mřížku a vzniká z taveniny peritektickou přeměnou při teplotě 381 °C. V některých 
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eutektických slitinách je vznik Mg2Zn11 potlačen a při tuhnutí dochází ke vzniku metastabilní 

eutektické struktury tvořené MgZn2 a Zn [88,129]. 

 Intermetalická fáze MgZn2 se řadí mezi tzv. Lavesovy fáze s obecným vzorcem AB2. Tyto fáze 

obvykle mají kubickou nebo hexagonální mřížku a k jejich vzniku dochází v případě, že se poměr 

atomů složek pohybuje v rozmezí 1,09-1,34. Jedná se o křehké sloučeniny, které v materiálu mají 

za obvykle za následek zhoršení mechanických vlastností. Elementární buňka MgZn2 má 

primitivní hexagonální strukturu a skládá se ze 4 molekul MgZn2. Z hlediska typu vazby mezi 

jednotlivými atomy je pro Lavesovy fáze s obecným vzorcem AB2 typická kovová vazba mezi 

A atomy, kovalentní vazba mezi B atomy a iontová vazba mezi A a B atomy. Na základě výpočtu 

elektronové hustoty bylo zjištěno, že vazba mezi atomy Zn je kovalentní, iontová vazba je mezi 

atomy Mg a Zn a mezi atomy Mg je vazba kovová (obr. 3.17) [129,130]. 

 

   

obr. 3.17 Model hexagonální krystalické mřížky MgZn2 (a) a rozdíl elektronové hustoty MgZn2 (b) 

[129,130] 

 

 Další intermetalickou fází je Mg2Zn3, přesná stechiometrie však není jasně daná. Má 

monoklinickou bazálně centrovanou krystalickou mřížku. Přesná stechiometrie je neznámá také 

u intermetalické fáze MgZn. Protože se jedná o fázi přesycenou Zn, také krystalická mřížka 

je stále neznámá [88,107]. Fáze Mg51Zn20 by v minulosti prezentovaná jako Mg7Zn3, tedy 

v diagramu blíž Mg. Nicméně podle experimentálních dat je ovšem pravděpodobnější fáze 

Mg51Zn20 a eutektikum ležící napravo od ní [88]. Krystalografická data jednotlivých fází binárního 

diagramu Mg-Zn jsou uvedeny v tab. 3.4 [128,131]. 
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tab. 3.4 Množství Zn v jednotlivých fázích a jejich Pearsonův symbol binárního systému Mg-Zn. [128,131] 

Fáze Množství Zn [hm. %] Pearsonův symbol 

(Mg) 0-6,5 hP2 

Mg51Zn20 51 oI158 

Mg21Zn25 74,0 hR276 

Mg4Zn7 80,1 mC110 

MgZn2 84-84,6 hP12 

Mg2Zn11 93,7 cP39 

(Zn) 99,9-100 hP2 
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3.3 Binární systém Mg-Ca 

Přídavek vápníku do hořčíku ovlivňuje tyto materiály zejména zvýšením korozní odolnosti a dále 

pak zjemněním zrna [132]. V kombinaci s hořčíkem se vápník nabízí jako vhodný legující prvek 

pro přípravu biodegradabilních implantátů. Výhodou těchto materiálů je nízká hustota, která 

se blíží hustotě kostí [133]. Vápník je rovněž hlavním složkou kosti a je nezbytný pro správnou 

signalizaci mezi buňkami [134]. Hořčík navíc podporuje vstřebávání vápníku do kostí [66]. 

Biodegradabilní materiály na bázi Mg a Ca tedy mohou současným uvolňováním napomáhat 

růstu nových kostních buněk, které tak implantát nahrazují [133]. 

 V systému Mg-Ca se vyskytují dvě eutektika a intermetalická sloučenina Mg2Ca kongruentně 

tající při 715 °C (obr. 3.18). K eutektické reakci na straně bohatší na Mg dochází při obsahu 

10,5 at. % Ca při teplotě 516,5 °C a na straně bohatší na Ca při obsahu 73 at. % Ca při teplotě 

445 °C. Při teplotě 443 °C dochází k alotropické modifikaci Ca z α-Ca na β-Ca. Rozpustnost 

Mg v Ca je zanedbatelná, v opačném případě je maximální rozpustnost 0,82 at. % (1,34 hm. %) 

Ca v Mg při teplotě 516,5 °C [88,135]. Krystalografická data jednotlivých fází binárního diagramu 

Mg-Ca jsou uvedeny v tab. 3.5. 

 

 

obr. 3.18 Binární diagram Mg-Ca [88]. 
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tab. 3.5 Množství Ca v jednotlivých fázích a jejich Pearsonův symbol binárního diagramu Mg-Ca [123]. 

Fáze Množství Ca [hm. %] Pearsonův symbol 

(Mg) 0 hP2 

Mg2Ca 84-84,6 hP12 

(βCa) 93,7 cP39 

(αCa) 99,9-100 hP2 

 

 Sloučenina Mg2Ca se řadí mezi Lavesovy fáze. Na základě vypočítaných hodnot kohezní 

energie bylo zjištěno, že v porovnání s MgZn2 je struktura Mg2Ca stabilnější. Jednotlivé vazby 

mezi atomy v elementární buňce jsou iontové mezi Mg a Ca, kovalentní mezi atomy Mg a kovová 

mezi atomy Ca (obr. 3.19) [130].  

 

 

obr. 3.19 Krystalová struktura Mg2Ca (a), rozdíl elektronové hustoty Mg2Ca (b) [130] 
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3.4 Binární systém Zn-Ca 

Fázový diagram Ca-Zn obsahuje 8 intermetalických sloučenin (obr. 3.20). Inkongruentně tající 

Ca3Zn, Ca5Zn3, CaZn, CaZn3 a CaZn13 a kongruentně tající CaZn2, CaZn5 a CaZn11. Při teplotě 

419,58 °C dochází k alotropické modifikaci vápníku z α (FCC) na β (BCC). Krystalografická data 

jednotlivých fází binárního diagramu Mg-Ca jsou uvedeny v tab. 3.6. 

 

obr. 3.20 Binární diagram Zn-Ca [136]. 

 

tab. 3.6 Množství Zn v jednotlivých fázích a jejich Pearsonův symbol binárního diagramu Zn-Ca [123] 

Fáze Množství Zn [hm. %] Pearsonův symbol 

(βCa) 0 cI2 

(αCa) 0 cF4 

Ca3Zn 35 oC16 

Ca5Zn3 46,5 tI32 

CaZn 62,0 oC8 

CaZn2 76,6 iO12 

CaZn3 82-83 hP32 

CaZn5 81,7-89,5 hP6 

CaZn11 94,7 tI48 

CaZn13 95,5 cF112 

(Zn) 100 hP2 
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3.5 Vliv zpracování na mechanické vlastnosti  hořčíku a zinku 

Zlepšení mechanických vlastností kovových materiálů lze dosáhnout buď vhodným legováním, 

nebo zpracováním. Vybrané mechanické vlastnosti čistého hořčíku a zinku připravených 

různými metodami jsou uvedeny v tab. 3.7 a tab. 3.8. 

 

tab. 3.7 Shrnutí vybraných mechanických vlastností hořčíku [71] 

 
Pevnost 

v tahu [MPa] 

Smluvní mez 

kluzu v tahu 

[MPa] 

Smluvní mez 

kluzu v tlaku 

[MPa] 

Tažnost [%] HRE 

Lití 90 21 21 2-6 16 

Extruze 165-205 69-105 34-55 5-8 26 

Válcování 180-220 115-140 105-115 2-10 48-54 

Žíhaní po 

válcování 
160-195 90-105 69-83 3-15 37-39 

 

tab. 3.8 Shrnutí vybraných mechanických vlastností zinku [74,137] 

 
Pevnost v tahu 

[MPa] 

Smluvní mez 

kluzu v tahu 

[MPa] 

Tažnost [%] HRE 

Lití 18 10 0,32 38 

Extruze 60 35 3,5 – 

Válcování 50-140 30-110 5,8-36 39 

 

 Metoda zpracování má na mechanické vlastnosti výrazný vliv zejména v důsledku zjemnění 

struktury, případně vytvořením textury tvářením. Nevýhodou hořčíku a zinku je vzhledem 

k hexagonální mřížce jejich obtížná zpracovatelnost při pokojové teplotě [88]. Proto je zapotřebí 

hořčík, zinek a jejich slitiny tvářet za zvýšené teploty.  

 

3.5.1  Zpracování hořčíku metodami práškové metalurgie  

Vysoká reaktivita v kombinaci s obtížnou tvárností při pokojové teplotě výrazně komplikují 

zpracování hořčíku. Odlévání čistého hořčíku vede k tvorbě hrubozrnného materiálu s nízkou 

pevností. Následné tváření sice vede ke zjemnění zrna a zvýšení pevnosti, nicméně tvářený 

materiál má výraznou texturu a sníženou tvárnost. 

 V případě plastické deformace hořčíku s náhodně rozloženou orientací zrn je primárním 

mechanismem deformace bazální skluz, který má nejnižší hodnotu kritického smykového 

napětí (CRSS – critical resolved shear stress) [138–140]. Pokud má struktura materiálu určitou 

texturu, například v případě, že je materiál tvářený, často se při plastické deformaci uplatňují 
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také nebazální skluzové systémy a dvojčatění [141–143]. Vliv textury na pevnost materiálu 

je však závislý na směru aplikovaného napětí. U těchto materiálů je vliv textury vzhledem 

k orientaci působení napětí výraznější než vliv velikosti zrn, pouze však do určité velikosti [144]. 

To je pravděpodobně způsobeno rostoucím podílem hranic zrn, jejich pohybem při deformaci 

a rotací zrn. V případě ultra-jemnozrnných materiálů se jako primární mechanismus plastické 

deformace uplatňuje pohyb hranic zrn [145–148]. 

 Na výslednou pevnost může mít kromě zpracování vliv také přítomnost legujících prvků, 

které vedou ke zjemnění zrna. Vlivem zpracování metodami práškové metalurgie na výslednou 

pevnost materiálu a následným srovnáním s litým hořčíkem a litou a tvářenou slitinou AZ31 

se ve své práci zabýval Carboneras a kol. [149]. Hořčíkový prášek (velikost částic ~44 µm, čistota 

99,8 %) byl zpracován lisováním za studena tlakem 310 MPa a následnou extruzí při teplotě 

420 °C s extruzním poměrem 16:1. Výsledný materiál měl jemnozrnnou strukturu s velikostí zrn 

do 5 µm. Na hranicích zrn byly částice oxidu s průměrem menším než 1 µm, které pocházely 

z povrchu práškového hořčíku. Velikostně byla tedy zrna extrudovaného hořčíku srovnatelná 

s tvářenou slitinou AZ31 s velikostí zrna 4 μm. To se projevilo také na maximální pevnosti v tahu. 

Extrudovaný hořčík dosáhl pevnosti v tahu 320 MPa, což je hodnota srovnatelná právě 

s jemnozrnnou hořčíkovou slitinou AZ31 a výrazně vyšší oproti odlévanému hořčíku a slitině 

AZ31 (obr. 3.21). Nicméně takto zpracovaný Mg prášek má oproti litému stavu nižší tažnost. 

 

 

obr. 3.21 Tahová křivka hořčíku připraveného metodou práškové metalurgie (PM), slitiny AZ31 

s jemnozrnnou strukturou (d = 4 μm), lité slitiny AZ31 (AZ31 cast) a litého hořčíku (Mg cast) [149]. 

 

 Prášková metalurgie se tedy jeví jako perspektivní metoda přípravy hořčíku, díky možnosti 

přípravy jemnozrnného materiálu prostou volbou velikosti vstupního kovového prášku. Takto 

připravené materiály mají oproti odlévaným a tvářeným materiálům jemnější strukturu 
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s minimální texturou. Vhodnou volbou metody a vstupního kovového prášku lze dosáhnout 

zlepšení pevnosti, ale také tažnosti. V práci [144] se Shen a kolektiv zabývali vlivem válcování 

práškového hořčíku před následným zpracováním na mechanické vlastnosti výsledného 

materiálu. Hořčíkový prášek o velikost ~180 µm a čistotě 99,5 % byl válcován za pokojové 

teploty na granulát o tloušťce přibližně 0,4 mm. Vzniklý granulát byl následně opět rozdrcen 

v planetovém mlýnu. Následně byl granulát slinován metodou SPS při tlaku 30 MPa, při teplotě 

560 °C po dobu 10 min. Slinované materiály byly extrudovány při teplotě 400 °C. Takto 

zpracované materiály dosáhly pevnosti v tahu téměř 271 MPa při současné deformaci ~11 %. 

V případě materiálu bez válcování vstupního materiálu byla pevnost v tahu ~242 MPa 

a deformace ~12 % (obr. 3.22). Dosažené hodnoty pevnosti v tahu souvisí s mikrostrukturou 

jednotlivých materiálů. V důsledku válcování prášku byla dosažena jemnější struktura 

výsledného materiálu. Navíc vlivem rekrystalizace při extruzi za tepla byla výsledná struktura 

tvořena zrny bez přítomnosti dvojčat.  

 

 

obr. 3.22 Tahová křivka hořčíku zpracovaného metodou SPS a následnou extruzí. Mg-PR0 – vzorek bez 

válcování výchozího materiálu, Mg-PR5 – 5 válcovaný Mg prášek, Mg-PR10 – 10 válcovaný Mg prášek 

[144] 

 

 Procesními parametry, jako je teplota a tlak při zpracovávání práškového hořčíku lisováním 

se ve své práci zabývali Březina a kol. v [5]. Práškový hořčík (střední velikost částic 30 µm čistota 

99,8 %) byl zpracován lisováním tlaky 100 až 500 MPa za laboratorní teploty a při teplotě 300, 

400 a 500 °C. Zvýšení lisovacího tlaku vedlo k výraznější plastické deformaci práškových částic 

a poklesu výsledné porozity. Ještě větší vliv na plastickou deformaci mělo zvýšení teploty během 

lisování. Metodou difrakce zpětně odražených elektronů (EBSD) bylo zjištěno, že za studena 
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lisované materiály měly jemnozrnnou strukturu, nicméně částice prášků nebyly spojeny. 

V případě za tepla lisovaných materiálů vedla zvýšená teplota ke zhrubnutí zrna, ale částice 

prášku byly spojeny, což vedlo k výraznému zvýšení pevnosti. Zvýšení teploty na 400 °C během 

zhutňování vedlo ke snížení pórovitosti a zvýšení pevnosti v ohybu na přibližně 250 MPa 

u vzorku lisovaného tlakem 400 MPa. Vzorky připravené při 500 °C dosáhly srovnatelných 

hodnot ohybové pevnosti jako materiály zhutněné za studena (méně než 80 MPa). 

 Pro některé aplikace biomateriálů je výhodné zvýšit jejich pórovitost, zlepší se tak přístup 

tělní tekutiny a umožní proliferace kostních buněk do implantátu, což usnadňuje hojení a tvorbu 

nové kostní tkáně [95,150]. Jeden z postupů práškové metalurgie pro přípravu materiálů 

s řízenou porozitou je zhutňování základního materiálu spolu se spacery, tedy částicemi, které 

vyplňují prostor během procesu zhutňování, poté jsou odstraněny a na jejich místě vznikají póry 

[151]. Nejčastěji studovanými materiály využívanými jako spacery jsou močovina nebo 

hydrogenuhličitan amonný, protože je lze jednoduše odstranit tepelným rozkladem nebo 

rozpouštěním [95,151,152]. V práci [151] odstraňovali částice močoviny z hořčíku luhování 

v 0,001 M NaOH. Nicméně při této koncentraci nelze zajistit pasivitu hořčíku, která nastává 

při pH větší než 11,5 a s velkou pravděpodobností bude docházet k jeho oxidaci [71,153]. Jako 

vhodnější volba se tedy nabízí hydrogenuhličitan amonný, který se z materiálu odstraňuje 

termickým rozkladem. K tomu dochází v rozmezí teplot od 36 do 60 °C [154]. 

 Vliv porozity na strukturní a mechanické vlastnosti hořčíkových materiálů byl studován 

Čapkem a Vojtěchem v [154]. Směsi obsahující 0 až 20 obj. % hydrogenuhličitanu amonného 

(analytická čistota, velikost částic 250-500 µm) a hořčíkový prášek (čistota 99,6 %, velikost částic 

75-150 µm) byly zpracovány lisováním za studena tlakem 265 MPa. Pro rozklad 

hydrogenuhličitanu amonného byly zhutněné materiály zahřáty na teplotu 130 °C a při této 

teplotě udržovány po dobu 4 h, aby bylo dosaženo jeho úplného rozkladu. Následně byly tyto 

materiály slinovány při teplotě 500 °C po dobu 6 hodin v atmosféře Ar. Výsledná pevnost 

v ohybu se snižovala s rostoucí porozitou z 38 MPa (porozita 12 obj. %) na 4,4 MPa (porozita 

38 obj. %). Až do porozity 28 obj. %, kdy byla pevnost v ohybu 12,9 MPa měly tyto materiály 

pevnost, která byla větší než pevnost v ohybu porézních materiálů pro implantáty, jako 

je porézní hydroxyapatit, který má pevnost v ohybu 2,1-7,2 MPa [152,155–157] nebo porézní 

kompozitní biosklo s pevností v ohybu ~0,42 MPa [152,158]. 
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3.5.2  Zpracování zinku metodami práškové metalurgie  

 Také v případě zinku může vést využití metod práškové metalurgie k výraznému zlepšení 

pevnosti, nicméně prací, které se zabývají zpracováním čistého Zn metodami PM není mnoho. 

 V práci [159] byly zpracovány Zn prášky s různými velikostmi 7,5 (Zn7,5) a 150 µm (Zn150) 

lisováním za studena, lisováním za studena a následným slinováním a lisováním za tepla. Pro 

zhutnění materiálu byly použity tlaky 100, 200, 300, 400 a 500 MPa [159].  

 Slinování a lisování za tepla probíhalo při teplotě 400 °C po dobu 1 h. Z výsledků je patrné, 

že deformovatelnost práškového Zn podstatně závisí na velikosti a tvaru práškových částic. 

U menších sférických částic Zn7,5 prášku nebyla při lisování za studena pozorována výrazná 

plastická deformace. Zatímco velké nepravidelně tvarované částice Zn150 prášku vykazovaly 

dobrou deformovatelnost, což mělo za výsledek nízkou porozitu a dobré zhutnění materiálu 

[159]. Deformovatelnost Zn 7,5 prášku se zlepšila zvýšením teploty, zatímco výraznější vliv 

teploty na deformovatelnost Zn150 prášku nebyl pozorován. Zvýšení lisovacího tlaku vedlo ke 

zlepšení ohybových vlastností připravených materiálů. Pevnost v ohybu materiálů ze Zn150 

prášku byla v případě lisování za studena podstatně větší, právě díky lepší deformovatelnosti 

větších částic prášku. Nízká deformovatelnost Zn7,5 prášku vedla k horšímu mechanickému 

uzamknutí částic a nízké ohybové pevnosti [159]. 

 Další studovanou metodou pro zpracování Zn prášku byla v práci [160] metoda selektivního 

laserového slinování (SLM - selective laser melting). Tato práce se zabývá zpracování čistého 

Zn pro výrobu materiálů s možností použití jako biologicky rozložitelné implantáty. Nevýhodou 

Zn při zpracování touto metodou je nízká teplota vypařování čistého Zn, která vede k nadměrné 

tvorbě par a vytlačování materiálu z procesní zóny. Přítomné páry mají navíc za následek rozptyl 

laserového paprsku a znesnadňují tak proces slinování. Tento jev lze částečně eliminovat 

využitím průtokové komory a proudícího inertního plynu. Výsledná kvalita připravených dílů je 

však také výrazně závislá na celkové absorbované energii a distribuci velikosti částic použitých 

prášků. V případě prášku se širokou distribucí velikostí částic (obr. 3.23 vlevo) jsou nízké 

hodnoty absorbované energie (< 40 J/mm3) pro slinutí materiálu nedostatečné, a naopak vysoké 

hodnoty absorbované energie (> 115 J/mm3) vedou k vytvoření pouze několika vrstev 

a nanášení dalších vrstev vede k rozpadnutí dílu. Kompaktní materiály s vysokou hustotou byly 

připraveny při středních hodnotách absorbované energie 40 – 115 J/mm3 [160]. 

 V případě jemnějšího prášku (obr. 3.23 vpravo) byla výsledná kvalita připraveného dílu 

citlivější na kolísání absorbované energie a jeho zpracování bylo celkově obtížnější. Připravené 

materiály v závislosti na absorbované energii jsou uvedeny na obr. 3.24 [160].  
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obr. 3.23 Porovnání distribuce velikosti částic použitých prášků [160] 

 

 

obr. 3.24 Materiály připtavené z čistého Zn metodou SLM v závislosti na absorbované energii. Materiály 

připraveného z hrubého prášku s širokou distribucí velikosti částic (a) a z jemného prášku s úzkou 

distribucí velikosti částic (b). [160] 

 

 Připravené díly s vysokou hustotou (> 98 %) byly následně hodnoceny z hlediska struktury 

(obr. 3.25). Ze struktury materiálů je vidět, že zvýšení absorbované energie vede k nižší porozitě 

až do dosažení takové hodnoty absorbované energie, kdy má materiál tendenci praskat. Dále 

je patrné, že při stejné hodnotě absorbované energie je pórovitost materiálů připravených 

z prášku s úzkou distribucí velikosti částic větší [160]. 

