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WYKAZ WAŻNIEJSZYCH OZNACZEŃ

U 
ahkl

Ahkl

CN, Ce, Co

d

u 

faza tworząca się podczas niskotemperaturowego azotowania stali austeni­
tycznej, występująca w literaturze pod określeniami: aaO4R4 ( ja aaO4R4 m", aaO4R4 
$j ra aażL\ 4E>ż> 4U$PżE3Pżrk określenia ri i rl stosowane są dla postaci tej fazy
wykazującej odpowiednio właściwości paramagnetyczne i magnetyczne;

austenit azotowy i węglowy

stopień dysocjacji atmosfery azotującej wyznaczony w gazach wylotowych
retorty

stała sieciowa [nm]

stała sieciowa zależna od kierunku krystalograficznego [nm]

wskaźnik kierunkowy; Ahkl = (h2k2+h212+k212)-(h2+k2+12r2

stężenie odpowiednio azotu, węgla i tlenu w warstwie wierzchniej stali auste­
nitycznej wyznaczone metodą WOS [%mas.]

odległość międzypłaszczyznowa [nm]

odległość międzypłaszczyznowa dla rodziny płaszczyzn {hkl} [nm]

współczynnik dyfuzji azotu [cm2/s]

moduł sprężystości wzdłużnej zależny od kierunku krystalograficznego [GPa]

głębokość warstwy azotowanej stali austenitycznej [µm]

gęstość prądu mierzona podczas rozpylania [mA/cm2
]

prędkość zużycia ściernego [m2/N]

ciśnienie mierzone w komorze rozpylającej [Pa]

stała podatności sprężystej zależna od kierunku krystalograficznego [GPa]

czas azotowania gazowego [h]

czas rozpylania [s]

czas wyżarzania [h]

temperatura azotowania gazowego [0kd 
min. temperatura warstwy wierzchniej podczas rozpylania jonowego [0kd 
temperatura wyżarzania [0kd 
kąt padania wiązki rentgenowskiej podczas badania metodą dyfrakcji promie­
niowania X w geometrii stałego kąta padania (GXRD)

napięcie mierzone podczas rozpylania [V]

gęstość mocy wyładowania jarzeniowego; wR = jR-UR [W/cm2
]



RD, ND, TD - kierunki wyznaczone na powierzchni badanej względem kierunku padania
wiązki elektronowej podczas badania metodą dyfrakcji elektronów wstecznie
rozproszonych (EBSD)

WA warstwa azotowana

y 
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1. WSTĘP

Stal austenityczna jest szeroko stosowana w technice i przemyśle, głównie ze wzglę­
du na dużą odporność korozyjną. Wykorzystanie tej stali ograniczone jest przede wszystkim
małą twardością i odpornością na ścieranie. Dlatego obróbka powierzchniowa prowadząca
do poprawy właściwości użytkowych elementów wykonanych ze stali austenitycznej znajduje
się ciągle w centrum uwagi badaczy. Podstawową obróbką prowadzącą do poprawy tych
właściwości jest proces azotowania i jego pochodne. Właściwości stali austenitycznej powo­
dują jednak, że proces ten jak dotąd nie znalazł zastosowania przemysłowego. Mały współ­
czynnik dyfuzji azotu w tej stali powoduje, że skrócenie czasu obróbki wymaga wysokiej
temperatury procesu azotowania (> 530°C). Warstwa azotowana powstająca w tym procesie
składa się z azotków żelaza i/lub chromu [160] i ma znacznie niższą odporność korozyjną
w porównaniu z materiałem wyjściowym. Pasywna warstwa tlenków chromu tworząca się na
powierzchni stali i zapewniająca dobrą odporność korozyjną, jednocześnie hamuje proces
azotowania. Konieczne jest zatem wprowadzenie obróbki aktywującej, znacznie komplikują­
cej proces technologiczny. Azotowanie stali austenitycznej rozwijało się więc w miarę roz­
woju technik z wykorzystaniem plazmy. Warstwa tlenków usuwana jest wtedy w wyniku roz­
pylania jonowego.

Badania prowadzone przez lchii i in. [93] i dotyczące azotowania jarzeniowego w ni­
skiej temperaturze (400°C) były przełomowe w obróbce stali austenitycznej. Stwierdzono, że
warstwa azotowana uzyskiwana w tych warunkach składa się z fazy azotkowej S (inaczej
aażL\ 4E>ż> 4U$PżE3Pżrm [58,122,171,192], ł - [1,71,101,145,153,181,192], faza { [130,131]
czy c' [3,67,91] o strukturze regularnej i sieci płasko-centrowanej. Charakteryzuje się ona
dużą twardością i odpornością na ścieranie oraz dobrą odpornością korozyjną, porównywal­
ną ze stalą austenityczną [55, 56, 74, 81, 83, 89, 100, 111,112, 114, 120, 133, 134, 155,
177, 180, 183, 191, 197].

Dobre właściwości zarówno mechaniczne jak i korozyjne warstw azotowanych otrzy­
manych w niskiej temperaturze spowodowały znaczne zainteresowanie się proceśem azoto­
wania w takich warunkach. Przedstawiono wiele hipotez badawczych dotyczących struktury
krystalicznej oraz czynników wpływających na mechanizm i kinetykę wzrostu fazy ł - (S).
Dotąd jednak, mimo wielu prowadzonych prac, nie określono jednoznacznie mechanizmu
powstawania tej fazy oraz jej struktury. Właściwości eksploatacyjne warstw azotowanych
w niskiej temperaturze prezentowane w literaturze są często przeciwstawne zwłaszcza
w odniesieniu do odporności korozyjnej. Większość wyników badań dotyczy wytwarzania
warstw w efekcie obróbki jonowej. Azotowanie gazowe stali austenitycznej w temperaturze
poniżej 500°C jest omawiane w ograniczonym zakresie. Nieliczne prace potwierdzają jednak
możliwość uzyskiwania fazy YN także w warunkach obróbki gazowej [86, 99, 105, 169].

W prowadzonych od wielu lat badaniach własnych procesu azotowania gazowego
stali [9-53, 172, 173] szczególnie uwzględniono rolę technik aktywujących powierzchnię



przed azotowaniem. Prowadzone w Zakładzie Metaloznawstwa i Odlewnictwa Instytutu Inży­
nierii Materiałowej Politechniki Szczecińskiej badania nad zastosowaniem rozpylania jono­
wego jako obróbki aktywującej dla procesu azotowania gazowego {10-13, 15, 24, 27, 28,
30, 32-41, 47] potwierdziły skuteczność tej metody także w zastosowaniu do stali austeni­
tycznej [14, 16, 19, 20-23, 25, 26, 31, 39]. Połączenie wstępnej obróbki jonowej z konwen­
cjonalnym azotowaniem gazowym pozwoliło ponadto na sformułowanie wielu hipotez ba­
dawczych dotyczących roli czynników wpływających na kształtowanie składu fazowego i mi­
krostruktury warstw podczas azotowania niskotemperaturowego stali. Wyniki tych badań
stanowią istotne dopełnienie dotychczasowych danych literaturowych, w tym dotyczących
także azotowania jonowego.

W analizie stanu zagadnienia prezentowanego w literaturze omówiono hipotezy doty­
czące mechanizmów powstawania i wzrostu warstw zawierających fazę ł - • Przedstawiono
podstawowe czynniki związane z procesem technologicznym azotowania, oddziałujące na
budowę i wzrost tych warstw. Zawarto również informacje dotyczące wpływu rozpylania jo­
nowego na budowę warstw w procesie azotowania. Przeprowadzona analiza oraz dotych­
czasowe wyniki badań własnych, pozwoliły na sformułowanie celu pracy. Podstawowym ce­
lem badawczym jest kompleksowa analiza zjawisk zachodzących podczas niskotemperatu­
rowego azotowania gazowego stali X 1 0CrNi 18-9 ze szczególnym uwzględnieniem warunków
powstawania i wzrostu fazy ł - · W efekcie przeprowadzonych badań ustalono oddziaływanie
warunków technologicznych na budowę i wzrost warstw azotowanych gazowo (warunki pro­
cesu rozpylania jonowego, rodzaje aktywacji, skład atmosfery azotującej i temperatura pro­
cesu) oraz określono wpływ budowy warstw na ich właściwości eksploatacyjne (właściwości
mechaniczne, odporność na ścieranie i korozję). Ponadto kompleksowa analiza oddziaływa­
nia warunków technologicznych umożliwiła wyodrębnienie czynników mających istotny
wpływ na skład fazowy i mikrostrukturę warstw, a więc i na ich właściwości użytkowe. Po­
znanie morfologii składników mikrostruktury warstw powstających podczas azotowania ga­
zowego ze wstępnym rozpylaniem jonowym, pozwoliło na określenie mechanizmu powsta­
wania i wzrostu warstw zawierających fazę ł - · Przedstawiono także możliwości kształtowa­
nia ich właściwości eksploatacyjnych. Rozwiązanie tych zagadnień badawczych stanowi
istotne uzupełnienie stanu wiedzy z zakresu niskotemperaturowego azotowania stali auste­
nitycznej. Dotyczy bowiem zarówno parametrów technologicznych obróbki jonowej, często
nieuwzględnianych w wielu pracach, a wywierających zasadniczy wpływ na morfologię
warstw jak i warunków obróbki gazowej, umożliwiających pełną kontrolę procesu kształtowa­
nia składu fazowego i kinetyki wzrostu warstw.
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2. STUDIUM LITERATUROWE - AZOTOWANIE STALI
AUSTENITYCZNEJ