 Tvrdost připravených materiálů byla měřena v závislosti na absorbované energii a hustotě 

připraveného materiálu. Tyto hodnoty byly následně porovnány s hodnotou tvrdosti čistého 

Zn připraveného válcováním za studena. Výsledky ukázaly, že při zpracování metodou SLM 

dosáhly všechny materiály podobnou mikrotvrdost cca 42 HV 0,3, zatímco tvrdost čistého 

Zn válcovaného za studena se pohybovala okolo hodnoty 34 ± 2 HV0,3 [160]. 
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obr. 3.25 Struktura materiálů připravených metodou SLM v závislosti na typu prášku a podmínkách 

procesu [160] 

 

 Přípravou porézních Zn materiálů metodou SPS se Čapek a kol. zabývali ve své práci [161]. 

Dva typy Zn prášků o velikosti částic 600-850 μm (CP) a 40-100 μm (FP) byly slinovány jiskrovým 

výbojem v grafitové formě při tlaku 5 MPa a teplotě 300 °C po dobu 10 min (rychlost zahřívání 

100 °C/min). Pro porovnání byl připraven extrudovaný Zn, který byl připraven z extruzí litého 

materiálu při teplotě 300 °C při extruzním poměru 10 a rychlosti 0,3 mm/s. Mikrostruktura takto 

připravených materiálů je na obr. 3.26. 

 

 

obr. 3.26 Mikrostruktrua materiálů připravených metodou SPS z hrubšího Zn prášku (a), z jemnějšího 

Zn prášku (b), extrudovaný Zn (podélný řez) (c) [161] 

 

 Na struktuře materiálů připravených z práškového Zn je patrné, že částice prášku jsou 

po slinování stále dobře rozeznatelné. Jejich tvar byl však v důsledku deformace při zhutňování 

rozdílný v porovnání s původními částicemi prášku. Celková porozita materiálů připravených 
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metodou SPS byla 20,2 ± 1,4 % pro hrubší materiál a 21,2 + 1,9 % pro jemnější materiál. 

Struktura extrudovaného Zn byla tvořena rovnoběžnými zrny o velikosti řádově ve stovkách 

mikrometrů. Během extruze tedy pravděpodobně došlo k dynamické rekrystalizaci [161]. 

 Hodnoty tvrdosti a mikrotvrdosti jsou uvedeny v grafu na obr. 3.27. Nejvyšší hodnoty tvrdosti 

dosáhl extrudovaný materiál, SPS materiály dosáhli nižších hodnot z důvodu jejich porézní 

struktury. Přestože menší velikost zrna souvisí s větším počtem hranic zrn, které působí jako 

bariéra dislokačního pohybu a zvyšují mechanické vlastnosti, jako je tvrdost a mez kluzu, 

v případě materiálu připraveného z jemného prášku byly hodnoty tvrdosti nižší než v případě 

hrubšího prášku. To lze vysvětlit většímu množství pórů ve struktuře materiálu a počtu difuzních 

spojů mezi částicemi. U připravených materiálů bylo hodnoceno chování při namáhání v tlaku, 

záznamy tlakových křivek jsou uvedeny v grafu na obr. 3.27. Nejvyšších hodnot pevnosti 

při namáhání v tlaku a modulu pružnosti v tlaku bylo opět dosaženo v případě extrudovaného 

materiálu (146,4±6,2 MPa a 2,1±0,3 GPa). Materiál připravený z jemnějšího Zn prášku dosáhl 

meze pevnosti při namáhání v tlaku 31,2±4,5 MPa a modulu pružnosti v tlaku 1,2±0,3 GPa. Mez 

pevnosti při namáhání v tlaku materiálu z hrubšího Zn prášku byla 43,1±3,2 a modul pružnosti 

1,3±0,4 GPa. Podobně jako bylo popsáno u výsledků tvrdosti lze i chování při namáhání v tlaku 

materiálů připravených metodou SPS připsat většímu množství pórů v mikrostruktuře. 

Ty působí jako koncentrátory napětí a krčky mezi částicemi jsou nejslabšími místy ve struktuře 

těchto materiálů, proto větší počet pórů vede ke snížení meze kluzu [161]. 

 

  

obr. 3.27 Hodnoty HV 5 a HV 0,3 (vlevo) a tlakové křivky (vpravo) připravených materiálů z jemného 

prášku (FP) a hrubého prášku (CP) [161] 
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3.6 Víceprvkové systémy biomateriálů na bázi hořčíku 

Pro zlepšení mechanických vlastností a korozní odolnosti hořčíku lze využít vhodného legování. 

Obsah všech legujících prvků má výrazný vliv na fyzikální vlastnosti systému. V převážné většině 

případů je tento vliv přímo úměrný množství legujícího prvku až do limitu rozpustnosti v pevné 

fázi při dané teplotě. Vliv na zpracovatelnost a vlastnosti materiálu je však ovlivněn individuálně 

jednotlivými legujícími prvky, ty by měly splnit několik základních předpokladů [71].  

 Legující prvek by měl být v Mg dostatečně rozpustný za vyšších teplot a při nižších teplotách 

by se měla jeho rozpustnost zmenšovat, aby mohlo docházet k vylučování precipitátů, a tedy 

precipitačnímu vytvrzování. Precipitáty by měly obsahovat vysoký podíl Mg, protože podíl 

precipitátů by měl být co největší při co nejmenším množství legujícího prvku. Mělo by být 

využito více legujících prvků, aby se zvýšilo množství precipitátů, navíc tvorbou složitějších 

precipitátů se zlepšují jejich vlastnosti. Difuze legujících prvků do Mg by měla být pomalá, aby 

se zabránilo přestárnutí při tepelném zpracování [70]. S ohledem na aplikaci je navíc zapotřebí 

zohlednit biokompatibilitu legujícího prvku. V tab. 3.9 jsou shrnuty legující prvky využívané 

při přípravě biomateriálů na bázi hořčíku pro a jejich vliv na výsledné mechanické vlastnosti, 

korozní odolnost a biokompatibilitu [150,153]. 

 Slitiny s hliníkem dosahují v porovnání s čistým Mg vyšších pevností a tvrdostí. Hliník navíc 

rozšiřuje oblast tuhnutí slitiny a usnadňuje tak odlévání. Při obsahu nad 6 hm. % se slitiny stávají 

tepelně vytvrditelnými. U komerčně vyráběných slitin hořčíku a hliníku obsah hliníku většinou 

nepřesahuje hodnotu 10 hm. % [71,162]. Přestože toxicita hliníku nebyla nikdy dostatečně 

prokázána, jeho možná toxicita je stále diskutována v literatuře a předpokládá se, že jeho 

akumulace v těle může vést k neurologickým poruchám [163–165]. Ionty hliníku také snadno 

vytváří sloučeniny s fosfáty, což může vést k jejich nedostatku v lidském těle [166]. 

 Vápník je esenciální prvek, který je jedním z hlavních komponentů kostí a většina vápníku 

v těle je soustředěna právě v kostech [167]. Je spojen s řadou nezbytných reakcí v těle a jeho 

uvolňování napomáhá hojení kostí [168,169]. Doporučená denní dávka vápníku pro dospělého 

člověka je 1000 mg na den [170]. Vápník se přidává těsně před odléváním, protože snižuje 

oxidaci taveniny tvorbou hustého filmu CaO na povrchu roztavené slitiny a zlepšuje také 

odolnost proti oxidaci při následném tepelném zpracování [171]. Slitiny hořčíku s vápníkem lze 

také precipitačně vytvrzovat [172,173]. Jako legující prvek hořčíku má vliv na zjemnění zrna, 

zlepšuje pevnost a také odolnost vůči tečení za zvýšených teplot díky tvorbě stabilní 

intermetalické fáze [174]. 
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tab. 3.9 Legující prvky běžně využívané pro biomateriály na bázi hořčíku a jejich vliv na výsledné vlastnosti 

[150,153] 

Legující prvek Vliv na výsledné vlastnosti Biokompatibilita 

Al 
Zlepšuje pevnost v tahu a tažnost. Má 

pozitivní vliv na korozní odolnost. 
Neurotoxicita [163] 

Ca 

Zlepšuje pevnost v tahu a má výrazně 

pozitivní vliv na odolnost proti tečení. 

Snižuje korozní odolnost. 

Esenciální prvek 

RE 
Mají výrazně pozitivní vliv na odolnost proti 

tečení a korozní odolnost. 

Těžké prvky vzácných zemin 

se usazují v mozku [175] 

Mn 

Zlepšuje pevnost v tahu, tažnost a odolnost 

proti tečení. V kombinaci s Al má pozitivní 

vliv na korozní odolnost. 

Esenciální prvek, toxický 

ve vysoké koncentraci 

Zn 
Zlepšuje pevnost v tahu, při vyšším obsahu 

zhoršuje tažnost. 

Esenciální prvek, toxický 

ve vysoké koncentraci 

Zr 
Zlepšuje pevnost v tahu, tažnost a odolnost 

proti tečení. 

Souvislost s rakovinou jater a 

plic [176] 

Sr 
Zlepšuje pevnost v tahu, tažnost a odolnost 

proti tečení. 

Stopový prvek s podobným 

efektem jako Ca 

Li Zhoršuje pevnost v tahu, zlepšuje tažnost. Žádné významné riziko [177] 

Ag 
Zlepšuje pevnost v tahu a odolnost proti 

tečení. 
Neznámé 

 

 Mezi prvky vzácných zemin (REE) se řadí 17 prvků, skandium (Sc), yttrium (Y) 

a 15 lanthanoidů. U komerčních slitin se jako zdroj RE prvků využívá Mischmetal, který obsahuje 

přibližně 50 % ceru, 25 % lanthanu a 15 % neodymu, popřípadě Didymium, které obsahuje 85 % 

neodymu a 15 % praseodymu [162,178]. V případě legování hořčíku mohou atomy 

RE nahrazovat atomy Mg ve struktuře mřížky, což může vést ke zpevňování v důsledku vzniku 

tuhého roztoku a zjemnění zrna, případně možností precipitačního vytvrzování [150]. RE prvky 

mají také pozitivní vliv na korozní odolnost hořčíkových slitin. Interagují s nečistotami jako je Fe, 

Ni nebo Co, vytváří intermetalické sloučeniny a oslabují tak negativní efekt těchto prvků 

na korozní odolnost hořčíku [179,180]. Navíc legováním RE prvky může docházet ke zvýšení 

stability hydroxidové vrstvy na povrchu a tedy ke zlepšení ochranného účinku této vrstvy 

[179,181,182]. 

 Mangan mírně zvyšuje mez kluzu. Důležitějším efektem na hořčíkové slitiny je jeho pozitivní 

vliv na korozní odolnost v kombinaci s hliníkem ve slitinách Mg-Al a Mg-Al-Zn. Spolu s hliníkem 

působí na zvýšení korozní odolnosti v prostředí slané vody. K tomu dochází díky tvorbě 

intermetalických sloučenin s Fe a dalšími prvky, které mají negativní vliv na korozní odolnost 

[71]. Zirkonium má výrazný vliv na zjemnění zrna hořčíkových slitin. Vzhledem k mřížkovým 

parametrům α-Zr (a = 0,323 nm, c = 0,514 nm), které jsou velmi podobné mřížkovým 

parametrům Mg (a = 0,320 nm, c = 0,520 nm), se předpokládá, že při tuhnutí dochází ke vzniku 
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velkého množství zárodků bohatých na Zr, které během tuhnutí působí jako nukleační centra 

pro hořčík. Používá se pro přípravu hořčíkových slitin v kombinaci se Zn a RE, kde působí právě 

na zjemnění zrna. Nicméně se nevyužívá ve slitinách s Al nebo Mn, protože s těmito prvky tvoří 

stabilní sloučeniny, čímž snižuje jejich obsah v tuhém roztoku. Zirkonium také tvoří sloučeniny 

s Fe, Si, C, N, O a H přítomnými v tavenině [71]. 

 Legováním hořčíkových slitin stronciem lze dosáhnout zlepšení pevnosti v důsledku 

zjemnění zrna a možnosti precipitačního vytvrzování. Sr také pozitivně ovlivňuje odolnost proti 

tečení. Vzhledem k nízké rozpustnosti v Mg (0,11 hm. %) je množství Sr, které je možné 

do Mg slitin přidat, omezeno. Větší množství Sr vede k jeho segregaci na hranici zrn, což vede 

ke zkřehnutí materiálu. Jedná se o esenciální stopový prvek, téměř 99 % z celkového obsahu 

Sr v těle je obsaženo v kostech [150]. 

 Lithium je jediný legující prvek, který umožňuje změnu krystalové mřížky tvorbou β-fáze 

s prostorově centrovanou kubickou (BCC) mřížkou při obsahu Li nad 10,3 %. Tato změna má 

výrazně pozitivní vliv na houževnatost, nicméně se zároveň snižuje pevnost a korozní odolnost 

těchto materiálů [150]. Lithium se v medicíně využívá v řadě léčiv na psychiatrické poruchy 

[183], nicméně s Li jsou spojovány možné teratogenní účinky [184] a nefrologické a plicní 

dysfunkce [185]. 

 Dalším legujícím prvkem je stříbro. Rozpustnost stříbra v hořčíku je poměrně velká 

(15,14 hm. %) a v důsledku tvorby tuhého roztoku má pozitivní vliv na pevnost hořčíkových slitin 

[150]. V oblasti medicínských aplikací je stříbro využíváno pro své antibakteriální účinky. Používá 

se jako biocid pro zabránění infekce u pomalu se hojících zranění, jako jsou popáleniny, 

traumatická poranění nebo diabetické vředy [186]. Vysoce bioaktivní Ag+ ionty penetrují 

bakteriálními membránami a v důsledku jejich interakce s enzymy a jinými proteiny přestávají 

být bakterie životaschopné. Stříbro je však považováno za rizikové pro člověka kvůli jeho 

souvislosti s argyrií, což je onemocnění projevující se trvalou pigmentací kůže a očí [187]. 

Nicméně toto onemocnění se projevuje pouze v případě dlouhodobého vystavení organismu 

účinkům stříbra a převážně u pacientů s dysfunkcí ledvin. Výsledky testů biokompatibility 

materiálů s obsahem stříbra nevykazují žádný negativní vliv na organismus [188,189]. 

 Na výsledné mechanické vlastnosti Mg slitin má významný vliv velikost zrna a distribuce 

sekundární fáze [150]. Při pohybu dislokací u hořčíku, jsou hranice zrn překážkou jejich pohybu 

významnější než například u hliníku [190,191]. Proto jemnozrnná struktura hořčíkových slitin 

s hexagonální mřížkou podstatně zvyšuje pevnost materiálů při pokojové teplotě. Jemné 

precipitáty uvnitř zrna mohou také bránit pohybu dislokací, tím dochází k dalšímu zlepšení 

pevnosti materiálu [192].  
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3.6.1  Materiály na bázi  Mg-Zn 

 Zinek je důležitým legujícím prvkem s relativně velkou rozpustností v hořčíku (6,2 hm. %) 

při eutektické teplotě 341 °C. Díky tvorbě tuhého roztoku dochází ke zlepšení mechanických 

vlastností slitiny [11]. V důsledku tvorby tuhého roztoku a možnosti precipitačního vytvrzování 

dochází při legování zinkem ke zpevnění materiálu a zvýšení jeho tvrdosti [193]. V případě 

komerčně vyráběných hořčíkových slitin je zinek jedním ze základních legujících prvků. 

Nejčastěji se používá v kombinaci s hliníkem (AZ91, AZ31, AZ61), manganem (AM50), zirkoniem 

(ZK60, WE43) nebo prvky vzácných zemin (WE43, ZE41) [150]. 

 Běžné metody pro přípravu Mg-Zn slitin jsou gravitační a tlakové lití. Pro přípravu se využívají 

vysoce čistý Mg (> 99,5 %) a Zn (> 99,9 %), které se taví při teplotě od 700 do 800 °C v závislosti 

na obsahu Zn. V průběhu procesu je zapotřebí taveninu promíchávat a okolní atmosféra musí 

být tvořena vysoce čistým Ar, popřípadě se jako alternativa využívá směs CO2 a SF6. Pro zlepšení 

mechanických vlastností se Mg-Zn slitiny tepelně vytvrzují [150]. Struktura litých slitin hořčíku 

a zinku do obsahu 2 hm. % Zn je tvořena Mg matricí a sekundární dendritickou fází (obr. 3.28a). 

V závislosti na zvyšujícím se obsahu Zn (od 0,5 hm. % do 2 hm % Zn) jsou dendritické struktury 

méně vyvinuté [194]. S rostoucím obsahem zinku se zmenšuje velikost zrn a roste podíl 

sekundární fáze na jejich hranicích, která je podle energiově disperzní spektroskopie (EDS) 

a difrakce z vybrané oblasti (SAED) tvořená fází MgZn2 [194]. 

Při obsahu 5 hm. % Zn dochází k výraznému zjemnění zrna oproti nelegovanému Mg, 

sekundární fáze vyloučená na hranicích zrn je tvořena fází MgZn (v novější literatuře 

označovaná jako Mg21Zn25) a α-Mg (obr. 3.28b). Dalším zvyšováním obsahu Zn efekt zjemňování 

zrna slábne až do 7 hm. % Zn (obr. 3.28c) [195]. 

 

   

obr. 3.28 Mikrostruktura slitiny Mg se 2 hm. % Zn [194] (a), 5 hm. % Zn (b), 7 hm. % Zn [195] (c) 

 

 Distribuce sekundární fáze je výrazně závislá také na tepelném zpracování. Zvýšením teploty 

dochází k rozpuštění sekundární fáze a rychlým ochlazením je zabráněno precipitaci, čímž 

vzniká přesycený tuhý roztok a mikrostruktura se stává homogenní [107,196]. Pro dosažení 

(a) (b) (c) 
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homogenní struktury je zapotřebí dostatečná teplota. Kubásek a kol. ve své práci [197] uvádí, 

že žíhání při teplotě 300 °C po dobu 150 h nevede k úplnému rozpuštění fáze MgZn a tato 

teplota je pro homogenizaci struktury nedostatečná. Wei a kol. ve své práci [196] dosáhli 

úplného rozpuštění 3 hm. % Zn v Mg žíháním při teplotě 330 °C po dobu 90 h a následným 

rychlým ochlazením do vody (obr. 3.29). Zhang a kol. [107] dosáhli homogenizace hořčíkové 

slitiny s obsahem 4 hm. % Zn již po 2 h žíháním při teplotě 350 °C a následným rychlým 

ochlazením. Homogenní struktura je výhodná pro další tepelné zpracování, jako 

např. precipitační vytvrzování a dosažení lepších mechanických vlastností [150]. 

 

  

obr. 3.29 Mikrostruktura slitiny hořčíku se 4 hm. % Zn po odlití (a), žíhané při 330 °C po dobu 90 h a 

následně ochlazené do vody (b) [196] 

 

  Zpracování metodami práškové metalurgie 

 Příprava materiálu má velký vliv na jeho strukturu a výsledné vlastnosti. Carboneras 

a kol. [149] ve své práci uvádí, že hořčík připravený práškovou metalurgií může dosáhnout 

lepších mechanických vlastností než litý hořčík díky jemnějšímu zrnu. Prášková metalurgie se 

tedy nabízí jako potencionální metoda pro přípravu Mg-Zn slitin i nad rámec možností 

konvenčních metod výroby. 

 Vliv teploty na přípravu Mg slitin z práškové směsi Mg se 3 hm. % Zn lisováním za tepla 

v polotuhém stavu studoval Luo a kol. v práci [198]. Uvedená směs prášků byla míchána po 

dobu 24 h. Následně byly směsi zahřívány na teploty 540, 560, 580, 600 a 620 °C po dobu 30 min 

na základně binárního diagramu Mg-Zn uvedeného na obr. 3.30. Zahřáté směsi byly poté 

lisovány při tlaku 15 MPa.  

 

(a) (b) 
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obr. 3.30 Mg-Zn fázový diagram v oblasti od 0 do 8 hm. % Zn [199] 

 

 Mikrostruktura připravených materiálů je zobrazena na obr. 3.31. Podle uvedených výsledků 

roste relativní hustota připravených materiálů z přibližně 83 % při teplotě lisování 540 °C 

na 97 % při teplotě lisování 600 °C, dalším zvýšením teploty lisování však relativní hustota opět 

klesá na hodnotu cca 91 %. Na základě měnícího se trendu realtivních hustot 

je pravděpodobnné, že při teplotách 540 – 580 °C probíhá proces zhutňování pomaleji 

než při teplotách 580 – 600 °C. Při vyšší teplotě, tedy 620 °C, dochází ke vzniku velkého podílu 

taveniny, která má negativní vliv na zhutňování práškového materiálu.  

 

 

obr. 3.31 Mikrostruktura slitiny hořčíku se 3 hm. % Zn s vyznačenými póry připravené při teplotě 540 °C 

(a), 560 °C (b), 580 °C (c), 600 °C (d) a 620 °C (e) [198] 

 

 Přípravou Mg-Zn biomateriálů metodami práškové metalurgie s obsahem Zn nad limitem 

rozpustnosti Zn v Mg se zabýval Yan a kol. [200]. Materiály připravené z prášků Mg a Zn (6; 14,5; 
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25,3 a 40,3 hm. %) byly zpracovány slinováním při teplotě 500-550 °C po dobu 2 h, následně byly 

2 h předehřívány při teplotě 350 °C a poté extrudovány (350 °C, extruzní poměr 15:1). Nakonec 

byly materiály s obsahem 6 hm. % tepelně zpracovány (T4, T5 a T6, tab. 3.10). 

 

tab. 3.10 Tepelné zpracování Mg-Zn materiálů [200] 

Metoda Popis 

T4 Žíhání při 450 °C po dobu 12 h následované kalením ve vodě. 