2.1. Mikrostruktura warstw azotowanych

Podstawowym składnikiem fazowym warstw wytwarzanych na stali austenitycznej
w niskiej temperaturze jest faza ł - • Obraz powstającej podczas azotowania w temperaturze
400°C fazy obserwowany jest na dyfraktogramach w postaci serii refleksów dyfrakcyjnych
towarzyszących refleksom od austenitu, ale przesuniętych w kierunku mniejszych kątów 20 
(rys. 2.1 ).

<ó® aaa 2OO 22O Caa 222 ] OO 
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Rys. 2.1. Dyfraktogram warstwy stali austenitycznej po azotowaniu gazowym zawierającej fa­

zę }- N strzałki - przesunięcie refleksów w stosunku do refleksów austenitu; GXRD,
promieniowanie synchrotronowe, E = 9,25173 keV [26]

Stwierdzono, że przesunięcie to zależy wprost proporcjonalnie od zawartości azotu
[90, 131, 171, 185, 188]. Zależność położenia refleksów od zawartości azotu była w niektó­
rych pracach podstawą sformułowania hipotezy, że faza ł - jest przesyconym roztworem sta-



łym azotu w austenicie [75, 107, 122, 171, 192, 196]. Atomy azotu są przypadkowo roz­
mieszczone w komórce austenitu powodując zwiększenie stałej sieciowej. Istnieje też kon­
cepcja roztworu przesyconego na osnowie M4N [93, 192]. Obserwowana zależność stałej
sieciowej austenitu od zawartości azotu jak i jej wielkość (rys. 2.2) potwierdza hipotezę roz­
tworu przesyconego. Poparciem są również wyniki badań wykazujących, że faza ł - nie two­
rzy się w warstwie azotowanej w postaci niezależnie zarodkujących wydzieleń [135, 156].
Warstwa złożona z tej fazy strukturalnie stanowi ciągłość z osnową austenityczną. Potwier­
dziły to badania metodą mikroskopii skaningowej powierzchni austenitu obserwowanej 3E $3PU 
podczas azotowania w temperaturze 400°C [193]. Obserwowano w miarę wnikania azotu
w głąb warstwy, coraz to nowe pasma poślizgu, będące efektem wzrostu naprężeń. Nie
stwierdzono natomiast pojawiania się zarodków nowej fazy. Faza ł - jednak w odróżnieniu od
austenitu jest ferromagnetyczna [55, 75, 78, 93, 96, 124, 142, 190].
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Rys. 2.2. Zależność stałej sieciowej austenitu od zawartości azotu; opracowanie na podstawie
[164]