T5 Stárnutí při 150 °C po dobu 24 h. 

T6 
Žíhání při 450 °C po dobu 12 h následované kalením ve vodě a stárnutím při 

150 °C po dobu 24 h. 

 

 Mikrostruktura extrudovaných slitin Mg-Zn byla tvořena jemnými rovnoběžnými zrny 

a řadami podlouhlých hrubších zrn. S rostoucím obsahem Zn se ve struktuře objevují hrubší 

křehké intermetalické fáze. V materiálech s obsahem 6 a 14,5 hm. % Zn byla dominantní 

intermetalická fáze MgZn. Při obsahu Zn 25,3 a 40,3 % byla majoritní intermetalickou fází MgZn2 

a část Zn zůstala nezreagovaná. Následné tepelné zpracování vedlo ke hrubnutí zrna 

a k precipitaci intermetalické fáze ve formě jemných částic. Nicméně došlo také ke tvorbě 

mikropórů v důsledku Kirkendallova jevu. Pevnost v tlaku extrudovaných materiálů byla nejvyšší 

pro materiál s 14,5 hm. % Zn (cca 396 MPa), což je v porovnání s kostí (130-180 MPa) podstatně 

více [201,202]. Nicméně jsou tyto hodnoty podstatně blíže pevnosti kosti ve srovnání se slitinami 

titanu s pevností v tlaku 758-1117 MPa [201] nebo korozivzdornými ocelemi s pevností v tlaku 

480-834 MPa [200,201]. Vyšší obsah Zn (14,5 hm. %) vede ke hrubnutí vzniklé intermetalické 

fáze. Rozhraní těchto částic a matrice při deformaci působí jako zdroje trhlin v materiálu 

a pevnost v tlaku se snižuje [203,204]. Modul pružnosti připravených materiálů se snižoval 

s obsahem Zn z hodnoty 40,8 GPa pro 6 hm. % Zn na hodnotu 38,6 GPa pro materiál s obsahem 

40,3 hm. % Zn. Stárnutím dochází k rekrystalizaci zrn, nevýhodou je také tvorba mikrotrhlin. 

Modul pružnosti se v případě stárnutí materiálu s obsahem 6 hm. % po dobu 24 h při 150 °C 

snižuje až na hodnotu 36,1 GPa. Nicméně v porovnání s kostí, která má modul pružnosti 

3 až 20 GPa je modul pružnosti stále dostatečný. Zpracování daného materiálu lze tedy volit tak, 

aby se modul pružnosti blížil modulu pružnosti kosti [200]. Při vyšším obsahu Zn dochází 

v důsledku přítomnosti velkých částic intermetalických fází k výraznější mikrogalvanické korozi. 

Ve vzniklých mikropórech může docházet k zakoncentrovávání Cl- iontů, což vede k pittingu 

a lokální korozi. Nejlepší odolnost proti korozi vykazoval extrudovaný materiál s 6 hm. % Zn díky 

jemnozrnné homogenní struktuře s jemnými částicemi intermetalické fáze. Korozní produkty 

byly tvořeny zejména Mg(OH)2 a při vyšších obsazích Zn také ZnO [200].  
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3.6.2  Materiály na bázi  Mg-Ca 

 V současnosti se komerčně vyrábí slitiny hořčíku s vápníkem pouze jako předslitiny pro 

výrobu dalších ternárních a kvarternárních slitin. Tyto slitiny se odlévají při teplotě 670-800 °C 

a při výrobě je potřeba taveninu mechanicky promíchávat minimálně po dobu 15 až 30 min 

[150]. Vzhledem k vysoké afinitě Ca ke kyslíku celý proces probíhá v atmosféře Ar nebo směsi 

CO2 a SF6 [150]. Z fázového diagramu Mg-Ca vyplývá, že maximální rozpustnost vápníku 

v hořčíku v rovnovážných podmínkách je omezena do 1,34 hm. % [205].  

 Vliv obsahu Ca na mikrostrukturu litých Mg-Ca slitin je znázorněn na obr. 3.32. Zvýšení 

obsahu vápníku má vliv na velikost zrna hořčíkové slitiny. S obsahem Ca 0,5 hm. % se velikost 

zrna mírně zmenšuje a zvyšování obsahu Ca až na 10 hm. % vede k dalšímu zjemnění struktury. 

V případě slitin Mg-Ca dochází k precipitaci Mg2Ca fáze již při obsahu 0,5 hm. % Ca. Podíl této 

fáze se zvyšuje s rostoucím obsahem Ca. Při obsahu vápníku nad 5  hm. % dochází ke vzniku 

dendritické struktury a eutektické fáze tvořené α-Mg tuhým roztokem a intermetalickou fází 

Mg2Ca [205]. 

 

  

     

obr. 3.32 Mikrostruktura hořčíku bez příměsi Ca (a), s 0,5 hm. % Ca (b), s 1,25 hm. % Ca (c), s 2,5 hm. % 

Ca (d), s 5 hm. % Ca (e) a s 10 hm. % Ca (f) [205] 

 

 Na obr. 3.33 jsou znázorněny mikrostruktury slitin, které obsahují stejné množství vápníku 

a liší se pouze zpracováním. Částice intermetalické fáze Mg2Ca jsou distribuovány 

jak na hranicích zrn, tak i v zrnech α-Mg tuhého roztoku. Následné zpracování vede 

k významnému zjemnění zrna a to zejména v případě práškové metalurgie [71,133,169,206]. 

 

(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 
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obr. 3.33 Mikrostruktura Mg-1Ca slitiny zpracované litím [133] (a), válcováním [133] (b), extruzí [133] (c), 

kováním [169] (d) a práškovou metalurgií [206] (e) 

 

 Díky zjemnění struktury může obsah vápníku vést ke zpevnění materiálu [174]. Vápník 

zlepšuje také odolnost vůči tečení za zvýšených teplot [207], ale také zvyšuje riziko vzniku trhlin 

při tuhnutí a chladnutí [174].  

 

  Zpracování metodami práškové metalurgie 

 K výraznému zjemnění struktury došlo přísadou 5 hm. % Ca do slitiny Mg s 6 hm. % Zn (Mg-

6Zn) v práci Zhou a kol. [192]. Materiály připravené z atomizované slitiny Mg s 6 hm. % Zn 

připravené lisováním za tepla při teplotě 300 °C a následně extrudované při teplotě 330 °C 

s extruzním poměru 39:1 byly porovnávány s materiálem s obsahem 5 hm. % Ca, připraveným 

stejným způsobem. Podle XRD analýzy byla struktura materiálů Mg-6Zn tvořena α-Mg, Mg51Zn20 

a Mg2Zn3. V případě materiálu Mg-6Zn-5Ca podíl fází MgZn3 a Mg51Zn20 poklesl a byly 

detekovány fáze Ca2Mg6Zn3, Mg2Ca a MgZn2. Velikost zrn materiálu Mg-6Zn byl v rozmezí 

1 až 2 µm. Vlivem Ca došlo ke zmenšení velikosti zrn na 0,5 až 1 µm a ke zvýšení pevnosti v tlaku 

z 297 na 408 MPa a meze kluzu z 236 na 353 MPa.  

 V práci Zhenga a kol. [206] byly studovány materiály na bázi hořčíku s 1, 5 a 10 % Ca 

připravené z práškové směsi metodami práškové metalurgie. Mg a Ca prášky o velikosti částic 

do 150 µm a 80 µm byly vysušeny ve vakuové peci a následně míchány v polyethylenové láhvi 

s achátovými koulemi. Připravené směsi byly lisovány za studena při 400 MPa a následně 

lisovány za tepla při teplotě 320 °C tlakem 350 MPa po dobu 20 min. Takto připravené vzorky 

byly extrudovány při teplotě 300 °C s extruzním poměrem 9:1. Z tahové zkoušky připravených 

materiálů vyplývá, že se zvyšujícím se obsahem Ca docházelo ke snižování pevnosti v tahu 

(a) (b) (c) 

(e) (d) 
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z cca 217 MPa (1 hm. % Ca) na cca 200 MPa (10 h. % Ca). Současně se zmenšila tažnost 

z cca 14 % na cca 8 % (obr. 3.34). 

 

 

obr. 3.34 Tahové materiálů na bázi hořčíku s 1, 5 a 10 hm. % Ca [206] 
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3.7 Víceprvkové systémy biomateriálů na bázi zinku  

Stejně jako v případě jiných v těle biologicky rozložitelných materiálů musí být zvážena 

biokompatibilita jednotlivých složek materiálu. V tab. 3.11 jsou uvedeny příklady legujících 

prvků, které byly v případě biomateriálů na bázi Zn zkoumány, jejich vliv na vlastnosti materiálu 

a lidský organismus.  

 

tab. 3.11 Legující prvky běžně využívané pro biodegradabilní zinkové slitiny, biokompatibilita a vliv 

na výsledné vlastnosti [7,11,153,208,209] 

Legující 

prvek 
Vliv na výsledné vlastnosti Biokompatibilita 

Mg Zlepšuje mechanické 

vlastnosti, snižuje korozní 

odolnost [72] 

Esenciální prvek. Aktivátor enzymů, regulátor 

proteinové syntézy a svalových kontrakcí, stabilizátor 

DNA a RNA. Nadměrné množství vede k nevolnosti 

Ca Zlepšuje mechanické 

vlastnosti, snižuje korozní 

odolnost [72] 

Esenciální prvek. Téměř 99 % vápníku v těle je 

obsaženo v kostech. V těle dále plní funkci 

v signalizaci, účastní se na svalových kontrakcích, 

srážení krve, funkci buněk apod. Nadměrné množství 

vede k omezení absorpci jiných minerálů ve střevech. 

Fe Zhoršuje korozní odolnost 

v důsledku galvanické 

koroze [210] 

Esenciální prvek. Rozhodující pro životně důležité 

biochemické činnosti, včetně transportu kyslíku. 

Nadměrné množství vede ke vzniku lézí v zažívacím 

traktu, šoku a poškození jater. 

Cu Při obsahu do 4 hm. % 

zlepšuje mechanické 

vlastnosti, ale snižuje 

odolnost vůči korozi 

[83,211] 

Esenciální stopový prvek. Nezbytný pro imunitní 

systém, má pozitivní vliv na proliferaci endoteliálních 

buněk, zlepšuje antibakteriální vlastnosti. Nadměrný 

příjem vede k neurodegenerativním onemocněním, 

jako je Alzheimerova, Menkesova a Wilsonova nemoc 

[212]. 

Mn Snižuje korozní odolnost 

v důsledku galvanické 

koroze [213] 

Esenciální stopový prvek. Aktivátor enzymů, jeho 

nedostatek vede k osteoporóze, cukrovce 

a ateroskleróze. Nadměrné množství Mn je 

neurotoxické. 

Sr Zlepšuje mechanické 

vlastnosti [72] 

99 % z celkového obsahu v těle je v kostech. Nízké 

dávky Sr stimulují tvorbu nových kostí. Vysoká dávka 

vede k abnormalitám kostry. 

Li Zlepšuje pevnost v tahu, 

zhoršuje kujnost a korozní 

odolnost [214] 

Využívá se v léčbě maniodepresivní psychózy. Vyšší 

dávka vede ke zhoršení funkce jater a neurotoxicitě. 

Al Zlepšuje mechanické 

vlastnosti a zhoršuje 

korozní odolnost 

Primárně se hromadí v kostech a nervovém systému. 

Je spojován s řadou neurodegenerativních 

onemocnění. Může způsobit poškození svalových 

vláken a snižuje životaschopnost osteoblastů. 
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 Z již provedených experimentů vyplývá, že uvolňování Zn během procesu degradace by mělo 

být pro lidský organizmus bezpečné, nicméně toxicita biomateriálů by měla být zkoumána 

jednotlivě pro všechny materiály [7]. 

 Z hlediska biokompatibility jsou nejvhodnějšími prvky pro legování zinku Mg, Ca, Cu, Mn a Sr, 

protože se jedná o esenciální prvky. V práci [72] se Li a kol. zabývali chováním in vitro a in vivo 

binárních slitin Zn s Mg, Ca a Sr. Výsledky testů ukázaly dobrou buněčnou odezvu a v případě 

in vivo testů byla pozorována tvorba kosti v místě implantátu bez zánětlivé reakce. Rychlost 

koroze jednotlivých materiálů byla 0,17 (Zn-1Mg), 0,19 (Zn-1Ca) a 0,22 mm/rok (Zn-1Sr) [72]. 

 Dalším parametrem pro volbu legujících prvků je jejich vliv na mechanické vlastnosti. 

Implantované biomateriály by měly mít mechanické vlastnosti kompatibilní s vlastnostmi 

substituované tkáně [208]. Mechanické vlastnosti čistého zinku, jsou však v případě 

konvenčních metod přípravy nedostačující [7]. 

 Slitiny Zn vykazují široký rozsah mezí pevnosti v tahu od 87 do 399 MPa a tažnost 

od 0,9 do 170 % [73,211,215,216]. I malé množství legujících prvků může vést k výraznému 

zlepšení mechanických vlastností. Například přidáním 0,15 % Mg k čistému Zn se zvyšuje jeho 

mez pevnosti v tahu z 18 MPa na 250 MPa a tažnost z 0,32 na 22 % [73,137]. Výrazný vliv 

na výsledné mechanické vlastnosti slitin zinku má také zpracování. Válcování a extruze za tepla 

vedou ke zlepšení pevnosti a houževnatosti [1,73,137,217]. Litá slitina Zn-1Mg-1Ca má mez 

pevnosti v tahu 130 MPa a tažnost 1 %. Zpracováním této slitiny válcováním za tepla došlo 

ke zvýšení meze pevnosti v tahu na 197 MPa a tažnosti na 8,5 %. Extruze za tepla vedla ke 

zvýšení pevnosti v tahu na 250 MPa a tažnosti na 5,2 % [137]. 

 

3.7.1  Materiály na bázi  Zn-Mg 

 Nejvíce studovaným legujícím prvkem zinku v oblasti biodegradabilních materiálů je hořčík. 

Slitiny Zn s Mg patří do systému lehkých slitin. V praxi se používají v automobilovém průmyslu 

a pro výrobu přenosných přístrojů. Jedná se o materiály, které jsou obecně považované 

za potenciální biologicky rozložitelné materiály pro lékařské využití [107]. 

 Vliv obsahu hořčíku na mikrostrukturu Zn-Mg slitin byl zkoumán v práci Mostaeda a kol. [73]. 

Práškové směsi s obsahem 0; 0,15; 0,5; 1 a 3 hm. % Mg v Zn byly roztaveny při teplotě 500 °C. 

Poté byly slitiny odlity, žíhány při 350 °C po dobu 48 h za účelem homogenizace struktury a poté 

ochlazeny do vody. Takto připravené materiály byly extrudovány při teplotě 250 °C s extruzním 

poměrem 6:1. Poté byly z připravených válečků extrudovány malé trubičky s vnitřním 
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průměrem 1,5 mm a vnějším průměrem 4 mm. Extruze probíhala při teplotě 300 °C s extruzním 

poměrem 16:1 [73]. 

 Mikrostruktury připravených materiálů jsou uvedeny na obr. 2.15. Mikrostruktura čistého 

Zn byla tvořena zrny o velikosti větší než 1 mm (obr. 3.35a). Přísadou 0,15 hm. % Mg došlo 

k výraznému zjemnění struktury, která byla složena z jemných dendritických zrn Zn a eutektické 

směsi Zn a Mg2Zn11 (obr. 3.35b). Vyšší podíl Mg vede k zvýšení objemu eutektické směsi 

a ke snížení velikosti zrna (obr. 3.35c,d). Plně eutektická struktura s jemnou lamelární 

strukturou byla pozorována při obsahu 3 hm. % Mg (obr. 3.35e) [73]. 

 

 

 

 

obr. 3.35 Mikrostruktura slitin Zn v litém stavu s obsahem 0 hm. % Mg (a), 0,15 hm. % Mg (b), 0,5 hm. % 

Mg (c), 1 hm. % Mg (d) a 3 hm. % Mg (e) [73] 

 

 Mikrostruktury slitin po rozpouštěcím žíhání a ochlazení do vody jsou uvedeny na obr. 3.36 

vlevo. U slitin s koncentrací Mg pod hranicí rozpustnosti se eutektická struktura rozpustila, čímž 

vznikl přesycený tuhý roztok Zn (obr. 3.36a,e). U slitin s vyšším obsahem Mg než je hranice 

rozpustnosti Mg v Zn (0,15 hm. %) došlo ke změně eutektické fáze v interdendritické oblasti 

z lamelární morfologie na jednotlivé částice Mg2Zn11 na hranicích zrn (obr. 3.36b-d). Uprostřed 
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jsou uvedeny snímky mikrostruktury po první extruzi. Vpravo jsou snímky mikrostruktury 

materiálů po druhém zpracování extruzí při vytlačování trubiček [73]. 

 

 

obr. 3.36 Mikrostruktura slitin Zn. Nedeformovaná struktura po žíhání (vlevo), struktura po první extruzi 

(uprostřed), struktura po druhé extruzi (vpravo). Obsah Mg ve slitině je 0 hm. % (a), 0,15 hm. (b), 

0,5 hm. %(c), 1 hm. % (d) a 3 hm. % (e) [73] 

 

 U čistého Zn byla mikrostruktura rovnoosá ve všech oblastech a při extruzi docházelo 

ke zjemnění zrna. Nicméně v případě první extruze byla zrna v porovnání s velikostí zrn 

po extruzi hrubší, přestože vytlačovací poměr byl v tomto případě vyšší. To bylo způsobeno 

vyšší teplotou při extruzi v kombinaci s nízkou rekrystalizační teplotou. U všech slitin 

s dendritickou strukturou a sítí intermetalické fáze Mg2Zn11 podél hranic zrn došlo po první 

extruzi k prodloužení dendritických zrn ve směru extruze. Po druhé extruzi došlo ke vzniku 

jemnozrnné struktury, fáze Mg2Zn11 byla výrazně deformovaná a distribuována téměř 

rovnoběžně ve směru extruze [73]. 
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 V článku Vojtěcha a kol. [84] se rovněž zabývali přípravou Zn-Mg slitin s obsahem 1; 1,5 

a 3 hm. % Mg v Zn. Práškové směsi byly roztaveny při teplotě 500 °C a následně odlity do litinové 

formy. Takto připravené ingoty byly následně extrudovány při teplotě 400 °C s extruzním 

poměrem 1:11. V porovnání s čistým Zn, jehož struktura je tvořena velkými zrny o velikosti 

od 100 µm do 1 mm, byla struktura materiálů s obsahem Mg podstatně jemnozrnnější. Slitiny 

s obsahem 1 a 1,5 hm. % Mg byly podeutektické a strukturu tvořili primární dendrity Zn 

a eutektická směs Zn a Mg2Zn11. Průměrná tloušťka dendritických větví v obou slitinách byla 

přibližně 30 µm. Rozdíl mezi slitinami s 1 a 1,5 hm. % Mg byl v podílu eutektické směsi, která se 

zvyšuje s rostoucím obsahem Mg. Slitina Zn s 3 hm. % Mg byla čistě eutektická a obsahovala 

jemnou směs fází Zn a Mg2Zn11 . Mikrostruktura byla tvořena oblastmi o velikosti 50 a 500 µm 

se shodnou orientací intermetalické fáze [84]. 

 Tvrdost připravených materiálů byla závislá na obsahu Mg. Se zvyšujícím se podílem Mg se 

tvrdost materiálu zvýšila z 25 HV 5 u čistého Zn na 200 HV 5 u slitiny s 3 hm. % Mg. Zvýšení 

tvrdosti bylo důsledkem rostoucího podílu tvrdé intermetalické fáze Mg2Zn11. Pevnost v ohybu 

se s rostoucím obsahem Mg zvyšovala pouze do 1 hm. % Mg, kdy dosáhla hodnoty cca 190 MPa. 

Zvýšením obsahu Mg na 1,5 hm. % se pevnost mírně snížila a dalším zvýšením obsahu Mg došlo 

k jejímu prudkému poklesu. Čistě eutektická slitina s obsahem 3 hm. % Mg vykazovala nízkou 

hodnotu meze pevnosti cca 30 MPa srovnatelnou s mezí pevnosti čistého Zn. Tato nízká 

hodnota byla pravděpodobně způsobena vysokým podílem eutektika a hrubostí zrna. V případě 

slitin s 1 a 1,5 hm. % Mg se zvýšila pevnost materiálu v důsledku přítomnosti jemných 

primárních dendritů Zn a tvrdé síti eutektické fáze [84]. 
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4 CÍLE PRÁCE 

 Téma disertační práce je zaměřeno na přípravu a charakterizaci binárních systémů 

biomateriálů na bázi hořčíku a zinku připravených práškovou metalurgií. Cíle práce jsou 

zaměřeny na design, přípravu a studium fyzikálně mechanických charakteristik připravených 

víceprvkových biomateriálů. 

 Cílem disertační práce je zjištění nových poznatků o možnostech přípravy materiálů na bázi 

Zn a Mg z prášků metodou lisování za tepla. Mimo základní binární systémy Mg-Zn a Zn-Mg 

bude studován vliv Ca na výslednou strukturu a mechanické vlastnosti binárních systémů s Mg, 

případně Zn při zpracování práškovou metalurgií. 

 

 Dílčí cíle disertační práce: 

 Výroba experimentálního materiálu z prášků Zn lisováním za tepla, hodnocení vlivu 

velikosti a tvaru prášku na parametry přípravy, mikrostrukturu a výsledné mechanické 

vlastnosti. 

 Vliv složení binárních směsí Mg-Zn a Zn-Mg na výslednou mikrostrukturu, prvkové 

a fázové složení a mechanických vlastností. 

 Hodnocení vlivu procesních parametrů na strukturu a vlastnosti materiálů na bázi Mg-

Zn a Zn-Mg. 

 Příprava materiálů z binárních směsí Mg-Ca a Zn-Ca, hodnocení z hlediska 

mikrostruktury, prvkového a fázového složení a mechanických vlastností. 

 Posouzení vlivu procesních parametrů na strukturu a vlastnosti materiálů na bázi Mg-

Ca a Zn-Ca. 
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5 EXPERIMENTÁLNÍ ČÁST 

5.1 Metodika a experimentální zařízení  

Základní materiály ve formě kovových prášků byly analyzovány pomocí rastrovacího 

elektronového mikroskopu – ZEISS EVO LS 10 (SEM). Byla provedena základní charakterizace 

prášků, tedy hodnocení velikosti a tvaru práškových částic. Následně byla provedena prvková 

analýza složení práškových částic metodou energiově disperzní analýzy (EDS) – 

OXFORDINSTRUMENTS X-MAX 80 mm2. 

 Z vyrobeného experimentálního materiálu byly pomocí univerzální rozbrušovací pily 

Secotom 50 (Struers) připraveny vzorky pro metalografické hodnocení a mechanické zkoušky. 

Vzorky pro metalografickou analýzu a hodnocení mikrotvrdosti byly zality do epoxidové 

pryskyřice, vybroušeny a vyleštěny na automatické brusce Tegramin-25 (Struers) standardním 

metalografickým způsobem. Finálním krokem bylo leštění diamantovou pastou se střední 

velikostí částic 0,25 µm. Jako smáčedlo byl kvůli vysoké reaktivitě zkoumaného materiálu použit 

isopropanol. Základní metalografické hodnocení mikrostruktury bylo provedeno na světelném 

mikroskopu ZEISS Axio Observer Z1M. Pro pozorování mikrostruktury pomocí SEM byly vzorky 

leptány 5% roztokem kyseliny dusičné v etanolu (Nital). Mikrotvrdost dle Vickerse byla měřena 

na přístroji LM 248at od společnosti LECO při zatížení 25 g podle normy ČSN EN ISO 6507-1 

[218].  

 Pro hodnocení ohybových vlastností připravených materiálů metodou tříbodového ohybu 

byly připraveny vzorky odebrané ze středové oblasti připravené tablety, které byly vybroušeny 

do kvádrů o rozměrech 4×4×18 mm. Zkouška byla provedena na univerzálním trhacím stroji 

Zwick Z020 dle normy ČSN EN ISO 7438 [219]. Vzdálenost podpěr byla 16 mm a poloměr trnu 

byl 2,5 mm. Lomové plochy po tříbodovém ohybu byly fraktograficky hodnoceny pomocí SEM. 

Dokumentace byla prováděna v tahové oblasti trámečků ve shodné orientaci se směrem šíření 

lomu. 

 Strukturní a fázová analýza připravených materiálů byla provedena metodou rentgenové 

difrakce (XRD) na přístroji SmartLab od firmy Rigaku s Bragg-Brentanovým uspořádáním 

na odraz s geometrií θ/θ. Jako zdroj byla použita rentgenka s charakteristickým CuKα1,2 

zářením s β filtrem v primárním svazku a lineárně pozičně citlivým detektorem D-Tex. 

Pro fokusaci rentgenového svazku byly použity Sollerovy clony (5°), maska (10 mm), divergenční 

clona (2/3°) a rozptylové clony (11 a 12 mm). Difrakce byla měřena v rozsahu úhlů 25-120° 

s velikostí kroku 0,02°a rychlostí 0,1°/s. K vyhodnocení kvalitativní fázové analýzy byl použit 

program HighScore Plus od firmy PANAnalytical a databáze JCPDS PDF-4 od firmy NIST. 
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 Prvková analýza a mapy prvkového složení připravených materiálů byly provedeny metodou 

EDS na elektronových mikroskopech ZEISS EVO LS 10 a JEOL JSM-7600F s využitím EDS 

analyzátorů OXFORDINSTRUMENTS X-MAX 80 mm2 (ZEISS) a Ultim® Max (JEOL). 

5.2 Základní materiál  

Jako základní materiál pro přípravu experimentálního materiálu byly použity hořčík, zinek 

a vápník ve formě kovových prášků. V případě zinku byly použity dva druhy prášků lišící 

se střední velikostí částic 7,5 a 150 µm, dále značeny jako Zn7,5 a Zn150. Pro zabránění oxidace 

základního materiálu byla veškerá manipulace prováděna v inertní atmosféře rukavicového 

boxu (N2, 5.0). 

5.2.1  Charakterizace Mg prášku 

Mg prášek s velikostí částic do 50 µm byl dodán společností Goodfellow Cambridge Limited 

(Huntingdon, VB). Prášek byl připraven mechanicky (mletím) a měl nepravidelný kulový, 

popř. podlouhlý tvar (obr. 5.1). Střední velikost částic byla stanovena na cca 30 µm. Čistota Mg 

prášku deklarovaná dodavatelem byla 99,8 %, nicméně výsledky EDS analýzy ukázaly vrstvu 

oxidu na povrchu práškových částic. Tato oxidová vrstva se na hořčíku očekává a vzniká řízenou 

oxidací povrchu při výrobě. 

  

obr. 5.1 Částice Mg prášku, SEM (a), detail částice (b) 

5.2.2  Charakterizace Zn prášků 

Pro experimentální část byly použity dva Zn prášky s rozdílnou deklarovanou střední velikostí 

částic 7,5 a 150 µm od společnosti Goodfellow Cambridge Limited (Huntington, VB) (obr. 5.2). 

Práškový Zn se střední velikostí částic 7,5 µm byl připraven elektrotermickým procesem a Zn 

prášek se střední velikostí částic 150 µm byl připraven atomizací vzduchem. 

 Částice prášku s deklarovanou velikostí částic 7,5 µm měly sférický tvar a jejich velikost byla 

v rozmezí od 1 µm do maximální hodnoty 20 µm. Menší částice měli tendenci se připojovat 

k větším částicím a vytvářet shluky. Částice prášku s deklarovanou velikostí částic 150 µm byly 
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nepravidelného podlouhlého tvaru s menším podílem kulatých částic. Rozměry částic 

se pohybovaly v rozmezí od 40 do 640 µm. 

 Čistota prášků deklarovaná dodavatelem (99,8 %) byla ověřena pomocí EDS analýzy. 

Na povrchu prášků byl stejně jako v případě Mg prášku zjištěn vyšší obsah kyslíku. 

  

  

obr. 5.2 Částice Zn prášku se střední velikostí částic 7,5 µm, SEM (a), detail částice (b) a se střední 

velikostí částic 150 µm, SEM (c), detail částice (d) 

5.2.3  Charakterizace Ca prášku 

Vápníkové částice byly dodány společností Alfa Aesar (Thermo Fisher, Kandel, SRN). Částice 

Ca byly připraveny mletím a měli nepravidelný tvar (obr. 5.3). Střední velikost částic 

se pohybovala od 500 do 2000 µm a odpovídá hodnotě 1250 µm deklarované dodavatelem. 

Dodavatel uvádí čistotu dodávaného materiálu 98,8 %, nicméně z prvkové analýzy vyplývá, 

že na povrchu je silnější vrstva oxidu v porovnání s Mg a Zn prášky. 

  

obr. 5.3 Částice Ca prášku, SEM (a), detail částice (b) 
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5.3 Příprava experimentálního materiálu  

5.3.1  Příprava materiálů z  čistého Zn 

Manipulace s práškovými materiály byla prováděna v rukavicovém boxu v atmosféře dusíku 

o čistotě 5.0. Do ocelové lisovnice (schéma na obr. 5.4) opatřené spodním pístem, který byl 

dočasně zafixován silikonem pomocí tavné pistole, bylo naváženo 11,21 g Zn prášku. Potřebná 

hmotnost byla volena tak, aby výsledná tableta měla v případě dokonalého stlačení výšku 5 mm. 

Po navážení prášku byl vložen horní píst a opět zafixován silikonem. Forma i písty byly předem 

nauhličeny, aby bylo zabráněno přilnutí materiálu ke stěnám lisovnice. Lisování probíhalo 

v teplotní komoře univerzálního trhacího stroje Zwick Z250 Allround-Line při požadované 

teplotě a tlaku po dobu 1 h. Jednotlivé parametry přípravy jsou shrnuty v tab. 5.1. Připravené 

materiály byly ve formě válcových tablet o průměru 19,8 mm a výšce přibližně 5 mm. 

 

 

obr. 5.4 Schéma lisovnice a lisovacího pístu 

 

tab. 5.1 Shrnutí podmínek přípravy materiálů z čistého Zn 

Zn7,5 

T [°C] Lisovací tlak [MPa] 

300    400 500 

400 100 200 300 400 500 

Zn150 

T [°C] Lisovací tlak [MPa] 

300     500 

400 100 200 300 400 500 
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5.3.2  Příprava práškových směsí  

Práškové směsi požadovaného složení byly nejprve míchány pomocí míchacího zařízení 

speciálně navrhnutého pro tento experiment (obr. 5.5). Toto zařízení umožňuje regulaci 

rychlosti, změny směru otáčení a nastavení doby míchání. Míchání směsí probíhalo ve čtyřech 

krocích, ve kterých byly postupně do práškové směsi přidávány minoritní složky. V prvním kroku 

byla míchací nádoba naplněna potřebným množstvím majoritního prvku, ke kterému byla 

přidána ¼ přísadových prvků. Nádoba se směsí prášků byla následně uchycena do míchacího 

zařízení a po dobu 15 min probíhalo míchání směsi. Tento krok se opakoval, dokud nebylo 

do směsi přidáno zbývající množství přísadového prvku. Celkově byla směs míchána po dobu 

1 h rychlostí otáčení 100 mm/min. Připravené směsi byly naváženy do ocelové lisovnice 

a zpracovány stejně jako v případě čistého Zn. 

 

obr. 5.5 Míchací zařízení pro přípravu práškových směsí 
 

 Teploty lisování pro jednotlivé směsi byly voleny s ohledem na příslušné binární diagramy 

tak, aby lisování probíhalo v pevné fázi a částečně v tavenině. V případě směsí v binárním 

systému Mg-Zn tedy byla zvolena teplota 300 °C pro slinování v pevné fázi a 400 °C 

pro slinování, které probíhalo částečně v tavenině (obr. 3.16). Složení jednotlivých směsí 

je uvedeno v tab. 5.2. Lisovací tlak 500 MPa byl zvolen na základě předchozích výsledků lisování 

čistého Mg za tepla [220]. 

 

tab. 5.2 Složení připravených Mg-Zn směsí pro jednotlivé lisovací teploty 

T [°C] Obsah Zn7,5 [hm. %] 

300 0 1 2 3 5 10 15 

400 0 1 2 3 5 10 - 

 

 V případě směsí na bázi Zn s příměsí Mg byl volen tlak s ohledem na výsledky zpracování 

čistého Zn, tedy 500 MPa. Vzhledem k obtížné zpracovatelnosti Zn lisováním při teplotě 300 °C 

byla zvolena teplota lisování 400 °C, kdy celý proces probíhal částečně v tavenině (obr. 3.16). 

Složení připravených směsí pro oba typy Zn prášku je shrnuto v tab. 5.3. 
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tab. 5.3 Složení připravených Zn-Mg směsí pro jednotlivé typy použitého Zn prášku 

Zn prášek Obsah Mg [hm. %] 

Zn7,5 0,5 1 - 

Zn150 0,5 - - 

 

 V případě systému Mg-Ca byly zvoleny dvě teploty lisování s ohledem na fázový diagram  

Mg-Ca (obr. 3.18). Aby lisování probíhalo pouze v pevné fázi a zároveň byla teplota dostatečně 

vysoká pro rychlejší difuzi, byla zvolena teplota 400 °C a tlak 500 MPa. Pro proces slinování 

částečně v kapalné fázi, byla zvolena teplota 450 °C a tlak 500 MPa. Lisovací tlak 500 MPa byl 

stejně jako v případě směsí Mg-Zn zvolen na základě výsledných vlastností čistého Mg 

lisovaného za tepla. Složení jednotlivých směsí pro dané teploty lisování jsou shrnuty v tab. 5.4. 

 

tab. 5.4 Složení připravených Mg-Ca směsí pro jednotlivé lisovací teploty 

T [°C] Obsah Ca [hm. %] 

400 1 2 3 10 - 

450 - - - 10 15 

 

 Práškové směsi Zn a Ca byly připraveny s ohledem na binární diagram Zn-Ca (obr. 3.20) 

a zpracovatelnost Zn prášku při teplotě 400 °C, tedy částečně v tavenině, lisovacím tlakem 

500 MPa. Složení připravených směsí je uvedeno v tab. 5.5. 

 

tab. 5.5 Složení připravených Zn-Ca směsí 

T [°C] Obsah Ca [hm. %] 

400 5 10 - 
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6 VÝSLEDKY 

6.1 Materiály z čistého Zn 

Materiály z práškového Zn byly připravovány ze dvou typů prášků Zn7,5 a Zn150. Příprava 

materiálů probíhala při teplotě 300 a 400 °C a tlaku od 100 do 500 MPa.  

6.1 .1  Mikrostruktura 

Snímky mikrostruktury materiálů připravených ze Zn7,5 a Zn150 při teplotě lisování 300 °C 

a tlaku 500 MPa jsou uvedeny na obr. 6.1. Při nižším lisovacím tlaku byly ve struktuře materiálů 

připravených z prášku Zn7,5 pozorovány trhliny. Sférické částice Zn7,5 prášku vykazovali malou 

míru deformace. Vzhledem k obtížné zpracovatelnosti Zn a vysoké křehkosti vzorků 

připravených při 300 °C byl v případě Zn150 připraven vzorek pouze při nejvyšším tlaku 

500 MPa. Částice Zn150 prášku byly výrazně deformované ve směru kolmém na směr lisování 

a ve struktuře nebyly pozorovány póry. 

 

  

obr. 6.1 Mikrostruktura materiálů připravených ze Zn7,5 při teplotě 300 °C a tlaku 500 MPa. Zn7,5 (a), 

Zn150 (b) 

 

 Zvýšením teploty lisování na 400 °C bylo dosaženo kompaktní struktury již při tlaku 100 MPa. 

Snímky mikrostruktury těchto materiálů jsou prezentovány na obr. 6.2. Ze snímků je patrné, 

že v případě materiálů z prášku Zn7,5, dochází vlivem zvýšené teploty k výraznější deformaci 

částic prášku. Podíl částic, které si zachovali svůj původní sférický tvar, je podstatně menší 

než v případě nižší teploty lisování. Ve struktuře nebyly viditelné póry a nedocházelo ke vzniku 

trhlin a jiných defektů. Na struktuře materiálu lisovaného tlakem 500 MPa jsou viditelné oblasti 

difuzního spojení práškových částic (obr. 6.2i). Struktura hrubšího prášku Zn150 se vlivem 

lisování při vyšší teplotě neměnila a je srovnatelná s nižší teplotou lisování.  
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obr. 6.2 Mikrostruktura materiálů připravených při teplotě 400 °C, Zn7,5, 100 MPa (a), Zn150, 100 MPa 

(b), Zn7,5, 200 MPa (c), Zn150, 200 MPa (d), Zn7,5, 300 MPa (e), Zn150, 300 MPa (f), Zn7,5, 400 MPa (g), 

Zn150, 400 MPa (h), Zn7,5, 500 MPa (i), Zn150, 500 MPa(j). Materiály z hrubšího Zn150 prášku byly 

leptány 3 % nitalem. 
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 Naleptané struktury směsí připravených při teplotě 400 °C jsou dokumentovány na obr. 6.3. 

V případě materiálů připravených z jemnějšího Zn7,5 prášku (obr. 6.3a) bylo naleptání struktury 

obtížnější, protože měl tendenci leptat se převážně na hranici práškových částic. Na několika 

částicích je však patrné, že velikost kovových zrn částic prášku Zn7,5 je menší než v případě 

kovových zrn materiálu ze Zn150 prášku. 

 

  

obr. 6.3 Mikrostruktura materiálů připravených při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa,leptáno, Zn7,5 (a), 

Zn150 (b) 
 

6.1 .2  Mechanické vlastnosti  

Mikrotvrdost připravených materiálů je uvedena v tab. 6.1. Z výsledků vyplývá, že rostoucí tlak 

ani teplota nemají výrazný vliv na mikrotvrdost materiálů. V případě materiálů připravených 

z prášku Zn7,5 se mikrotvrdost pohybovala mezi 45 až 52 HV 0,025, mikrotvrdost materiálů 

připravených z prášku Zn150 byla v rozmezí od 44 do 46 HV 0,025.  

 

tab. 6.1 Mikrotvrdost HV 0,025 připravených Zn materiálů 

 Zn7,5 Zn150 

p [MPa] 300 °C 400 °C 300 °C 400 °C 

100  51±4  45±3 

200  45±3  46±4 

300  50±2  44±1 

400  52±4  46±1 

500 46±2 45±3 44±2 45±1 
 

 Závislosti napětí v ohybu na průhybu vzorků jsou shrnuty v grafech na obr. 6.4 a obr. 6.5. 

V případě materiálů připravených z jemnějšího Zn7,5 prášku je patrný výrazný vliv teploty 

a tlaku lisování na výslednou pevnost materiálu. Při nižší teplotě lisování (300 °C) a tlaku 

500 MPa byla pevnost materiálu z jemnějšího 7,5 μm prášku srovnatelná s pevností stejného 

prášku lisovaného při teplotě 400 °C a tlaku 100 MPa. Dalším zvyšováním lisovacího tlaku 

při teplotě 400 °C došlo k podstatnému zvýšení pevnosti v ohybu až na 322 MPa v případě 

vzorku lisovaného tlakem 400 MPa. Zatímco při nižší teplotě lisování a lisovacích tlacích byly 
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výsledné materiály z hlediska hodnot průhybu křehké, zpracování za vyšší teploty a tlaku 

vedlo ke zvýšení maximálního průhybu vzorku při dosažení meze pevnosti v ohybu 

z 0,11 na 0,81 mm. 

 

obr. 6.4 Ohybové křivky materiálů z čistého Zn7,5 

 

U materiálů připravených zpracováním prášku Zn150 nebyl pozorovaný tak výrazný vliv vyšší 

teploty a tlaku během zpracování na pevnost v ohybu jako u materiálu připravených ze Zn7,5. 

Zatímco při teplotě 300 °C a tlaku 500 MPa byla výsledná pevnost materiálu srovnatelná 

s materiály připravenými při teplotě 400 °C a tlacích 100 a 200 MPa, dalším zvyšováním tlaku při 

lisovací teplotě 400 °C došlo k mírnému poklesu pevnosti v ohybu přibližně o 28 % 

(300, 400 MPa). Materiál lisovaný tlakem 500 MPa dosáhl přibližně o 13 % menší mez pevnosti 

v ohybu oproti čistému Mg lisovanému za stejných podmínek. 

 

obr. 6.5 Ohybové křivky materiálů z čistého Zn150 
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6.1 .3  Fraktografické hodnocení  

Lomová plocha vzorků po zkoušce tříbodovým ohybem byla pozorovaná pomocí SEM. Lomové 

plochy Zn materiálů připravených při teplotě 400 °C a tlaku 100 a 500 MPa, jsou uvedeny na obr. 

6.6. 

 V případě lomové plochy materiálu připraveného z prášku Zn7,5 tlakem 100 MPa se jednalo 

o štěpný lom. Na lomové ploše je patrné, že lom je převážně interkrystalický s podílem 

transkrystalického štěpení. Na snímku obr. 6.6a je patrná a dobře rozeznatelná částice prášku, 

která si zachovala svůj tvar a trhlina vedla podél jejích hranic (obr. 6.6a-1), ale také částice, kde 

proběhlo transkrystalické štěpení (obr. 6.6a-2). Na lomové ploše jsou také viditelné sekundární 

trhliny (obr. 6.6a-3). 

 Při lisovacím tlaku 500 MPa lze charakter lomu považovat za smíšený. Z hlediska 

mikromechanismu porušení byla lomová plocha materiálu ze Zn7,5 tvořena oblastmi 

transkrystalického tvárného porušení s jamkovou morfologií (obr. 6.6c-4) a sekundárními 

trhlinami (obr. 6.6c-5). Část lomové plochy byla tvořena transkrystalicky štěpenými částicemi 

s říčkovou morfologií (obr. 6.6c-6). 

 Ve srovnání s materiály připravenými z prášku Zn7,5 byl u materiálu z prášku Zn150 

pozorován výraznější vliv lisovacího tlaku na deformaci částic. Lom těchto materiálů lze hodnotit 

jako štěpný bez ohledu na použitý lisovací tlak. V případě nižšího lisovacího tlaku byla lomová 

plocha tvořena zejména interkrystalicky štěpenými částicemi (obr. 6.6b-7) s malým podílem 

transkrystalických lomových ploch (obr. 6.6b-8). 

 Při vyšším lisovacím tlaku 500 MPa byl na lomové ploše patrný vyšší podíl transkrystalicky 

štěpených částic prášku. Na lomových plochách těchto částic byli viditelné dobře vyvinuté 

štěpné fasety s říčkovou morfologií (obr. 6.6d-9). 
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obr. 6.6 Snímky lomové plochy materiálů připravených při teplotě 400 °C, SEM. Zn7,5, 100 MPa (a), 

Zn150, 100 MPa (b), Zn7,5, 500 MPa (c), Zn150, 500 MPa (d) 
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6.2 Směsi Mg-Zn 

 V případě směsí Mg-Zn byly zvoleny teploty lisování v závislosti na binárním diagramu  

Mg-Zn tak, aby slinování probíhalo pouze v pevné fázi (300 °C) a za přítomnosti taveniny 

(400 °C). Při teplotě lisování 300 °C byly připraveny směsi s obsahem 0, 1, 2, 3, 5, 10 a 15 hm. % 

Zn7,5. Při teplotě lisování 400 °C byly připraveny směsi s obsahem 0, 1, 2, 3, 5 a 10 hm. % Zn7,5. 