Cechą charakterystyczną fazy ł - jest większe przesunięcie refleksów pochodzących
od płaszczyzn {200} i {400} w porównaniu z innymi płaszczyznami krystalicznymi [73, 78, 90,
131, 171, 187, 192, 193]. Pozwoliło to na wysunięcie wielu hipotez dotyczących niskiej sy­
metrii sieci fazy ł - · Angelini i in. [3] przyjęła model komórki tetragonalnej przestrzennie­
centrowanej o stopniu tetragonalności zależnym od zawartości azotu. Hipotezę rozwinął
Marchev i in. [130, 131], alternatywnie proponując komórkę tetragonalną o sieci płasko­
i przestrzennie centrowanej. Potwierdzono również zależność stopnia tetragonalności ko­
mórki austenitu od zawartości azotu wyznaczając dla przedziału zawartości 20-30%at. cha­
rakterystyczne zakresy proporcji stałych sieciowych c/a dla komórki przestrzennie-centrowa­
nej - 1,2-1,3 i dla płasko-centrowanej - 0,85-0,92. W prowadzonych rozważaniach
uwzględniano także komórki elementarne o niskiej symetrii - jednoskośna, trójskośna i orta­
rombowa [55, 77, 78]. Badania metodą rentgenowską nie potwierdziły jednak poprawności
tej hipotezy [128]. Zwiększenie stałej sieciowej a20o w porównaniu z innymi płaszczyznami
tłumaczone jest także większą prędkością dyfuzji azotu wzdłuż płaszczyzn {200} niż {111}
[189]. Podstawą próby wyjaśnienia różnej prędkości dyfuzji w różnych płaszczyznach krysta­
licznych, przedstawionej przez Ozturka i Williamsona [142] jest efekt „tunelowania" na mniej
gęsto obsadzonych płaszczyznach {200} w porównaniu z gęsto upakowanymi {111}.
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Różnice w przesunięciach refleksów dyfrakcyjnych fazy ł - tłumaczone są także
obecnością dużych naprężeń ściskających w warstwie i zróżnicowaniem właściwości me­
chanicznych fazy ł - w zależności od kierunku krystalograficznego [92, 158, 171 ]. Odkształ­
cenie wzdłuż kierunku [h k I) w krysztale o strukturze regularnej, dla jednoosiowego stanu
naprężeń, jest związane zależnością liniową z naprężeniami [139, 163]:

1
owcc4 

Ehkl 

Moduł Younga Ehki określono zależnością:

(2.1)

(2.2)

gdzie: S11, S12 i S44 - stałe podatności sprężystej, oraz

g<VF 
h2k2 + h2l2 + k2l2

(h2 + k2 + z2) (2.3)
0

Wskaźnik kierunkowy Ahk, zmienia wartość pomiędzy O dla <100> a 1/3 dla <111>.
Moduł Younga wykazuje wartość maksymalną wzdłuż <111> i minimalną wzdłuż <100>, po­
nieważ zależność {(S11-S12)-(1/2)S44} jest dodatnia dla większości metali [139]. Stąd odkształ­
cenie na podstawie równania (2.1) jest najmniejsze wzdłuż < 111 > i największe wzdłuż < 100>.

Wątpliwość wywołuje jednak fakt, czy naprężenia ściskające w kierunku < 100> cha­
rakteryzującym się najniższą wartością modułu Younga ze wszystkich kierunków krystalo­
graficznych, mogą doprowadzić do największego poszerzenia zakresu wartości odległości
międzypłaszczyznowej d200 w porównaniu z innymi płaszczyznami. Dlatego według Ozturka
i Williamsona [142] stan naprężeń nie tłumaczy istniejącej różnicy w położeniu refleksów.
Wykazano, że dla badanej stali zrekompensowanie położenia refleksów wymaga obecności
naprężeń rzędu 1 O GPa. Ponadto ustalone w ten sposób ich położenie odpowiada mniejszej
niż rzeczywista zawartości azotu.

Innym wyjaśnieniem zjawiska niejednakowego przesunięcia refleksów dyfrakcyjnych
jest obecność błędów ułożenia [54]. Prawdopodobieństwo ich wystąpienia zależy również od
kierunku krystalograficznego [184]. Stąd Blawert i in. [54) zaproponowali model strukturalny
fazy ł - oparty na przyjęciu założenia o dużym stopniu zdefektowania sieci krystalicznej, opi­
sanego dużą gęstością błędów ułożenia. Wykazali, przyjmując zależność ustaloną przez
Warrena [184], że możliwe jest wyznaczenie gęstości błędów ułożenia, rekompensujących
obserwowane przesunięcia refleksów:

A(20)- 90✓3atan z<VF 
u - 2 v <VF 

7t
(2.4)

gdzie: ll(20° - przesunięcie położenia refleksów od pozycji idealnej,
a - prawdopodobieństwo wystąpienia błędów ułożenia,
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° <VS c współczynniki zależne od orientacji krystalograficznej; dla sieci o komórce
elementarnej płasko-centrowanej: c111= +1/4, c2ao= -1/2, c220=+1/4, c311= -1/11,
C222= -1/8 i C400= +1/4.