Směs s obsahem 15 hm. % Zn7,5 při teplotě 400 °C připravena nebyla kvůli velkému množství 

vzniklé taveniny, která způsobila vytečení části materiálu z formy. 

6.2.1  Mikrostruktura 

Ze snímků struktury čistých Mg prášků lisovaných při teplotě 300 a 400 °C (obr. 6.7a, obr. 6.8a) 

je patrná dobrá deformovatelnost hořčíkového prášku v případě obou lisovacích teplot a pouze 

malé množství viditelných uzavřených pórů. Na struktuře směsných materiálů je rovněž patrný 

významný rozdíl v distribuci zinku v závislosti na teplotě lisování. 

 Snímky mikrostruktury směsných materiálů připravených při teplotě lisování 300 °C jsou 

uvedeny na obr. 6.7b-g. V případě směsí lisovaných při teplotě 300 °C byla struktura tvořena 

hořčíkovou matricí a částicemi intermetalické fáze (obr. 6.7b-1), která vznikla na místě 

původních částic Zn prášku. V případě materiálů s obsahem 10 a 15 hm. % se některé větší 

částice práškového Zn7,5 netransformovaly úplně a výsledkem byla částice Zn obklopená 

intermetalickou fází obr. 6.7h. 

 Struktura materiálů z práškových směsí lisovaných při teplotě 400 °C se výrazně lišila (obr. 

6.8b-f). Byla tvořena výrazně deformovanými částicemi prášku a Zn byl distribuován podél 

hranic částic Mg a tvořil nepravidelnou síť intermetalické fáze v rámci celého materiálu (obr. 

6.8b-1). Stejně jako v případě nižší teploty lisování byly ve struktuře patrné uzavřené póry. 
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obr. 6.7 Mikrostruktura Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 300 °C, leptáno, SEM, SE, 0 % Zn (a), 

1 % Zn (b), 2 % Zn (c), 3 % Zn (d), 5 % Zn (e), 10 % Zn (f) a 15 % Zn (g), detail větší Zn částice obklopené 

intermetalickou fází (h) 
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obr. 6.8 Mikrostruktura Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 400 °C, leptáno, SEM, SE, 0 % Zn (a), 

1 % Zn (b), 2 % Zn (c), 3 % Zn (d), 5 % Zn (e), 10 % Zn (f) a 15 % Zn (g) 

 

  

1 
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6.2.2  Analýza prvkového a fázového složení  

Chemické složení připravených materiálů bylo analyzováno metodou EDS a fázové složení bylo 

následně ověřeno metodou XRD. Vzhledem k malému objemu vytvořených intermetalických 

fází při nízkém obsahu Zn (1 – 5 hm. % Zn) byly analýzy vzniklých fází za daným procesních 

parametrů provedeny na vzorcích s obsahem 10 hm. % Zn7,5. 

 V případě Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 300 °C došlo k vytvoření intermetalické 

fáze v místech původních Zn částic. Získané výsledky EDS analýzy jsou uvedeny v tab. 6.2. 

Analýza ukázala, že matrice v okolí Zn částic obsahuje až 3 hm. % Zn (analyzované místo 1). 

Transformace větších částic zinku nebyla úplná a u větších částic Zn tak zůstal ve středu Zn 

s menším množstvím Mg. V případě větších částic byl obal tvořen intermetalickou fází s přibližně 

20 hm. % Mg a 80 hm. % Zn (analyzované místo 2) a Zn jádro obsahovalo asi 3 hm. % Mg. Plně 

transformované menší částice byly tvořeny intermetalickou fází s 21 hm. % Mg a 79 hm. % Zn 

(analyzované místo 4). Tato fáze byla identifikována XRD analýzou jako Lavesova fáze MgZn2 

(obr. 6.9). Podle těchto výsledků byl materiál tvořen zejména Mg, dále intermetalickou fází 

MgZn2 menším množstvím MgO a Zn. 

 

tab. 6.2 EDS analýza vybraných prvků mikrostruktury Mg s 10 % Zn7,5 lisovaného při teplotě 300 °C 

 

Číslo Mg [hm. %] Zn [hm. %] 

1 96,8±0,7 3,2±0,7 

2 20,0±0,3 80,0±0,3 

3 2,7±0,9 97,3±0,9 

4 20,9±2,1 79,1±2,1 

   

 

 

obr. 6.9 XRD spektrum materiálu s 10 % Zn7,5 lisovaného při teplotě 300 °C 
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 Zvýšení lisovací teploty na 400 °C vedlo k distribuci taveniny podél hranic Mg prášku, ze které 

se vyloučila eutektická směs. Podle EDS analýzy (tab. 6.3) vzniklé síťoví na hranicích částic 

obsahovalo přibližně 92 hm. % Mg a 8 hm. % Zn. Vzhledem k malému objemu analyzované fáze 

je výsledek ovlivněn matricí tvořenou Mg a EDS analýzou proto nešlo fázi přesně identifikovat. 

 

tab. 6.3 EDS analýza vybraných prvků mikrostruktury Mg s 10 % Zn lisovaného při teplotě 400 °C 

 

Číslo Mg [hm. %] Zn [hm. %] 

1 92,1±0,4 7,9±0,4 

2 83,1±0,2 16,9±0,2 

   

   

 

 Přesné složení připravených vzorků bylo určeno XRD analýzou (obr. 6.10). Bylo zjištěno, že 

eutektická fáze, která byla vyloučena na hranicích částic Mg prášku, byla tvořena 

intermetalickou fází Mg51Zn20. Díky dostatečné rychlosti tuhnutí nedošlo k rozpadu této 

metastabilní intermetalické fáze. Ve vzorku bylo identifikováno také malé množství Lavesovy 

fáze MgZn2, která je stabilní a vzniká již za nižších teplot. 

 

 

obr. 6.10 XRD spektrum materiálu s 10 % Zn7,5 lisovaného při teplotě 400 °C 
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6.2.3  Mechanické vlastnosti  

U materiálů lisovaných při teplotě 300 °C byl v důsledku přítomnosti částic MgZn2 fáze zjištěn 

velký rozdíl v mikrotvrdosti mezi Mg matricí, oblastí bohatou na Zn a intermetalickou fází MgZn2. 

Naměřené hodnoty jsou uvedeny v tabulce tab. 6.4. Zatímco hodnoty tvrdosti oblastí Mg jsou 

v případě materiálu s obsahem 1 hm. % Zn srovnatelné s hodnotami materiálů lisovaných 

z čistého Mg prášku, další zvyšování obsahu Zn vedlo k nárůstu hodnot mikrotvrdosti. 

Mikrotvrdost v oblasti Zn byla naměřena pouze v případě materiálu s obsahem Zn vyšším než 

10 hm. % Zn, protože ve struktuře materiálů s nižším obsahem Zn nebyly tyto oblasti 

pozorovány. Hodnoty mikrotvrdosti fáze MgZn2 jsou v porovnání s oblastmi bohatými na Mg 

i Zn několikanásobně vyšší a pohybují se okolo hodnoty 310 HV 0,025.  

 

tab. 6.4 Naměřené hodnoty mikrotvrdosti dle Vickerse HV 0,025 materiálů lisovaných při 300 °C 

hm.% Zn Oblast Mg MgZn2 Zn 

0 67±4   

1 67±5 336±56  

2 79±9 267±70  

3 82±9 306±25  

5 103±9 329±40  

10 87±5 323±27 48±3 

15 95±7 312±66 47±5 

 

 V případě materiálů lisovaných při teplotě 400 °C došlo již při obsahu 1 hm. % Zn ke zvýšení 

mikrotvrdosti, která se dále zvyšovala až na hodnotu 97 HV 0,025 při obsahu Zn 10 hm. %. 

 

tab. 6.5 Naměřené hodnoty mikrotvrdosti dle Vickerse HV 0,025 materiálů lisovaných při 400 °C 

hm.% Zn 400 °C 

0 69±8 

1 77±6 

2 86±5 

3 72±9 

5 75±13 

10 97±7 

 

 Vliv přítomnosti Zn na pevnost v ohybu materiálů lisovaných při teplotě 300 °C shrnuje graf 

na obr. 6.11. Ze záznamů ohybových zkoušek vyplývá, že zvyšující se obsah Zn vede ke snížení 

pevnosti v ohybu z 202 MPa pro materiál z čistého Mg až do obsahu 5 hm. % Zn, kdy daný 

materiál dosáhl pevnosti 158 MPa. Při obsahu 10 % a 15 hm. % Zn se pevnost v ohybu zvýšila 

na hodnoty 205 a 210 MPa. 

 



79 

 

obr. 6.11 Záznam měření tříbodového ohybu Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 300 °C 

 

 Výsledky tříbodového ohybu Mg-Zn směsí lisovaných při teplotě 400 °C jsou shrnuty na obr. 

6.12. Zatímco přídavkem 1 hm. % se pevnost v ohybu zvýšila z 233 MPa pro čistý Mg na 

258 MPa, dalším zvyšováním obsahu Zn došlo ke snížení pevnosti až na 158 MPa pro materiál 

s obsahem 5 hm. % Zn. Dalším zvýšením obsahu Zn na 10 hm. % sice došlo k opětovnému 

zvýšení pevnosti na 196 MPa, ta již nicméně nedosahovala hodnot pevnosti v ohybu čistého Mg 

lisovaného za stejných podmínek. 

 

 

obr. 6.12 Záznam měření tříbodového ohybu Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 400 °C 
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6.2.1  Fraktografické hodnocení  

Lomová plocha vzorků po zkoušce tříbodovým ohybem byla hodnocena s využitím SEM. 

Lomové plochy Mg-Zn materiálů a materiálu z čistého Mg připravených při teplotě 300 °C a tlaku 

500 MPa, jsou dokumentovány na obr. 6.13. V případě všech Mg-Zn materiálů připravených při 

300 °C a tlaku 500 MPa lze celkový charakter lomu hodnotit jako štěpný. 

 Na lomové ploše materiálu připraveného z čistého Mg prášku bylo patrné, že lom byl 

převážně interkrystalický (obr. 6.13a-1) s podílem transkrystalického štěpení (obr. 6.13a-2). 

Na lomové ploše jsou také viditelné trhliny mezi částicemi prášku. S obsahem 1 hm. % Zn7,5 

se podíl těchto trhlin výrazně snížil, z hlediska mikromechanismu porušení byl lom opět 

převážně interkrystalický s malým podílem transkrystalicky štěpného lomu částic (obr. 6.13b-3). 

Stejně jako v případě materiálu z čistého Mg jsou i u materiálů obsahujících Zn patrné částice 

obklopené trhlinami jdoucími podél hranice práškové částice (obr. 6.13a-1, obr. 6.13d-6, obr. 

6.13e-7). 

 V oblasti vzniklé intermetalické fáze docházelo k transkrystalickému štěpnému lomu (obr. 

6.13b-4, obr. 6.13c-5). Na detailu na obr. 6.13h je patrné, že lomová plocha intermetalické fáze 

je tvořena jemnými štěpnými fasetami. V případě větších částic Zn7,5 obklopených vzniklou 

intermetalickou fází byl charakter lomu z hlediska mikromechanismu porušení také 

transkrystalický štěpný se štěpnými fasetami (obr. 6.13f-8). Lomová plocha intermetalické fáze, 

která tyto částice obklopovala, nebyla tvořena jemnými různě orientovanými fasetami, jako 

v předchozím případě, ale vykazovala mikrofraktografické znaky transkrystalického štěpného 

lomu, a to štěpné fasety s říčkovou morfologií (obr. 6.13f-9). Stejný charakter porušení byl 

patrný také u některých větších částic intermetalické fáze (obr. 6.13g-10).  

 Lomové plochy materiálů lisovaných při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa jsou shrnuty na obr. 

6.14. V případě všech Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa se jednalo 

o štěpný lom. V případě čistého Mg prášku lisovaného při teplotě 400 °C byl charakter lomu 

z hlediska mikromechanismu porušení opět převážně interkrystalický (obr. 6.14a-1) s podílem 

transkrystalicky štěpených částic (obr. 6.14a-2). V případě materiálu s 1 hm. % Zn je charakter 

lomové plochy opět převážně interkrystalický s malým podílem transkrystalického lomu (obr. 

6.14b-3). Nicméně vzhled Mg částic je rozdílný a výrazně se liší od původního tvaru práškových 

částic. 
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obr. 6.13 Snímky lomové plochy Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 300 °C, SEM, SE, 0 % Zn (a), 

1 % Zn (b), 2 % Zn (c), 3 % Zn (d), 5 % Zn (e), 10 % Zn (f), 15 % Zn (g) a detail štěpných faset na lomové 

ploše intermetalické fáze MgZn2 (h) 
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obr. 6.14 Snímky lomové plochy Mg-Zn materiálů lisovaných při teplotě 400 °C, SEM, SE, 0 % Zn (a), 

1 % Zn (b), 2 % Zn (c), 3 % Zn (d), 5 % Zn (e) a 10 % Zn, detail BSE (f) 

 

 S vyšším obsahem Zn se sice trhlina šíří podél hranic částic, ale z hlediska mikromechanismu 

porušování se již nejedná o interkrystalický štěpný lom, ale o transkrystalický štěpný lom 

intermetalické fáze na povrchu Mg částic (obr. 6.14c-4, obr. 6.14d-5). Na povrchu částic prášku 

jsou viditelné jemné štěpné fasety (obr. 6.14e-6). Oblasti transkrystalického štěpného lomu Mg 

částic zde byly pozorované také (obr. 6.14e-7), ale podíl takto porušených částic byl menší než 

v případě materiálů lisovaných z čistého Mg a materiálu s 1 hm. % Zn. Na povrchu Mg částic 

bylo v režimu zpětně odražených elektronů (BSE) možno pozorovat pozůstatky intermetalické 

fáze vyloučené mezi částicemi Mg (obr. 6.14f-8). U vzorku s 10 hm. % Zn bylo na lomové ploše 

pozorováno velké množství sekundárních trhlin.  
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6.3 Směsi Zn-Mg 

Materiály na bázi Zn s příměsí Mg byly připravovány z prášků Zn7,5 a Zn150 při teplotě 400 °C 

a tlaku 500 MPa. Směsi z jemnějšího prášku Zn7,5 byly připraveny s obsahem 0,5 a 1 hm. % Mg. 

V případě hrubšího prášku Zn150 byla připravena pouze směs 0,5 hm. % Mg. Při vyšším obsahu 

Mg ve směsi s oběma prášky Zn7,5 a Zn150 došlo k vytečení taveniny z formy při lisování. 

6.3.1  Mikrostruktura 

Na obr. 6.15 jsou snímky mikrostruktury připravených Zn-Mg materiálů. V případě materiálů 

lisovaných z menšího Zn7,5 prášku jsou ve struktuře viditelné oblasti, kde došlo ke slinutí 

práškových částic (obr. 6.15a-1). Částice Zn7,5 jsou výrazně deformované a na některých 

místech již nejsou patrné oxidy na hranici práškových částic. Na snímku je také dobře viditelná 

jemnozrnná oblast (obr. 6.15a-2) s černými místy, která byly následně analyzovány a jsou 

popsány v kapitole 6.3.2.  

 V případě Zn-Mg materiálů připravených z hrubšího Zn150 prášku byla výsledná struktura 

podobná struktuře jemnějšího Zn7,5 prášku. Na snímku jsou viditelné oblasti slinutých 

práškových částic obr. 6.15c-3. 

 

  

       
obr. 6.15 Mikrostruktura Zn-Mg materiálů lisovaných při teplotě 400 °C, Zn7,5 s 0,5 hm. % Mg (a), Zn7,5 

s 1 hm. % Mg (b), Zn150 s 0,5 hm. % Mg (c) 
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6.3.2  Analýza prvkového a fázového složení  

Chemické složení připravených Zn-Mg směsí bylo analyzováno z hlediska fázového složení 

metodou XRD. Hodnocení probíhalo na vzorku s nejvyšším obsahem Mg (1 hm. %), protože 

vzhledem ke složení připravených směsí lze očekávat pouze malý podíl vzniklých 

intermetalických fází. Výsledky analýzy jsou uvedeny na obr. 6.16. Na výsledném XRD spektru 

byly patrné pouze píky Zn a ZnO a podíl vzniklých fází byl tedy pod detekčním limitem použitého 

přístroje. 

 

 

obr. 6.16 XRD spektrum materiálu s 1 % Mg lisovaného při teplotě 400 °C 

 

 Z mapování prvkového složení metodou EDS vzorku s 0,5 hm. % Mg bylo zjištěno, že O ve 

formě ZnO je rovnoměrně rozložen po hranicích práškových částic Zn7,5 (obr. 6.17). Také Mg je 

rozmístěn zejména na hranicích Zn částic, nicméně na mapě prvkového složení jsou viditelné 

oblasti, kde je koncentrace Mg vyšší. Právě tyto oblasti se jeví černě z důvodu přítomnosti oxidu. 

Na obr. 6.18 je detail prvkové mapy částice Zn7,5. Z analýzy prvkové složení vyplývá, že uvnitř 

částice Zn7,5 nebyl detekován žádný Mg, ten byl rozptýlen v okolí Zn7,5. 

 Na obr. 6.19 je znázorněna prvková mapa materiálu s obsahem 1 hm. % Mg v Zn. Na těchto 

snímcích je patrné, že rozmístění O ve struktuře odpovídá rozmístění Mg, zatímco Zn se v těchto 

oblastech vyskytuje v nižší koncentraci. 
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obr. 6.17 Prvková mapa materiálu Zn7,5 s 0,5 % Mg lisovaného při teplotě 400 °C 

 

 

 

obr. 6.18 Prvková mapa materiálu Zn7,5 s 0,5 % Mg lisovaného při teplotě 400 °C, detail Zn7,5 částice 

 



86 

 

 

 

obr. 6.19 Prvková mapa materiálu Zn7,5 s 1 % Mg lisovaného při teplotě 400 °C 
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6.3.3  Mechanické vlastnosti  

V tab. 6.6 jsou shrnuty naměřené hodnoty mikrotvrdosti připravených materiálů Zn7,5-Mg 

a Zn150-Mg. Z výsledků vyplývá, že v případě materiálů připravených z jemnějšího Zn7,5 prášku 

nedošlo zvýšením obsahu Mg ke zvýšení mikrotvrdosti a její hodnota byla pro oba materiály 

stejná. Vyšší hodnoty mikrotvrdosti dosáhl materiál připravený z hrubšího Zn150 prášku. 

 

tab. 6.6 Naměřené hodnoty mikrotvrdosti Zn7,5-Mg a Zn150-Mg materiálů 

hm. % Mg Zn7,5 Zn150 

0,5 53±5 63±2 

1 53±3  

 

 Záznamy zkoušky pevnosti v ohybu jsou uvedeny v grafu na obr. 6.20. V případě materiálů 

z prášku Zn7,5 došlo zvýšením obsahu Mg pouze k nepatrnému zvýšení meze pevnosti v ohybu. 

Při obsahu 0,5 hm. % Mg byla mez pevnosti 347 MPa a zvýšením obsahu Mg na 1 hm. % se 

zvýšila na 353 MPa. Vyšší obsah Mg měl však výraznější vliv na houževnatost materiálu. 

Zvýšením obsahu Mg z 0,5 na 1 hm. % došlo ke snížení průhybu z 1,17 na 0,74 mm. Materiál 

připravený z hrubšího prášku Zn150 s 0,5 hm. % Mg dosáhl mírně nižší meze pevnosti v ohybu 

327 MPa za současného průhybu vzorku 1,20 mm. 

 

 

obr. 6.20 Záznam měření tříbodového ohybu Zn-Mg materiálů lisovaných při teplotě 400 °C 
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6.3.1  Fraktografické hodnocení  lomové plochy  

Na obr. 6.21 jsou snímky lomové plochy připravených materiálů ze směsí Zn-Mg po tříbodovém 

ohybu. V případě všech Zn-Mg materiálů připravených lisovním za tepla tlakem 500 MPa při 

teplotě 400 °C lze charakter lomu považovat za smíšený. Na lomové ploše materiálu 

z jemnějšího prášku Zn7,5 s 0,5 hm. % Mg byly pozorované oblasti transkrystalického štěpného 

lomu částic Zn prášku (obr. 6.21a-1) se štěpnými fasetami s říčkovou morfologií. Jsou zde také 

oblasti transkrystalického tvárného porušení (obr. 6.21a-2) s jamkovou morfologií a sekundární 

trhliny (obr. 6.21a-3). Podobně jako v případě materiálu s nižším obsahem Mg, je lomová plocha 

materiálu s 1 hm. % Mg tvořena oblastmi transkrystalického štěpného lomu se štěpnými 

fasetami (obr. 6.21b-4) a oblastmi tvárného porušení materiálu (obr. 6.21b-5). 

 Lomová plocha materiálu z prášku Zn150 s 0,5 hm. % Mg byla tvořena velkými oblastmi 

transkrystalického štěpného porušení částic Zn150 (obr. 6.21c-6) se štěpnými fasetami 

s říčkovou morfologií a oblastmi transkrystalického tvárného lomu s jemnou jamkovou 

morfologií na rozhraní jednotlivých částic (obr. 6.21c-7). 

 

  

       

obr. 6.21 Snímky lomové plochy materiálů Zn-Mg připravených při teplotě 400 °C, SEM. Zn7,5 s 0,5 % Mg 

(a), Zn7,5 s 1 % Mg (b), Zn150 s 0,5 % Mg (c) 
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6.4 Směsi Mg-Ca 

 Směsi Mg-Ca byly lisovány při teplotě 400 a 450 °C tlakem 500 MPa. Při teplotě lisování 

400 °C byly připraveny směsi s obsahem 1, 2, 3 a 10 hm. % Ca. Při teplotě lisování 450 °C byly 

připraveny směsi s obsahem 10 a 15 hm. % Ca. 

6.4.1  Mikrostruktura 

 Na obr. 6.22 a obr. 6.23 jsou uvedeny vybrané snímky mikrostruktury Mg-Ca materiálů 

připravených při teplotě 400 a 450 °C. V případě materiálů lisovaných při teplotě 400 °C byla 

struktura tvořena Mg, který tvořil matrici, ve které byly výrazně deformované částice Ca 

obklopené intermetalickou fází. Částice Ca při přípravě metalografického výbrusu výrazně 

oxidovaly, a proto se na snímcích struktury ze světelného mikroskopu jeví černě. 

 V případě Mg-Ca materiálů lisovaných při teplotě 400 °C byly ve struktuře pozorovány trhliny, 

které byly vždy spojeny s částicemi Ca (obr. 6.22c). Přítomnost těchto trhlin však neměla vliv na 

manipulační pevnost připravených materiálů a ze všech byly připraveny vzorky pro stanovení 

pevnosti v ohybu. 

 

  

  
obr. 6.22 Mikrostruktura Mg-Ca materiálů lisovaných při teplotě 400 °C, 1 hm. % Mg (a), 2 hm. % (b), 

3 hm. % (c) a 10 hm. % (b) 
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 Zvýšením teploty lisování na 450 °C došlo k částečnému vytvoření taveniny, ze které se po 

zchladnutí vyloučila eutektická směs Ca a CaMg2, část Ca zůstala nezreagovaná (obr. 6.23). 

Práškové částice Mg jsou v případě vyšší teploty lisování podstatně více deformované oproti 

nižší teplotě lisování. 

 

  
obr. 6.23 Mikrostruktura Mg-Ca materiálu lisovaných při teplotě 450 °C, s obsahem10 hm. % Ca (a) 

a 15 hm. % Ca (b) 

 

6.4.2  Analýza prvkového a fázového složení  

Na základě binárního diagramu Mg-Ca (obr. 3.18) lze poměrně jednoduše odvodit výsledné 

složení připravených směsí. Protože Mg s Ca vytváří pouze jedinou intermetalickou fázi CaMg2, 

lze předpokládat, že vzniklá intermetalická fáze byla právě CaMg2. Fázové složení bylo ověřeno 

XRD analýzou materiálu s 15 % Ca. Výsledné spektrum je uvedeno na obr. 6.24. XRD analýzou 

byla potvrzena přítomnost intermetalické fáze CaMg2, Mg a CaO. 

 

 

obr. 6.24 XRD spektrum materiálu s 15 % Ca lisovaného při teplotě 450 °C 

 



91 

6.4.1  Mechanické vlastnosti  

Naměřené hodnoty mikrotvrdosti připravených materiálů jsou shrnuty v tab. 6.7. V případě 

materiálů lisovaných při teplotě 400 °C nebylo možné změřit hodnotu mikrotvrdosti pro 

vzniklou intermetalickou fází CaMg2 z důvodu její malé velikosti. Mikrotvrdost materiálů 

lisovaných při teplotě 400 °C byla mírně vyšší než v případě materiálů lisovaných při teplotě 

450 °C. V případě eutektické směsi Mg2Ca a Ca, která vznikla na rozhraní Mg a Ca při teplotě 

lisování 450 °C byla naměřena mikrotvrdost, která byla několikanásobně vyšší než v případě Mg 

matrice. 

 

tab. 6.7 Naměřené hodnoty mikrotvrdosti HV 0,025 materiálů lisovaných při 400 a 450 °C 

hm. % Ca 400 °C 450 °C 

 Mg matrice Mg matrice Mg2Ca/Ca 

1 66±4   

2 64±5   

3 69±8   

10 64±5 60±4 283±15 

15  61±3 234±18 
 

 Záznam tříbodového ohybu materiálů Mg-Ca lisovaných při teplotě 400 °C je uvedený na obr. 

6.25. Z výsledků je patrné, že nejvyšší hodnoty pevnosti 304 MPa dosáhl vzorek s obsahem 

2 hm. % Ca. Hodnoty meze pevnosti v ohybu ostatních materiálů připravených při teplotě 

400 °C se pohybovaly okolo 200 MPa. Maximální průhyb vzorku při dosažení meze pevnosti 

v ohybu byl v případě všech materiálů připravených při teplotě 400 °C srovnatelný a pohyboval 

se mezi 0,20 a 0,33 mm. 

 

obr. 6.25 Záznam měření tříbodového ohybu Mg-Ca materiálů lisovaných při teplotě 400 °C 
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 V případě materiálů lisovaných při teplotě 450 °C neměl obsah Ca na výslednou mez 

pevnosti v ohybu výrazný vliv a u obou vzorků dosáhla hodnoty cca 280 MPa. Zvýšení obsahu 

Ca mělo pouze mírný vliv na houževnatost materiálu. Při nižším obsahu Ca bylo dosaženo 

hodnoty průhybu 0,42 mm a zvýšením obsahu Ca došlo k poklesu na hodnotu 0,31 mm. 

 

 

obr. 6.26 Záznam měření tříbodového ohybu Mg-Ca materiálů lisovaných při teplotě 450 °C 
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6.4.2  Fraktografické hodnocení  

Lomové plochy Mg-Ca materiálů lisovaných při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa jsou na obr. 6.27 

a obr. 6.28. V případě Mg byl charakter lomu z hlediska mikromechanismu porušení opět 

převážně interkrystalický (obr. 6.27a-1) s ojediněle se vyskytujícími částicemi s transkrystalicky 

štěpným lomem (obr. 6.27a-2). Trhlina vedla podél částic Ca přes intermetalickou fázi, která se 

štěpila transkrystalickým lomem. Charakter lomu materiálu lisovaného při vyšší teplotě byl 

podobný, nicméně v porovnání s materiály lisovanými při teplotě 400 °C byl při vyšší teplotě 

lisování Mg výrazněji plasticky deformovaný (obr. 6.28a-3). 

 

  

  

obr. 6.27 Snímky lomové plochy materiálů Zn-Mg připravených při teplotě 400 °C, SEM. 

Mg + 10 hm. % Ca, 400 °C (a), 450 °C (b) 
 

  

obr. 6.28 Snímky lomové plochy materiálů Zn-Mg připravených při teplotě 450 °C, SEM. 

Mg s 10 hm. % Ca (a) a Mg s 15 hm. % Ca (b) 
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6.5 Směsi Zn-Ca 

Směsi na bázi Zn s příměsí Ca byly připraveny lisováním při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa. Byly 

připraveny směsi Zn7,5 s 5 a 10 hm. % Ca. 

6.5.1  Mikrostruktura 

Mikrostruktury připravených materiálů jsou dokumentovány na obr. 6.29. Na snímcích 

struktury připravených materiálů jsou viditelné velké černé oblasti, které odpovídají částicím Ca. 

Ten se na snímcích jeví černě z důvodu oxidace při přípravě metalografických výbrusů. Na 

rozhraní částic Ca a matrice Zn7,5 je patrná oblast intermetalických fází. Detaily fázového 

rozhraní mezi Zn7,5 a Ca jsou uvedeny na obr. 6.29c, d. Mezi částicemi Zn a Ca bylo patrných 

několik intermetalických fází a eutektická směs. 

 

  

  
obr. 6.29 Mikrostruktura Zn-Ca materiálů lisovaných při teplotě 400 °C, Zn7,5 s 5 hm. % Ca (a), Zn7,5 

s 10 hm. % Ca (b), detail fázového rozhraní (c), detail eutektické směsi (d) 
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6.5.2  Analýza prvkového a fázového složení  

Fázové složení bylo hodnoceno na základě XRD a EDS analýzy materiálu s obsahem 10 hm. % Ca 

v Zn7,5. Na základě výsledků z XRD analýzy vyplývá, že vzorek byl z hlediska fází tvořen Zn, ZnO, 

Ca a intermetalickou fází CaZn13. 

 

 

obr. 6.30 XRD spektrum materiálu s 10 % Ca lisovaného při teplotě 400 °C 

 

 Z výsledků EDS analýzy materiálu s obsahem 5 hm. % Ca v Zn7,5 vyplývá, že intermetalických 

fází na rozhraní částic Ca a Zn je více, což odpovídá také mikrostruktuře připravených materiálů 

(obr. 6.29, obr. 6.31), vzhledem k jejich malému podílu jsou však pod detekčním limitem XRD.  

 

 
obr. 6.31 Detail fázového rozhraní Zn-Ca materiálu s 5 hm. % Ca lisovaného při teplotě 400 °C 

 

 Z prvkové mapy fázového rozhraní mezi částicemi Ca a Zn je patrné kaskádové snižování 

koncentrace Zn směrem k Ca a naopak, což nasvědčuje přítomnosti intermetalických fází (obr. 

6.32). Prvková analýza jednotlivých oblastí intermetalických fází je shrnuta v tab. 6.8.  
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obr. 6.32 EDS maping materiálu Zn7,5 s 5 % Ca lisovaného při teplotě 400 °C, detail fázového rozhraní. 

 

tab. 6.8 EDS analýza vybraných prvků mikrostruktury materiálu s 5 hm. % Ca. Ve spektru 8 nebyl přítomen 

žádný Zn, ale pouze Ca a O. 

 

 
Zn 

[hm. %] 

Ca 

[hm. %] 

O 

[hm. %] 

1 100 0  

2 95,3±0,1 4,7±0,1  

3 88,7±0,1 11,3±0,1  

4 76,9±0,1 23,1±0,1  

5 62,8±0,2 37,2±0,2  

6 50,6±0,2 49,4±0,2  

7 31,0±0,2 69,0±0,2  

8 0 65,9±0,2 34,1±0,2 
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6.5.3  Mechanické vlastnosti  

Výsledné hodnoty mikrotvrdosti připravených materiálů jsou shrnuty v tab. 6.9. Hodnota 

mikrotvrdosti Zn matrice se zvýšením obsahu Ca neměnila. Vyšší hodnoty mikrotvrdosti byly 

naměřeny u intermetalické fáze CaZn13 a eutektika. Mikrotvrdost ostatních intermetalických fází 

nebyla naměřena kvůli jejich malé tloušťce. 

 

tab. 6.9 Naměřené hodnoty mikrotvrdosti dle Vickerse materiálů lisovaných při 400 °C 

Oblast měření HV 0,025 

Zn matrice (5 % hm. Ca) 53±5 

Zn matrice (10 % hm. Ca) 53±4 

CaZn13 281±12 

Eutektikum 235±41 

 

 Záznamy ohybových křivek jsou shrnuty v grafu na obr. 6.33. Z výsledků vyplývá, že zvýšením 

obsahu Ca z 5 na 10 hm. % došlo ke snížení meze pevnosti v ohybu ze 186 MPa na 119 MPa 

a průhybu z 0,26 na 0,11 mm. 

 

obr. 6.33 Záznam měření tříbodového ohybu Zn-Ca materiálů lisovaných při teplotě 400 °C 
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6.5.4  Fraktografické hodnocení  lomové plochy  

Na obr. 6.34 jsou snímky lomové plochy materiálů ze směsí Zn-Ca, u obou snímků je patrné, že 

směr šíření trhliny vychází ze středu částice Ca. Charakter lomu z hlediska mikromechanismu 

porušení intermetalických fází na rozhraní Ca a Zn byl transkrystalický štěpný se štěpnými 

fasetami s říčkovou morfologií (obr. 6.34a-1, b-5). Na lomové ploše intermetalických fází je 

patrný směr šíření trhliny z rozhraní intermetalických fází s Ca. 

 Částice Zn se štěpily převážně transkrystalickým štěpným lomem se štěpnými fasetami (obr. 

6.34a-2), které se mimo hlavní rovinu štěpily také interkrystalicky (obr. 6.34a-3). Ve struktuře 

byly také viditelné sekundární trhliny (obr. 6.34a-4). Stejný mechanismus lomu byl pozorován 

také u materiálu s vyšším obsahem Ca (obr. 6.34b). Na tomto snímku je patrné také 

transkrystalické štěpné porušení částice Ca (obr. 6.34b-6). 

 

  

obr. 6.34 Snímky lomové plochy materiálů Zn-Ca připravených při teplotě 400 °C, SEM, 5 hm. % Ca (a), 

10 hm. % Ca (b) 
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7 DISKUZE 

7.1 Materiály z čistého Zn 

 Příprava materiálů z čistého Zn probíhala při teplotě 300 a 400 °C a tlaku 100 až 500 MPa 

po dobu 1 h. Z výsledků hodnocení mikrostruktury vyplývá, že při nižší teplotě lisování, tedy 

300 °C, lze vyrobit kompaktní materiály pouze lisovacím tlakem 500 MPa. Při nižších lisovacích 

tlacích byly ve struktuře praskliny, které se šířily od středu vzorku k jeho okrajům. Ke vzniku 

těchto prasklin docházelo pravděpodobně při vylisovávání vzorku z formy v důsledku 

kombinace vysokého pnutí v materiálu a přítomných defektů ve struktuře. 

 Zatímco nepravidelné částice Zn150 prášku byly vlivem lisovacího tlaku výrazně 

deformované již při teplotě lisování 300 °C, sférické částice prášku Zn7,5 se při teplotě 300 °C 

deformovaly podstatně méně (obr. 6.1, str. 67) a až s vyšší teplotou lisování 400 °C se podíl 

deformovaných sférických částic zvýšil (obr. 6.2, str. 68). Přestože se částice sférického prášku 

Zn7,5 deformovaly méně než v případě prášku Zn150 i při teplotě lisování 400 °C, nebyly ve 

struktuře přítomny póry. Díky široké distribuci velikosti částic jemnějšího prášku 7,5 byly mezery 

mezi většími částicemi Zn7,5 prášku vyplněny menšími a struktura připravených prášků byla 

kompaktní bez viditelné porozity. 

 Vliv teploty na zpracovatelnost Zn prášku souvisí s jeho hexagonální mřížkou, která se za 

laboratorní teploty deformuje pouze v bazální skluzové rovině a další skluzové roviny jsou 

aktivovány právě vyšší teplotou lisování [221]. Jelikož vliv teploty na oba zpracovávané prášky je 

stejný, protože se jedná o stejný materiál, musí existovat další parametr, který ovlivňuje 

zpracovatelnost těchto prášků. Vzhledem k omezené deformovatelnosti Zn7,5 prášku 

v porovnání s práškem Zn150 se lze usuzovat také vliv tvaru a distribuce velikosti částic. Dalším 

faktorem, který zpracovatelnost těchto prášků může ovlivnit je jejich tepelná historie. 

 Tvar částic prášku má během procesu lisování vliv na počet a distribuci kontaktních bodů 

mezi částicemi a také na deformovatelnost částic při lisování. Souvislost mezi tvarem 

práškových částic a jejich deformovatelností je však v literatuře zmiňován pouze ojediněle [222]. 

Při lisování práškových materiálů s širokou distribucí velikosti částic dochází k jejich 

přeuspořádání tak, že menší částice vyplňují mezery mezi částicemi většími. Nejprve se tak 

částice přeskupují a až následně dochází k jejich deformaci, proto u práškových materiálů 

s širokou distribucí velikosti částic může být deformace částic prášku menší. Plastická 

deformace prášku při lisování za tepla může ovlivnit také jejich tepelná historie, protože 

stlačitelnost prášku ovlivňuje jeho pevnost [34].  
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 V případě materiálů z prášku Zn150 byla deformace částic prášku při teplotě lisování 400 °C 

porovnatelná s deformací při nižší teplotě, zatímco v případě jemnějšího Zn7,5 prášku došlo 

k výraznější deformaci částic oproti původnímu tvaru až při teplotě 400 °C. Lze tedy 

předpokládat, že menší velikost a sférický tvar částic prášku Zn7,5 v kombinaci s širokou 

distribucí velikosti částic měly negativní vliv na deformovatelnost tohoto prášku, zatímco velké, 

nepravidelné částice prášku Zn150 podléhali deformaci vlivem aplikovaného tlaku snáz. I když 

jsou mechanické vlastnosti částic práškového Zn srovnatelné, velikost těchto částic hraje 

podobnou roli, jako v případě velikosti zrn. Větší velikost částic je spojena s větší 

deformovatelností při zpracování a menší velikost částic vede ke zvýšení pevnosti materiálu 

vlivem přítomnosti hranic částic, stejně jako v případě hranic zrn v litém nebo tvářeném 

materiálu. 

 Mikrostruktura připravených materiálů souvisí také s naměřenou mikrotvrdostí. Materiály 

z jemnějšího Zn7,5 prášku dosáhli v průměru vyšších hodnot mikrotvrdosti v porovnání 

s materiály připravenými z hrubšího prášku Zn150. Vyšší tvrdosti materiálů připravených 

z jemnějšího prášku Zn7,5 lze vysvětlit větším podílem hranic částic prášku. Na výslednou 

pevnost zhutněných práškových materiálů nicméně může mít vliv také velikost kovového zrna 

uvnitř práškových částic. Vlivem teploty při lisování za tepla dochází uvnitř práškových částic 

k růstu kovových zrn, což bylo v práci Březiny a kol. dokázáno EBSD analýzou Mg práškových 

částic materiálu lisovaného za studena tlakem 400 MPa a materiálu lisovaného za tepla tlakem 

400 MPa při teplotě 400 °C [220]. Růst zrna při lisování za tepla je za předpokladu stejných 

procesních podmínek ovlivněn mimo jiné tvarem slinovaných částic. Podle studie [222], která 

se zabývá vlivem tvaru částic na mikrostrukturu a magnetické vlastnosti železného prášku po 

zhutnění a žíhání, je konečná velikost zrn prášku menší, pokud je částice výrazně deformovaná 

při zhutnění, protože se energie spotřebovává převážně na uvolnění napětí, který se v materiálu 

vytváří. Obtížná deformovatelnost sférických částic má tedy za následek růst zrna během 

rekrystalizace vlivem tepla [222]. 

 V práci [222] byla studována souvislost mezi sféricitou částic Fe a růstem kovového zrna. Bylo 

prokázáno, že velikost zrna po žíhání se v porovnání s původní strukturou částic prášku (obr. 

7.1) zmenšuje se zvyšující se sféricitou práškových částic (obr. 7.2). To souvisí s menším 

množstvím dislokací vznikajících během deformace při lisování, protože velikost 

rekrystalizovaného zrna se zvyšuje se snižující se dislokační hustotou [222,223]. Protože částice 

prášku s menší sféricitou se lépe deformují, je také dislokační hustota, které po lisování v prášku 

zůstává vyšší, a tedy i energie potřebná k rekrystalizaci zrn uvnitř práškových částic [222]. 
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obr. 7.1 Struktura práškových částic sféricita 0,83 (a), 0,77 (b) a 0,73 (c) před slinováním [222]. 

 

   

obr. 7.2 Struktura práškových částic po lisování tlakem 980 MPa a následném slinování při 823 K (550 °C) 

s původní sféricitou 0,83 (a), 0,77 (b) a 0,73 (c); a při 973 K (700 °C) s původní sféricitou 0,83 (d), 0,77 (e) 

a 0,73 (f). [222] 

 

 Naměřené hodnoty mikrotvrdosti připravených lisováním za tepla materiálů z čistého Zn 

byly vyšší v porovnání s hodnotou mikrotvrdosti čistého Zn připraveného litím, který dosáhl 

mikrotvrdosti 38 ± 1 HV0,01 a čistého Zn zpracovaného válcováním, který dosáhl hodnoty 

přibližně 40 HV0,01 [224]. Většina prací, které se zabývají přípravou čistého Zn, však zmiňuje 

spíše hodnoty tvrdosti. Oproti čistému Zn připravenému litím, jehož tvrdost se pohybuje okolo 

30 HV [84] je tvrdost materiálů připraveného extruzí za tepla nižší, extrudovaný čistý Zn 

dosahoval tvrdosti 44 HV 5 [225]. 

 Vyšší hodnoty mikrotvrdosti materiálů z práškového Zn oproti Zn připraveného litím lze tedy 

vysvětlit menší velikostí kovového zrna uvnitř práškových částic, což se projevuje zejména 

v případě většího Zn150 prášku (obr. 6.3b). Vliv na mikrotvrdost má také přítomnost ZnO na 

hranicích původních Zn částic, to se projevuje zejména v případě jemnějšího prášku Zn7,5, který 

má vzhledem k malé velikosti částic Zn větší podíl oxidu. 
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 Jak už bylo zmíněno, v případě materiálů lisovaných za tepla je zvýšená teplota při současné 

deformaci částic výraznou výhodou oproti lisování za studena. Zejména v případě HCP 

materiálů, mezi které patří i Zn, vede zvýšená teplota lisování k aktivaci dalších skluzových 

systémů, a tedy k usnadnění deformace materiálu aplikovaným tlakem. Díky tomu lze také 

vysvětlit vliv zvýšení teploty lisování na zlepšení deformovatelnosti sférického prášku Zn7,5, 

která vedla k lepšímu zhutnění a slinutí práškových částic, a tedy i k nárůstu pevnosti až na 

hodnotu 322 MPa (400 °C, 400 MPa, obr. 7.3). Zvýšení meze pevnosti v ohybu však nebylo 

pozorováno u materiálů z většího prášku Zn150. V případě těchto materiálů se hodnoty meze 

pevnosti v ohybu pohybovali v rozmezí mezi cca 145 a 205 MPa nezávisle na použité teplotě 

a tlaku (obr. 7.4). 