Prowadzone rozważania teoretyczne potwierdza fakt, że azot w znaczny sposób ob­
niża energię błędów ułożenia [195]. Xu i in. [193] udowodnili, że zniekształcenie komórki au­
stenitu wyrażone wartością ilorazu d111/d200 zwiększa się ze zmniejszaniem zawartości azotu
w głąb warstwy, nie można więc tego wiązać z gęstością błędów ułożenia zwiększającą się
ze wzrostem zawartości azotu zgodnie z zależnością (2.1). Podkreślić jednak należy, że
prowadzone przez nich rozważania oparto na błędnym założeniu - przyjęto bowiem war­
stwę jednolitą na całej głębokości. W przypadku różnicy w głębokości warstw obserwowanej
na ziarnach o różnej orientacji krystalograficznej [1, 92, 189], można przyjąć również wystę­
powanie znacznej różnicy w zawartości azotu. Prawdopodobnie stanowi to podstawę obser­
wowanych rozbieżności.

Istotną zmianę jakościową w analizie budowy komórki elementarnej wprowadziło
otrzymanie fazy ł - podczas reaktywnego rozpylania magnetronowego [97, 176]. Kappagan­
thu i Sun [97], w zależności od zawartości azotu w atmosferze reakcyjnej (10-75%) otrzy­
mali zawartość azotu w ziarnach fazy ł - od 10 do 50%at. Fazę tę charakteryzowała nieod­
kształcona komórka o strukturze regularnej i sieci płasko-centrowanej. Uzyskane wyniki za­
przeczają więc istniejącym hipotezom o niskiej symetrii komórki elementarnej fazy ł - i wska­
zują na istnienie innych przyczyn obserwowanego zaburzenia symetrii. Kappaganthu i Sun
stwierdzili ponadto istnienie dwóch faz: jednej o zmiennej zawartości azotu od 10% do ok.
45%at., czyli właściwej fazy ł - c roztworu stałego azotu w austenicie oraz drugiej, azotku
typu MN (gdzie M odpowiada składowi chemicznemu stali austenitycznej) również o struktu­
rze regularnej i sieci płasko-centrowanej oraz stałej sieciowej a= 0,432-0,433 nm.

Badania metodami dyfrakcji elektronowej na cienkich foliach, generalnie potwierdziły
regularną budowę komórki. Często jednak wyniki dyfrakcji elektronowej [62, 115] odbiegają,
od wartości stałych sieciowych określonych na podstawie dyfrakcji rentgenowskiej. Rozbieżno­
ści w wynikach badań tłumaczy się najczęściej metastabilnością fazy ł - c Ulega ona w próżni
rozpadowi na austenit o nieznacznie tylko zwiększonej stałej sieciowej (a = 0,37-0,38 nm).
Metastabilny charakter fazy ł - potwierdzono w wielu pracach [69, 117, 118, 132, 141].
W większości prowadzonych badań ustalono, że długotrwałe wygrzewanie fazy ł - prowadzi
do jej rozpadu na azotek CrN i ferryt [118, 132, 181, 194]. Często w miejsce ferrytu identyfi­
kowany jest także martenzyt [96, 110, 119, 192]. Znane są również prace, w których wyka­
zano rozpad fazy ł - na austenit azotowy }e- m i azotek CrN [117] lub na azotki CrN i Cr2N
[61, 153]. Według Christiansena i in. [69) mechanizm rozpadu fazy ł - zależy od składu che­
micznego stali austenitycznej, wpływającego na zakres stabilności termodynamicznej auste­
nitu oraz od temperatury wyżarzania. Badania przeprowadzone przez Li w argonie [117] wy­
kazały ponadto, że stabilność termiczna fazy ł - zależy od czasu wyżarzania (rys.2.3). Azotki
CrN i Cr2N są często obserwowane w warstwie przypowierzchniowej warstwy azotowanej
[60, 121), dlatego przypuszcza się, że ich obecność w tym obszarze warstwy spowodowana
jest stopniową przemianą fazy ł - podczas obróbki.
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Rys. 2.3. Stabilność fazy ł - w zależności od temperatury i czasu wyżarzania; opracowanie na
podstawie [117]