 

 

obr. 7.3 Závislost meze pevnosti v ohybu na lisovacím tlaku pro Zn7,5 lisované při 300 a 400 °C. 

 

 

obr. 7.4 Závislost meze pevnosti v ohybu na lisovacím tlaku pro Zn150 lisované při 300 a 400 °C. 
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 Z fraktografického hodnocení je patrné, že zatímco u materiálů připravených z jemnějšího 

Zn7,5 prášku při teplotě 400 °C a 500 MPa je lom z hlediska mikromechanismu z části 

transkrystalický tvárný, v případě materiálů z prášku Zn150 je převážně interkrystalický 

s podílem transkrystalického štěpného lomu některých částic Zn150. Z toho lze usoudit, že 

v případě prášku Zn7,5 došlo při lisování za teploty 400 °C a tlaku 300, 400 a 500 MPa 

k účinnějšímu slinutí materiálu než v případě prášku Zn150, což se projevilo také na průhybu 

vzorků (obr. 7.5, obr. 7.6). 

 

 

obr. 7.5 Závislost průhybu na lisovacím tlaku pro Zn7,5 lisované při 300 a 400 °C. 

 

 

obr. 7.6 Závislost průhybu na lisovacím tlaku pro Zn150 lisované při 300 a 400 °C. 
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povrchu kovu a mohou tedy mít významný vliv na výslednou pevnost. V případě slinování kovů 

s oxidovou vrstvou může v praxi docházet ke třem případům: 

1. Oxid na povrchu kovu je termodynamicky nestabilní a kinetika slinování je tedy 

řízena pouze difuzí čistého kovu bez ovlivnění přítomné oxidové vrstvy, např. PdO, 

PbO. Tyto kovy mohou být slinovány bez přítomnosti oxidu za určitých vhodně 

zvolených podmínek [221]. 

2. Oxid na povrchu kovu je stabilní, pokud jde o disociaci nebo redukci, ale je nestabilní, 

pokud jde o rozpouštění v základním kovu při vyšších teplotách. Při slinování se 

oxidová vrstva postupně rozpouští v kovu a samotnému slinovacímu procesu 

předchází tzv. inkubační doba řízená kinetikou rozpouštění a difuzí kyslíku [221]. 

3. Rozpustnost O v kovu je nízká a vytvořené oxidy jsou vysoce stabilní. Samotnému 

slinování tak předchází difuze kovu oxidovou vrstvou do oblasti krčku [221]. 

 ZnO patří mezi vysoce stabilní oxidy s nízkou rozpustností v kovu, proto kinetika tvorby krčku 

mezi částicemi během slinování závisí na rychlosti difuze vrstvou oxidu. Tato rychlost závisí na 

poměru rychlosti růstu krčku bez překážek na rozhraní kovu a rychlosti růstu krčku řízená difuzí 

skrz oxidovou bariéru xs/xD. Pokud je tento poměr menší nebo roven 1, není transportní proces 

ovlivněný oxidovou vrstvou. Hodnoty xs/xD jsou pro Zn a jiné vybrané kovy uvedeny v tabulce na 

obr. 7.7, kde jsou tyto hodnoty stanoveny pro různé poměry ξ/r (10-5, 10-3 a 10-1), což je poměr 

maximálního množství oxidu, které se může rozpustit v částici prášku a velikosti prášku. Na 

základě těchto hodnot lze předpokládat, že přítomnost oxidové vrstvy na povrchu částic Zn 

neovlivňuje kinetiku slinování, a tedy netvoří bariéru pro tvorbu krčku [221]. 

 

 

obr. 7.7 Poměr rychlosti růstu krčku xs/xD pro vybrané kovy při teplotě tání Tm/2 a Tm. [221]. 
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Oxidová vrstva tedy difuznímu spojení mezi částicemi Zn nebrání. Dostatečné difuzní 

spojení a jemnozrnná struktura vedla k výraznému zvýšení pevnosti v ohybu materiálu 

připraveného z menšího Zn7,5 prášku a výrazně se projevila na zvýšení průhybu při dosažení 

meze pevnosti materiálu. Zatímco lom materiálů připravených z většího prášku Zn150 byl 

interkrystalický křehký, u materiálů připravených z menšího Zn7,5 prášku při teplotě 400 °C 

a tlaku 200, 300, 400 a 500 MPa byl lom smíšený a na lomové ploše jsou viditelné znaky 

tvárného lomu (obr. 6.6c, str. 72). Přestože tedy sféricita částic vede k výraznějšímu hrubnutí 

zrna při rekrystalizaci, přítomnost ZnO na hranicích Zn částic v kombinaci s malou velikostí 

práškových částic Zn7,5 napomohla ke zlepšení pevnosti v ohybu a tvárnosti výsledného 

materiálu. 
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7.2 Směsi Mg-Zn 

Příprava Mg-Zn směsí probíhala při teplotě 300 a 400 °C a tlaku 500 MPa po dobu 1 h. Při teplotě 

300 °C probíhalo slinování v pevné fázi a byly připraveny směsi s obsahem 1, 2, 3, 5, 10 

a 15 hm. % Zn7,5. Při teplotě 400 °C probíhalo lisování částečně v tavenině a byly připravené 

směsi s obsahem 1, 2, 3, 5 a 10 hm. % Zn7,5. Směsi s vyšším podílem Zn nebylo možné při 

teplotě 400 °C touto metodou připravit kvůli vysokému podílu vznikající taveniny, která vedla 

k vytečení materiálu z formy při lisování. 

 Struktura připravených materiálů při teplotě 300 a 400 °C se výrazně lišila. Při nižší teplotě 

lisování 300 °C docházelo k difuzi v pevné fázi na rozhraní částic Zn a Mg za vzniku tuhého 

roztoku a tvorbě ostře ohraničených částic MgZn2, které byly rovnoměrně rozptýleny v Mg 

matrici. Vzhledem k nižší teplotě tání Zn (419,53 °C) oproti Mg (650 °C) je aktivační energie pro 

migraci Zn v porovnání s Mg nižší. Také atomový poloměr Zn (134 pm) je v porovnání 

s atomovým poloměrem Mg (160 pm) menší, difuze Zn do Mg tak probíhá snáz a intermetalické 

fáze mají tendenci se tvořit směrem do Mg matrice [126]. U směsí Mg a Zn dochází při slinování 

vlivem rozdílných rychlostí difuze ke vzniku pórů, tzv. Kirkendallovu jevu [126]. Vlivem lisovacího 

tlaku, a tedy současného zhutňování při slinování prášků, však byly ve struktuře póry viditelné 

pouze minimálně. 

Již při obsahu 1 hm. % Zn docházelo při teplotě 300 °C ke tvorbě MgZn2 fáze. Vzhledem 

k  vysoké stabilitě vzniklé MgZn2 fáze nedošlo k úplnému rozpuštění Zn v Mg matrici, přestože 

rozpustnost Zn v Mg je podle fázového diagramu Mg-Zn při teplotě 300 °C vyšší a intermetalická 

fáze vznikala přednostně (obr. 7.8). V jiné studii, kde stejně jako v tomto případě docházelo 

k difuzi na rozhraní Mg a Zn při teplotě 300 °C, byl růst právě této fáze nejrychlejší bez ohledu 

na případnou orientaci Mg zrna (obr. 7.9) [126]. Připravenou práškovou směs nelze považovat 

za rovnovážnou soustavu, protože Zn není v Mg prášku rozptýlen zcela homogenně, jako je 

tomu v případě taveniny, ale naopak rozhraní prášku Mg a Zn je oblastí, kde jsou oba prvky 

zastoupeny v poměru 1:1. Difuze Zn do Mg následně vede k růstu intermetalických fází, jejichž 

růst se odvíjí od jejich růstových konstant a rychlosti samodifuze. 

Podíl MgZn2 rostl analogicky ke zvyšujícímu se obsahu Zn a v menší míře byly ve 

struktuře oblasti nezreagovaného Zn, které byly obklopeny vzniklou MgZn2 fází. Tyto oblasti lze 

vysvětlit aglomerací částic Zn při míchání v důsledku jeho velkého podílu v míchané směsi. 

Během slinování při lisování za tepla došlo k difuzi Zn, nicméně s ohledem na velikost těchto 

aglomerátů zůstala část Zn nezreagovaná. 
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obr. 7.8 Binární diagram Mg-Zn s vyznačenými vzniklými fázemi [128] 

 

 

obr. 7.9 Závislost tloušťky intermetalické fáze na druhé odmocnině doby difuzního žíhání při teplotě 

300 °C podél osy a (a) a c (b) [126]. 

 

 Vytvoření taveniny při teplotě lisování 400 °C vedlo v důsledku lisovacího tlaku k jejímu 

homogennímu rozložení mezi částicemi Mg v rámci lisovaného vzorku a po zatuhnutí byla 

vytvořena síť eutektické směsi mezi částicemi Mg. V binárním diagramu Mg-Zn jsou dvě oblasti 

eutektika: eutektická směs Mg51Zn20 a Mg21Zn25 a eutektická směs Mg2Zn11 a tuhého roztoku Mg 

v Zn. Teplota lisování 400 °C umožňuje vznik obou eutektických směsí, nicméně nižší teplotu 

tuhnutí má eutektikum s intermetalickou fází Mg51Zn20, navíc převládá podíl Mg, a proto lze 
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předpokládat vznik právě této eutektické směsi (obr. 7.8). Přítomnost této fáze byla následně 

potvrzena také metodou XRD, která potvrdila rovněž přítomnost fáze MgZn2. Tato fáze vznikla 

pravděpodobně vlivem difuze v pevné fázi. 

 V případě materiálu s obsahem 1 hm. Zn lisovaném při teplotě 300 °C byla mikrotvrdost 

v oblastech Mg srovnatelná s materiálem z čistého Mg připraveného za stejných podmínek (tab. 

6.4). Další zvýšení obsahu Zn vedlo k nárůstu mikrotvrdosti, což by odpovídalo difuzi Zn do Mg, 

která byla prokázána EDS analýzou (tab. 6.2, str. 76). Mikrotvrdost částic Zn, které se vyskytovaly 

v materiálech s obsahem 10 a 15 hm. % byla srovnatelná s čistým Zn práškem zpracovaným za 

stejných procesních parametrů (tab. 6.1, str. 69). Z výsledků EDS analýzy vyplývá, že Zn částice 

obklopené MgZn2 fází obsahovaly přibližně 2,7 hm. % Mg, což se projevilo na výsledné hodnotě 

mikrotvrdosti, která byla oproti čistému Mg připravenému za stejných podmínek vyšší. Vzniklá 

intermetalická fáze MgZn2 však dosáhla výrazně vyšší hodnoty tvrdosti cca 310 HV 0,025. 

Vzhledem k charakteru této fáze je možné vysokou tvrdost očekávat. Fáze MgZn2 patří mezi 

tzv. Lavesovy fáze, které se vyznačují vysokou tvrdostí, ale zároveň křehkostí. 

 V případě materiálů lisovaných při teplotě 400 °C byla celková mikrotvrdost materiálů 

ovlivněna distribucí intermetalické fáze mezi částicemi Mg a celkovou difuzí Zn do Mg, která 

vedla k vytvoření tuhého roztoku. Tvorba tuhého roztoku a přítomnost intermetalické fáze vedli 

ke zvýšení mikrotvrdosti připravených materiálů (tab. 6.5, str. 78) až na hodnotu 97±7 HV 0,025, 

což je hodnota srovnatelná s  hodnotami naměřenými pro materiály lisované 15 MPa při teplotě 

540 a 560 °C [198]. 

 Přesto, že v případě obou teplot lisování došlo vlivem obsahu Zn ke zvýšení tvrdosti, efekt na 

pevnost v ohybu byl spíše opačný. V případě materiálů lisovaných při teplotě 300 °C mez 

pevnosti v ohybu se zvyšujícím se obsahem Zn klesala z hodnoty meze pevnosti pro čistý Mg 

202 MPa až na hodnotu 158 MPa v případě materiálu s 5 hm. % Zn a teprve při obsahu Zn 10 

a 15 hm. % se opět zvyšuje až na hodnotu 210 MPa (obr. 7.10). Přestože vznik tuhého roztoku 

by měl mít na celkovou pevnost materiálu pozitivní vliv, nedostatečné difuzní spojení mezi 

částicemi Mg, přítomnost oxidové vrstvy na povrchu Mg prášku totiž výrazně zpomaluje proces 

slinování (obr. 7.7) [221]. Také křehká Lavesovy fáze může výslednou pevnost zhoršovat, jelikož 

rozhraní mezi MgZn2 a Mg je koherentní [226], může docházet k jednoduchému šíření trhliny 

skrze křehkou MgZn2 fázi a naopak. To potvrzují také snímky lomové plochy materiálů, na 

kterých je patrný interkrystalický lom v oblasti Mg částic a transkrystalické štěpení částic 

intermetalické fáze MgZn2 (obr. 6.13, str. 81). Zvýšení meze pevnosti v ohybu u materiálů s 10 

a 15 hm. % Zn lze vysvětlit zvýšením podílu Zn, který byl ve struktuře materiálu v případě těchto 

materiálů nejen ve formě intermetalické fáze, ale také jako čistý Zn, jehož pevnost byla vyšší. 
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Křehkost připravených materiálů dokazují také výsledné hodnoty průhybu materiálu při 

dosažení meze pevnosti v ohybu, které jsou u všech směsí menší než v případě čistého Mg 

lisovaného za stejných podmínek (obr. 7.17). 

 

 

obr. 7.10 Hodnoty meze pevnosti v ohybu Mg-Zn směsí lisovaných při teplotě 300 °C a tlaku 500 MPa. 

 

 

obr. 7.11 Hodnoty průhybu Mg-Zn směsí lisovaných při teplotě 300 °C a tlaku 500 MPa. 

 

 U materiálů lisovaných při teplotě 400 °C došlo v případě směsi s 1 hm. % k mírnému zvýšení 

meze pevnosti v ohybu oproti čistému Mg lisovanému za stejných podmínek, další materiály 

s vyšším obsahem Zn však již těchto hodnot nedosáhly (obr. 7.14). Z výsledných hodnot 

průhybu materiálů při dosažení meze pevnosti v ohybu je rovněž patrné, že vznik intermetalické 

fáze na rozhraní částic Mg vedl ke zvýšení křehkosti materiálu (obr. 7.13). Na pevnost v ohybu 

připravených materiálů má vliv přítomnost tuhého roztoku, který vzniká díky difuzi Zn do Mg, 

ale také vznik intermetalické fáze na rozhraní částic Mg. Zatímco v případě materiálu se 1 hm. % 
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je podíl intermetalické fáze menší a tudíž netvoří spojitou síť, vyšší obsah Zn vede k tvorbě 

spojité sítě mezi částicemi Mg, která usnadňuje šíření trhliny mezi částicemi Mg. 

 

 

obr. 7.12 Hodnoty meze pevnosti v ohybu Mg-Zn směsí lisovaných při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa. 

 

 

obr. 7.13 Hodnoty průhybu Mg-Zn směsí lisovaných při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa. 
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7.1 Směsi Zn-Mg 

 Materiály na bázi Zn s přídavkem Mg byly připravovány při teplotě 400 °C kvůli obtížné 

zpracovatelnosti Zn při nižší teplotě. Lisování probíhalo po dobu 1 h a použitý tlak byl 500 MPa. 

Vzhledem k vysoké plasticitě Zn při teplotě lisování 400 °C tedy cca 19 °C pod teplotou tání Zn 

byly připraveny pouze materiály s obsahem 0,5 a 1 hm. % Mg v případě jemnějšího prášku 

a materiály s obsahem 0,5 hm. % v případě hrubšího Zn150 prášku. S vyšším obsahem Mg 

došlo v důsledku vysokého podílu taveniny k vytečení lisované směsi z formy. 

 Zn se díky svým vlastnostem a biokompatibilitě jeví jako materiál vhodný pro přípravu 

biodegradabilních materiálů, přesto článků, kde by se autoři zabývali slitinami Zn v souvislosti 

s biomateriály, není mnoho [84,227]. V práci [84] byly připraveny slitiny Zn s obsahem 1, 1,5 

a 3 hm. % Mg. Zatímco v případě materiálů připravených metodou práškové metalurgie byla 

struktura tvořena zejména Zn a Mg ve formě oxidu na povrchu Zn částic a přítomnost 

intermetalické fáze nebyla prokázána, v případě litých Zn materiálů s 1 hm. % Mg byla struktura 

tvořena eutektickou směsí Zn a intermetalické fáze MgZn11 [84]. Prášková metalurgie přípravu 

materiálu s jemnozrnnou strukturou (obr. 7.14), která může mít následně pozitivní vliv na 

pevnost materiálu za předpokladu dobrého slinutí práškových částic. 

 

  

obr. 7.14 Mikrostruktura materiálů s 1 hm. % Zn, připraveno odléváním [84] (vlevo), lisováním za tepla 

při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa (vpravo). 

 

 Teplota lisování 400 °C vedla k částečnému vytvoření taveniny v oblasti částic Mg v důsledku 

difuze Zn (obr. 7.15). Vlivem lisování došlo k rozptýlení taveniny mezi částice Zn a po zchladnutí 

tak došlo k vytvoření Mg síťoví mezi částicemi Zn. Ve struktuře připravených materiálů nebyly 

pozorovány žádné zbývající částice Mg, lze tedy předpokládat, že došlo k jejich úplnému 

rozpuštění v tavenině.  
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obr. 7.15 Binární diagram Mg-Zn s vyznačenými oblastmi vzniku taveniny [128] 

 

 Z prvkového rozložení vyplývá, že Mg je z části rozptýlen na hranicích částic Zn a částečně se 

koncentruje v určitých oblastech, pravděpodobně v místě původních Mg částic. Tyto shluky Mg 

a O lze vysvětlit jak pozůstatkem oxidové vrstvy z původní Mg částice, tak reaktivitou Mg a O. 

Vzhledem k vysoké afinitě Mg ke O, lze předpokládat, že při lisování za tepla došlo k reakci Mg 

s kyslíkem na povrchu Zn částic. Díky rozpuštění O v tavenině Mg a Zn tak mohlo dojít k lepšímu 

difuznímu spojení mezi částicemi Zn.  

 To se projevilo na hodnotách meze pevnosti v ohybu (obr. 7.16), která se v případě 

jemnějšího prášku Zn7,5 zvýšila přibližně o 13 % oproti čistému Zn7,5 prášku lisovanému za 

stejných podmínek. V případě hrubšího Zn150 prášku se mez pevnosti zvýšila o téměř 65 % 

oproti čistému Zn150 lisovanému za stejných procesních parametrů. Z hlediska hodnoty 

průhybu dosáhly připravené materiály ze směsi jemnějšího Zn7,5 prášku s 0,5 hm. % Mg 

zvýšení o 50 % a v případě hrubšího Zn150 prášku s obsahem 0,5 hm. % Mg dokonce o 300 % 

(obr. 7.17). Protože EDS analýza neprokázala vznik tuhého roztoku, ani přítomnost 

intermetalických fází, lze zvýšení meze pevnosti v ohybu oproti materiálům z čistého Zn (Zn7,5 

a Zn150) lisovaných za stejných podmínek vysvětlit právě zlepšením kvality difuzních spojů. 

 Lepší spojení práškových částic se projevilo na mechanismu lomu při tříbodovém ohybu 

materiálů připravených z hrubšího prášku Zn150. V případě materiálů lisovaných z jemnějšího 

Zn7,5 prášku s obsahem Mg nebyl rozdíl tak výrazný. Lomová plocha byla stejně jako v případě 
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čistého Zn7,5 lisovaného za stejných podmínek, tedy tlaku 500 MPa a teplotě 400 °C, tvořena 

z části transkrystalicky štěpenými částicemi a z části oblastmi transkrystalického tvárného lomu. 

V případě materiálů na bázi hrubšího Zn150 prášku byly viditelné oblasti transkrystalického 

tvárného porušení a to zpravidla v oblastech rozhraní jednotlivých částic. Zatímco tedy 

u materiálu z čistého Zn150 prášku byl lom převážně interkrystalický, přítomnost Mg vedla 

k lepšímu slinutí částic, a tedy výraznému zlepšení houževnatosti materiálu, což se projevilo 

výrazným zvýšením dosaženého průhybu.  

  

obr. 7.16 Hodnoty meze pevnosti v ohybu materiálů Zn7,5 a Zn7,5-Mg směsí (a), Zn150 a Zn150-Mg 

směsí (b) připravených při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa. 

 

  

obr. 7.17 Hodnoty průhybu při dosažení meze pevnosti v ohybu materiálů Zn7,5 a Zn7,5-Mg směsí (a), 

Zn150 a Zn150-Mg směsí (b) připravených při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa. 
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7.2 Směsi Mg-Ca 

Binární směsi Mg-Ca byly připraveny při teplotě 400 a 450 °C, tedy v pevném a polotekutém 

stavu tlakem 500 MPa po dobu 1 h. V binárním diagramu Mg-Ca se vyskytuje pouze jedna 

intermetalická fáze Mg2Ca a při teplotě vyšší než 445 °C dochází k lokálnímu vzniku taveniny, ze 

které po zchladnutí vypadává eutektická směs Mg2Ca a α-Ca (obr. 7.18). 