Zgodnie z potencjałem termodynamicznym tworzenia się azotków CrN i Cr2N (rys. 2.4)
powyżQj temperatury 430°C bardziej stabilny jest azotek Cr2N. Obecność wydzieleń azotku
CrN w warstwach azotowanych w temperaturze powyżej 430°C tłumaczona jest kinetyką
wzrostu azotków [87]. Wzrost azotku CrN o strukturze regularnej i sieci płasko-centrowanej
jest w niskiej temperaturze (<500°C) łatwiejszy (następuje wielokierunkowo) w porównaniu
z azotkiem Cr2N o strukturze heksagonalnej. Wzrost azotku Cr2N jest możliwy tylko w ściśle
określonych kierunkach krystalograficznych i może być łatwo zahamowany [116].
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Dane literaturowe wskazują, że temperatura jest czynnikiem wywierającym najsilniej­
szy wpływ na skład fazowy i mońologię mikrostruktury wytwarzanych warstw. Temperatura
decyduje bowiem o przebiegu procesów dyfuzyjnych i przemieszczaniu się atomów w sieci
austenitu, a tym samym o tworzeniu się np. azotków chromu. Tworzenie się azotków w war­
stwie wierzchniej azotowanej stali austenitycznej w temperaturze powyżej 50Q°C potwier­
dzają wyniki większości prowadzonych badań. Występują natomiast znaczne rozbieżności
w ocenie procesu wydzielania się tych azotków w temperaturze poniżej 500°C. Oczywiście
na podstawie prezentowanych danych, trudno określić temperaturę krytyczną początku wy­
dzielania się faz azotkowych. Zależy ona w dużej mierze od doboru warunków obróbki pro­
wadzonych w poszczególnych badaniach. Niemniej jednak ważne są informacje, w jakiej
temperaturze nie stwierdzono występowania azotków. Na przykład dla temperatury 450°c,
istnieją dane o wykryciu [107, 181] i niewykryciu [147, 162] azotków CrN. Jednocześnie
przedstawiane są dane o obecności azotków w bardzo niskiej temperaturze - 380°C [123].
Natomiast w innych badaniach stwierdzono ich brak w warstwie w temperaturze 420°C [119).

, Niewątpliwie rozbieżności te mają związek z rodzajem prowadzonej obróbki i warunkami
procesu. W pracy [162] porównano skład fazowy warstw uzyskanych w procesie azotowania
jarzeniowego i implantacji jonowej. Obecność azotków chromu w temperaturze 450°C
stwierdzono tylko w warstwach wytworzonych tą pierwszą metodą.

Interesujące informacje dotyczące budowy warstw implantowanych azotem w zakresie
temperatury 150-520°C przedstawił Samandi i in. [115, 161]. W warstwach azotowanych
w zakresie temperatury 150-450°C stwierdził obecność w obszarze przypowierzchniowym
strefy amorficznej lub nanokrystalicznej złożonej z wydzieleń azotku CrN i ferrytu z niewielką
zawartością martenzytu. Występowanie strefy amorficznej potwierdziły także wyniki innych
prac [192]. W niektórych jednak wykazano jej brak [113, 135] mimo stosowania identycznych
warunków procesu. Amorfizacja struktury wg Xiaolei Xu i in. [192] jest efektem braku uporząd­
kowania dalekiego zasięgu, w wyniku jej zdefektowania. Z kolei Samandi i in. [161) obecność
fazy amorficznej przypisują przemianom fazowym w stanie stałym, a nie amorfizacji struktury
na skutek zdefektowania warstwy wierzchniej spowodowanego oddziaływaniem wiązki nała­
dowanych cząstek. Sugeruje się, że skłonność do tworzenia struktury amorficznej i nanokry­
stalicznej jest efektem dwóch czynników. Niska temperatura procesu uniemożliwia dyfuzję
takich pierwiastków jak Cr. Stąd tworzenie podczas przemiany azotku CrN i ferrytu jest bardzo
ograniczone i powoduje zmniejszenie rozmiarów krystalitów, a nawet amorfizację [63}.

W warstwach azotowanych stali austenitycznej oprócz fazy amorficznej Samandi i in.
[71, 116, 161] stwierdzili obecność stref o silnym zdefektowaniu. Obserwowano w mikro­
strukturze warstwy złożonej z fazy ł - defekty strukturalne o dużej gęstości - dyslokacje, bliź­
niaki i błędy ułożenia [119, 132, 135, 192, 194]. Są one niewątpliwie efektem istnienia du­
żych naprężeń ściskających w warstwie spowodowanych wprowadzeniem azotu o zwartości
znacznie większej od jego rozpuszczalności granicznej w austenicie [65, 69, 121, 142]. Pod­
kreślana jest szczególnie duża gęstość błędów ułożenia. Zjawisko to tłumaczy się silnym
wpływem azotu na zmniejszenie energii ich tworzenia się w austenicie [98, 195]. Potwierdza
to hipotezę Blawerta [54] dotyczącą przesunięcia położenia refleksów dyfrakcyjnych.
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Występujące w literaturze różnice w interpretacji i opisie zjawisk zachodzących w au­
stenicie podczas niskotemperaturowego azotowania potwierdzają jego złożoność. W większo­
ści rozważań teoretycznych i przyjętych hipotez badawczych podjęto próbę oceny tych zjawisk
uwzględniając nierównowagowe stany energetyczne występujące w wyniku oddziaływania
plazmy. Dane literaturowe odnoszące się do warstw azotowanych gazowo są bardzo ograni­
czone. Jednak możliwość otrzymania ich podczas obróbki gazowej potwierdza, że interpreta­
cja taka jest jednostronna i prowadzi do niepełnej oceny przebiegu. procesu azotowania.

2.2. Mechanizm wzrostu warstw

Kinetyka wzrostu warstw określona dla różnych warunków procesu azotowania wska­
zuje, że zależy ona od zawartości azotu w fazie ł - [107, 132, 147, 152, 162, 170, 185].
Szczegółowe badania Maendla i Rauchenbacha [125] pozwoliły ustalić, że wartość współ­
czynnika dyfuzji w fazie ł - wzrasta z zawartością azotu w warstwie. Przyznają jednak, że dla
wyjaśnienia tego zjawiska brak jest przekonujących argumentów. Rozkład zawartości azotur. 
w warśtwach, charakteryzujący się gwałtownym zmniejszeniem jego stężenia w kierunku
osnowy, sugeruje występowanie układu dwufazowego: fazy ł - o dużej wartości współczynni­
ka dyfuzji i fazy austenitycznej o bardzo małej wartości współczynnika dyfuzji. Saker i in.
[158] również stwierdzili, że taki rozkład zawartości azotu w warstwie jest możliwy tylko przy
założeniu zależności wartości współczynnika dyfuzji od zawartości azotu w austenicie.
W prowadzonej symulacji stosowali zależność, zapewniającą dobrą korelację wyników teo­
retycznych i empirycznych (rys.2.5), w postaci:

(2.5)

gdzie: XN - stężenie procentowe azotu w austenicie [%at.]

(2.6)

D(x N)= 0,04xt (2.7)

Obecnie w rozważaniach przyjmuje się dwa modele mechanizmu wzrostu warstw:
dyfuzji „pułapkowej" i dyfuzji wakansji.