 

obr. 7.18 Binární diagram Mg-Ca s vyznačenými vzniklými fázemi [128] 

 

 V případě materiálů lisovaných při teplotě 400 °C byly ve struktuře patrné trhliny, které 

spojovaly jednotlivé částice Ca, které měly vliv na výslednou mez pevnosti v ohybu. Zatímco 

v případě obsahu 2 hm. % Ca došlo ke zvýšení meze pevnosti v ohybu oproti materiálu z čistého 

Mg připraveného za stejných podmínek, v případě materiálu s 1 a 3 hm. % Ca byla dosažená 

hodnota meze pevnosti nižší a při obsahu 10 hm. % srovnatelná s materiálem z čistého Mg (obr. 

7.19). Stejný trend měly i hodnoty průhybu takto připravených vzorků (obr. 7.20). Důvodem 

můžou být právě defekty ve struktuře, které v případě materiálu s 1 a 3 hm. % Ca zapříčinily 

porušení vzorku při nižší hodnotě napětí, zatímco materiál s obsahem 2 hm. % defekty 

neobsahoval a dosáhl tak hodnoty vyšší. K praskání vzorků docházelo pravděpodobně 

přítomností křehké vrstvy CaMg2, která měla v případě těchto materiálů tloušťku cca 3,5 µm 

a k jejímu vypadávání docházelo i v průběhu přípravy metalografického vzorku. 

 Při vyšší lisovací teplotě (450 °C) došlo k výraznější deformaci Mg částic a tvorbě eutektické 

směsi na rozhraní částic Mg a Ca. Takto připravené materiály dosáhly meze pevnosti v ohybu 

cca 280 MPa. Pozitivní vliv na mez pevnosti v ohybu mělo zejména rozložení Ca v materiálu, 
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který měl tendenci se orientovat ve směru kolmém na směr lisování. Vzhledem ke členitému 

povrchu těchto částic a výrazné deformaci částic Mg byly tyto částice pevně uzamknuty do 

struktury a došlo tak ke zvýšení meze pevnosti v ohybu oproti čistému Mg lisovanému při 

teplotě 400 °C (obr. 7.20). Zvýšila se i hodnota průhybu při dosažení meze pevnosti v ohybu. 

V případě materiálu s 10 hm. % Ca bylo dosaženo téměř dvojnásobného nárůstu oproti čistému 

Mg lisovanému za stejných podmínek, nicméně další zvyšování podílu Ca již však dalšímu 

nárůstu nevedlo a průhyb poklesl na hodnotu 0,31 mm (obr. 7.20). Tento pokles lze vysvětlit 

vyšším podílem Ca a tedy i fázových rozhraní, kde nejčastěji dochází ke tvorbě defektů. 

 

obr. 7.19 Hodnoty meze pevnosti v ohybu materiálů z Mg a Mg-Ca směsí připravených při teplotě 

400 a 450 °C a tlaku 500 MPa. 

 

obr. 7.20 Hodnoty průhybu při dosažení meze pevnosti v ohybu materiálů z Mg a Mg-Ca směsí 

připravených při teplotě 400 a 450 °C a tlaku 500 MPa. 
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7.3 Směsi Zn-Ca 

Materiály na bázi Zn-Ca byly, kvůli obtížné zpracovatelnosti Zn7,5 lisováním za tepla při nižší 

teplotě, připravovány při teplotě 400 °C stejně jako v případě Zn-Mg materiálů. Lisování 

probíhalo po dobu 1 h při tlaku 500 MPa a byly připraveny materiály s obsahem 

5 a 10 hm. % Ca. 

 Z hodnocení mikrostruktury vyplývá, že došlo ke vzniku intermetalických fází a  eutektické 

směsi na rozhraní částic Ca a Zn, metodou XRD byla však potvrzena přítomnost pouze 

intermetalické fáze CaZn13. Ostatní fáze nebyly metodou XRD vyhodnoceny z důvodů jejich 

malého podílu, který byl pod detekčním limitem použité metody. Proto byla na vzorku 

provedena analýza prvkového složení metodou EDS. Z prvkové mapy rozhraní mezi Zn a Ca bylo 

zjištěno, že mezi oblastí čistého Zn a Ca se nachází 6 vrstev lišících se poměrem Zn a Ca (obr. 

6.32, str. 96). Na základě bodové analýzy jednotlivých oblastí bylo určeno složení jednotlivých 

vrstev a na základě binárního diagramu (obr. 7.21) k nim byly přiřazeny příslušné intermetalické 

fáze (tab. 7.1). 

 

obr. 7.21 Binární diagram Ca-Zn s vyznačenými vzniklými fázemi [135] 

 

 Z EDS analýzy rozhraní mezi Zn a Ca vyplývá, že se zde nachází celkem 6 intermetalických 

fází. Největší zastoupení, tedy vrstva s největší tloušťkou, odpovídá intermetalické fázi CaZn13, 

která byla potvrzena také XRD analýzou. Ostatní fáze jsou zde zastoupeny v menším podílu.  
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tab. 7.1 EDS analýza vybraných prvků mikrostruktury materiálu s 5 hm. % Ca. 

Zn 

[hm. %] 

Ca 

[hm. %] 

O 

[hm. %] 

Příslušná fáze dle 

binárního diagramu Ca-Zn 

Podíl Zn [hm. % Zn] 

[135] 

100 0  Zn 100 

95,3±0,1 4,7±0,1  CaZn13 95,5 

88,7±0,1 11,3±0,1  CaZn5 81,7-89,5 

76,9±0,1 23,1±0,1  CaZn2 76,6 

62,8±0,2 37,2±0,2  CaZn 62,0 

50,6±0,2 49,4±0,2  Ca5Zn3/Ca3Zn (eutektikum) 46,5 

31,0±0,2 69,0±0,2  Ca3Zn/Ca (peritektikum) 35 

0 65,9±0,2 34,1±0,2 Ca 0 

 

 Ve struktuře připravených směsí byly oblasti, kde zůstaly částice Ca obklopené 

intermetalickými fázemi s pouze malou oblastí eutektika, ale také oblasti, kde převážnou část 

původní částice Ca nahradilo eutektikum (obr. 7.22). To lze vysvětlit buď nerovnoměrným 

rozložením teploty při lisování, nebo rozdílnou tloušťkou oxidové vrstvy na povrchu částic Ca, 

která mohla déle bránit difuzi Zn a Ca. Vzhledem k objemu lisovaného materiálu a době 

zahřívání a lisování vzorku je však nerovnoměrné rozložení teploty nepravděpodobné 

a důvodem byla patrně větší vrstva oxidu na některých z částic, která zpomalila difuzi. 

 

  

obr. 7.22 Snímky mikrostruktury s detailem na dvě různé částice Ca, částice s menším podílem eutektika 

(a), částice s větším obsahem eutektika (b). 

 

 Z hlediska mechanických vlastností došlo v oblasti částic Zn ke zvýšení mikrotvrdosti 

v porovnání s čistým Zn7,5 lisovaným za stejných podmínek ze 45 na 53 HV 0,025. To lze 

vysvětlit výraznější deformaci Zn částic, zejména v okolí Ca částic, což je patrné na obrázku 

struktury v tab. 6.8. Vzhledem k omezené tloušťce vzniklých fází bylo možné změřit 

mikrotvrdost pouze v oblasti fáze CaZn13 a eutektika. Hodnoty mikrotvrdosti těchto fází byly 
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opět několikanásobně větší než v případě Zn matrice. V případě fáze CaZn13 dosáhla hodnota 

mikrotvrdosti 281±12 HV 0,025, v oblasti eutektika byla naměřena tvrdost 235±41 HV 0,025. 

 Z hlediska meze pevnosti v ohybu došlo přídavkem 5 hm. % Ca k výraznému poklesu oproti 

čistému Zn7,5 lisovanému za stejných podmínek z 308 MPa na 186 MPa. Další zvýšení obsahu 

Ca na 10 hm. % vedlo k dalšímu poklesu meze pevnosti v ohybu na 119 MPa (obr. 7.23). Stejný 

trend byl pozorován také v případě průhybu, kdy došlo k poklesu z 0,81 na 0,11 mm (obr. 7.24). 

K iniciaci trhlin docházelo pravděpodobně na rozhraní Ca a intermetalických fází, jak je patrné 

z lomových ploch na obr. 6.34, str. 98. 

 

 

obr. 7.23 Hodnoty meze pevnosti v ohybu materiálů ze Zn7,5 a Zn-Ca směsí připravených při teplotě 

400 °C a tlaku 500 MPa. 

 

 

obr. 7.24 Hodnoty průhybu při dosažení meze pevnosti v ohybu materiálů ze Zn7,5 a Zn-Ca směsí 

připravených při teplotě 400 °C a tlaku 500 MPa. 
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8 ZÁVĚRY 

Předmětem teoretické části této práce je shrnutí základních poznatků o práškové metalurgii 

a možnostech využití této technologie pro přípravu materiálů s potencionálním využitím 

v medicíně. V úvodu je stručně popsáno pozadí dané problematiky a důvody, proč je 

předpokládán potenciál pro aplikaci slitin hořčíku a zinku jako biologicky rozložitelných 

materiálů. Na kapitolu, která shrnuje základní informace o výrobě a zpracování práškových 

materiálů, navazuje část popisující vlastnosti hořčíku a zinku a možnosti jejich zpracování se 

zaměřením na metody práškové metalurgie jako je lisování, slinování apod. V teoretické části je 

stručně popsáno také hodnocení Mg a Zn z hlediska korozního chování a reakce na fyziologické 

prostředí. Vzhledem k možné aplikaci těchto materiálů je nezbytné brát v úvahu jejich chování 

v tomto prostředí a další výzkum v této oblasti by měl zahrnovat bezesporu i hodnocení 

rychlosti a mechanismu koroze, analýzu korozních produktů a možnosti jejich odbourávání 

v těle. 

 Experimentální část dizertační práce je zaměřena přípravu materiálů z čistého Zn a binární 

systémy Mg-Zn, Zn-Mg, Mg-Ca a Zn-Ca zpracované lisováním za tepla. Experimentální materiály 

byly hodnoceny z hlediska struktury s využitím světelné a elektronové mikroskopie, prvkového 

a fázového složení metodami EDS a XRD a mechanických vlastností – mikrotvrdosti dle Vickerse 

a tříbodového ohybu. Výsledky experimentální části lze shrnout do následujících bodů: 

 

 Materiály připravené z čistých Zn prášků 

 Plastická deformace prášku Zn7,5 při lisování za tepla je výrazně závislá na teplotě a tlaku. 

V případě teploty lisování 300 °C docházelo vlivem napětí v materiálu k praskání vzorků při 

vylisovávání z formy. Kvůli obtížné plastické deformaci prášku Zn7,5 došlo k nahromadění 

napětí v materiálu, které lze vysvětlit kombinací více faktorů: sférickým tvarem částic, 

širokou distribucí velikosti částic a také vlivem vlastních napěťových a deformačních 

charakteristik těchto částic. 

 Zvýšením teploty na 400 °C došlo k výrazné plastické deformaci prášku Zn7,5, což mělo vliv 

nejen na výslednou hodnotu meze pevnosti v ohybu, ale také na zlepšení houževnatosti 

materiálu, která se projevila zvýšením hodnoty průhybu, prvky tvárného porušení na 

lomové ploše materiálu a celkově smíšeným charakterem lomu. Zvýšením lisovacího tlaku 

ze 100 na 300 MPa a více došlo k více než dvojnásobnému zvýšení meze pevnosti v ohybu 

na hodnotu přibližně 300 MPa. Hodnota průhybu při dosažení meze pevnosti se v případě 

materiálu lisovaného při tlaku 500 MPa zvýšila na hodnotu 0,8 mm, tedy více než 7× 

v porovnání s materiálem lisovaným tlakem 100 MPa. 
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 Plastická deformace prášku Zn150 se zvýšením teploty lisování z 300 na 400 °C výrazně 

neměnila, dosažené hodnoty meze pevnosti se pohybovali mezi cca 150 až 200 MPa 

a lom takto připravených materiálů byl štěpný. Vzhledem k převážně interkrystalickému 

lomu lze předpokládat nedostatečné difuzní spojení mezi částicemi Zn150 prášku. 

 

Směsi na bázi Mg-Zn 

 Příprava Mg-Zn směsí probíhala při teplotě 300 a 400 °C a tlaku 500 MPa po dobu 1 h. 

Při teplotě 300 °C probíhalo slinování v pevné fázi a byly připraveny směsi s obsahem 1, 

2, 3, 5, 10 a 15 hm. % Zn7,5. Při teplotě 400 °C probíhalo lisování částečně v tavenině a 

byly připravené směsi s obsahem 1, 2, 3, 5 a 10 hm. % Zn7,5. 

 Při teplotě lisování 300 °C probíhala difuze v pevné fázi. Výsledkem byla struktura, která 

byla tvořena Mg matricí s částicemi intermetalické fáze MgZn2.  

 V případě Mg-Zn směsi lisované při teplotě 300 °C došlo vlivem zvyšujícího se podílu Zn 

až do hodnoty 5 hm. % Zn k poklesu meze pevnosti v ohybu o cca 20 % oproti čistému 

Mg, tedy z hodnoty přibližně 200 MPa na 160 MPa. Dalším zvýšením obsahu Zn došlo 

k jejímu opětovnému nárůstu na hodnotu 210 MPa, tedy o cca 4 % více v porovnání 

s materiálem z čistého Mg. 

 Zvýšením lisovací teploty na 400 °C došlo k částečnému vytvoření kapalné fáze a difuze 

tedy probíhala částečně také v tavenině. Vlivem aplikovaného tlaku došlo k její 

homogenní distribuci podél hranic částic Mg prášku, kde přítomnost taveniny usnadnila 

následnou difuzi. 

 Při teplotě lisování 400 °C došlo přídavkem 1 hm. % Zn ke zvýšení meze pevnosti 

v ohybu z hodnoty meze pevnosti čistého Mg přibližně 230 MPa o cca 10 %. S vyšším 

obsahem Zn došlo k vytvoření kompaktní sítě intermetalické fáze podél hranic Mg 

částic, což mělo vliv na usnadnění šíření trhliny podél hranic Mg částic, a tedy poklesu 

meze pevnosti v ohybu oproti čistému Mg o přibližně 15 %. 

 

Směsi na bázi Zn-Mg 

 Materiály na bázi Zn s přídavkem Mg byly připravovány při teplotě 400 °C a tlaku 

500 MPa po dobu 1 h. Materiály z jemnějšího Zn7,5 prášku byly připraveny s obsahem 

0,5 a 1 hm. % Mg a v případě  hrubšího Zn150 prášku s obsahem 0,5 hm. % Mg. 

 Zpracování Zn-Mg materiálů probíhalo při teplotě 400 °C, kdy došlo k částečnému 

vytvoření taveniny, která se stejně jako v případě Mg-Zn materiálů rozptýlila mezi částice 

majoritního prvku, v tomto případě Zn. 
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 Vysoká afinita Mg ke O vedla k částečnému rozpuštění povrchových oxidů na Zn částic 

v tavenině Mg a Zn. Tím byla usnadněna difuze a došlo k lepšímu difuznímu spojení 

mezi částicemi Zn. 

 V případě materiálů z jemnějšího Zn7,5 prášku došlo přídavkem 0,5 a 1 hm. % Mg 

ke zvýšení meze pevnosti v ohybu o cca 20 % na hodnotu přibližně 350 MPa. 

 U materiálu z hrubšího Zn150 prášku s 0,5 hm. % Mg bylo dosaženo meze o cca 62 % 

vyšší (cca 330 MPa), než u čistého prášku Zn150 zpracovaného za stejných podmínek. 

 Přítomnost Mg měla pozitivní vliv také na průhyb materiálu při dosažení meze pevnosti 

v ohybu. V případě obou prášků Zn7,5 a Zn150 došlo přídavkem 0,5 hm. % Mg 

ke zvýšení průhybu na hodnotu přibližně 1,2 mm, což je v případě jemnějšího prášku 

Zn7,5 nárůst o cca 45 % a v případě hrubšího Zn150 prášku dokonce o 400 %. Dalším 

zvýšením obsahu Mg ve směsi se Zn7,5 práškem došlo ke snížení průhybu o přibližně 

10 % oproti čistému Zn7,5 na hodnotu 0,7 mm. 

 Přítomnost Mg vedla k lepšímu slinutí částic, a tedy výraznému zlepšení houževnatosti 

materiálu, což se projevilo smíšeným lomem v případě obou Zn prášků. 

 

Směsi na bázi Mg-Ca 

 Binární směsi Mg-Ca byly připraveny při teplotě 400 a 450 °C, tedy v pevném 

a polotekutém stavu tlakem 500 MPa po dobu 1 h. Při teplotě lisování 400 °C byly 

připraveny směsi s obsahem 1, 2, 3 a 10 hm. % Ca a při teplotě 450 °C byly připraveny 

směsi s obsahem 10 a 15 hm. % Ca. 

 Při teplotě lisování 400 °C vznikaly ve struktuře materiálů trhliny. Na rozhraní částic Ca 

a Mg došlo k vytvoření křehké intermetalické fáze CaMg2 a ve struktuře takto 

připravených materiálů byly přítomné trhliny. Z materiálů připravených při této teplotě 

a tlaku dosáhl nejlepších hodnot meze pevnosti v ohybu a průhybu materiál s obsahem 

2 hm. % Ca. V porovnání s čistým Mg připraveným za stejných podmínek došlo 

ke zvýšení hodnoty meze pevnosti v ohybu přibližně o 30 % na hodnotu 300 MPa 

a průhybu o cca 50 % na hodnotu 0,3 mm. 

 Zvýšením lisovací teploty na 450 °C došlo k vytvoření taveniny a po zchladnutí se na 

rozhraní částic Mg a Ca vytvořila eutektická směs. Mez pevnosti materiálů připravených 

při teplotě 450 °C s obsahem 10 a 15 hm. % Ca byla přibližně 280 MPa a průhyb se 

pohyboval mezi 0,3 a 0,4 mm. Vyšší obsah Ca tedy vedl k mírnému zvýšení meze 

pevnosti v ohybu, ale průhyb se snížil. 
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Směsi na bázi Zn-Ca 

 Směsi na bázi Zn-Ca byly lisovány při teplotě 400 °C, kdy došlo k částečnému vytvoření 

taveniny. Na rozhraní částic Zn a Ca byla metodou EDS stanovena přítomnost 

intermetalických fází CaZn13, CaZn5, CaZn2, CaZn, eutektická směs Ca5Zn3/Ca3Zn 

a peritektická směs Ca3Zn/Ca. 

 V porovnání s čistým Zn7,5 lisovaným za stejných podmínek došlo 

přídavkem 10 hm. % Ca ke snížení o cca 60 % oproti čistému Zn7,5 lisovanému 

za stejných podmínek na hodnotu cca 120 MPa. Stejný trend byl pozorován také 

v případě průhybu, kdy došlo postupným zvyšováním podílu Ca ke snížení o cca 75 % 

na hodnotu přibližně 0,1 mm. 
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9 SYMBOLY A ZKRATKY 

PM z angl. powder metalurgy; prášková metalurgie 

RSP z angl. rapid solidification process; proces rychlého tuhnutí 

SPD z angl. severe plastic deformation; intenzivní plastická deformace 

HPT z angl. high pressure torsion; torze za vysokého tlaku 

ECAP z angl. equal channel angular extrusion; úhlové protlačování 

SPS  z angl. spark plasma sintering; slinování jiskrovým výbojem 

HP  z angl. hot pressing; lisování za tepla 

DC  z angl. direct current; stejnosměrný proud 

HCP z angl. Hexagonal close packing; hexagonální těsně uspořádaná 

FCC z angl. Face centred cubic; kubická plošně centrovaná 

Tm  z angl. Melting temperature; teplota tání 

BCC z angl. Body centred cubic; kubická prostorově centrovaná 

CRSS z angl. Critical resolved shear stress; kritické smykové napětí 

HRE z angl. Hardness Rockwell – E; tvrdost dle Rockwella – E 

RE  z angl. rare-earth (elements); (prvky) vzácných zemin 

EDS z angl. energy-dispersive X-ray spectroscopy; energiově-disperzní spektroskopie 

SAED z angl. selected area diffraction; difrakce z vybrané oblasti 

AZ31 Hořčíková slitina s majoritními prvky Al (3 hm. %) a Zn (1. hm. %) 

AZ91 Hořčíková slitina s majoritními prvky Al (9 hm. %) a Zn (1. hm. %) 

AZ61 Hořčíková slitina s majoritními prvky Al (6 hm. %) a Zn (1. hm. %) 

AM50 Hořčíková slitina s majoritními prvky Al (5 hm. %) a Zn (pod 1. hm. %) 

ZK60 Hořčíková slitina s majoritními prvky Zn (6 hm. %) a Zr (pod 1. hm. %) 

WE43 Hořčíková slitina s majoritními prvky Y (4 hm. %) a RE prvky (3. hm. %) 

ZE41 Hořčíková slitina s majoritními prvky Zn (4 hm. %) a RE prvky (1. hm. %) 

EBSD z angl. electron backscatter diffraction; difrakce zpětně odražených elektronů 

SLM z angl. selective laser melting; selektivná laserové slinování 

HV  z angl. Vickers hardness number; značka tvrdosti dle Vickerse 

SAED z angl.Selected area (electron) diffraction; difrakce elektronu z vybrané oblasti 

EDS z angl. Energy dispersive X-ray spectroscopy; energiově disperzní spektroskopie 

SEM z angl. Scanning electron microscopy; rastrovací elektronová mikroskopie 

XRD z angl. X-ray diffraction; rentgenová difrakce 

Zn7,5 práškový Zn se střední velikostí částic 7,5 μm 

Zn150 práškový Zn s maximální velikostí částic 150 μm  
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