W modelu dyfuzji „pułapkowej" zakłada się, że atomy chromu stanowią pułapki dla
azotu na skutek dużej energii wiązania Cr-N. W momencie nasycenia wszystkich pułapek
obserwuje się przyspieszoną dyfuzję azotu [125, 136, 144]. Radioizotopowe badania proce­
su azotowania prowadzono z użyciem dwóch izotopów azotu [136, 143, 144]. Wykazały one,
że izotop wprowadzony wcześniej znajdował się zwykle w obszarach o większej głębokości.
Jest to w sprzeczności z założeniami teorii dyfuzji pułapkowej. Tłumaczone jest to możliwo­
ścią wymiany pomiędzy atomami znajdującymi się w roztworze i wprowadzanymi do roztwo-
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ru w procesie azotowania. Za poprawnością tego modelu przemawia zgodność obliczonego
rozkładu zawartości azotu w warstwie z rozkładem uzyskanym doświadczalnie. Najnowsze
badania prowadzone przez Maendla i Rauschenbacha [125, 126] wykazały jednak, że za­
wartość azotu w warstwie jest niezależna od zawartości chromu. Stwierdzono także, że moż­
liwe jest tworzenie się fazy ł - na osnowie węgla [54, 69, 95], w której energia wiązania Cr-C
jest prawie dwukrotnie mniejsza niż dla azotu [84]. Podaje to w wątpliwość wyjaśnienie za
pomocą tego samego modelu mechanizmu dyfuzji wzrostu warstw zbudowanych z fazy ł - 
opartej na rozpuszczonym azocie i węglu.
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Ficka z uwzględnieniem współczynnika dyfuzji zależnego od stężenia azotu w war­
stwie [158]; przyjęte warunki procesu: 1 - cN = 22%at., tA = 120 h, DN niezależne od
stężenia; i dla DN zależnego od stężenia: 2 - cN = 22%at., tA = 60 h; 3 - cN = 22%at.,
tA= 120 h
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Model proponowany przez Brokmana i Tulera [64] zakłada natomiast, że wakanse
tworzące się na powierzchni w wyniku oddziaływania wiązki jonów dyfundują w głąb mate­
riału w postaci kompleksu defektowego, pary wakans-jon. Atomy azotu dyfundują znacznie
szybciej niż w materiale bez wakansów ze względu na małą energię aktywacji ruchu wakan­
sów. Otrzymane zależności wartości współczynnika dyfuzji od gęstości prądu świadczą o po­
prawności przyjętego modelu i założeń: Podobny mechanizm wzrostu warstwy również oparty
na generowaniu wakansów podczas obróbki jonowej przedstawili autorzy pracy [146]. Szyb­
kość wprowadzania atomów azotu podczas procesu azotowania jest większa od szybkości
generowania defektów w wyniku oddziaływania wiązki. Prowadzi to do przesycania azotem
austenitu w stali i charakterystycznego rozkładu stężenia azotu w warstwie. Jednak mimo
wyników badań i oceny zdefektowania warstwy azotowanej, potwierdzających wzrastającą
gęstość defektów w warstwie z czasem trwania procesu [4, 95], stwierdzono, że dyfuzja
atomów azotu jest większa w porównaniu z dyfuzją wakansów. Stąd wniosek, że nie mecha-
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nizm wakansowy dyfuzji decyduje o kinetyce wzrostu warstwy azotowanej. Proponuje się
wyjaśnienie, że wzrastająca gęstość wakansów jest rezultatem zwiększającej się zawartości
azotu. Podobne założenia przyjęto w modelu proponowanym przez Praneviciusa i in. [146] -
przemieszczenie atomów na powierzchni wzbudzone przez oddziaływanie jonów azotu jest
podstawowym mechanizmem napędowym silnego strumienia atomów od materiału do po­
wierzchni. Strumień ten powoduje zmniejszenie energii powierzchniowej podwyższonej
w wyniku rozwinięcia powierzchni przez oddziaływanie wiązki jonowej.

Podkreślić należy, że omawiane modele nie wyjaśniają dlaczego faza ł - powstaje
również w warunkach azotowania gazowego - nie dochodzi wtedy do powstawania defektów
w wyniku oddziaływania wiązki jonowej.

Innym istotnym zagadnieniem charakterystyki warstw azotowanych na stali austerii­
tycznej jest zależna od orientacji krystalograficznej kinetyka wzrostu [92, 142]. Badania prze­
prowadzone przez He i in. (92] z zastosowaniem dyfrakcji elektronów wstecznie rozproszo­
nych, wykazały wyraźną zależność głębokości warstwy od orientacji krystalograficznej.
Uprzywilejowanym kierunkiem wzrostu jest [100] prostopadły do azotowanej powierzchni.
Wskazuje to na zbieżność ustalonych obserwacji z anizotropią właściwości mechanicznych
fazy }O3j3 Podobne badania zależności głębokości warstw od orientacji krystalograficznej pro­
wadzili Ozturk i Williamson [141, 142]. Potwierdzili oni taką samą zależność dla zawartości
azotu - ziarna austenitu o kierunku [100] prostopadłym do powierzchni mają większą za­
wartość azotu. Wyniki te potwierdzają wcześniejsze spostrzeżenia, iż szybkość wzrostu war­
stwy azotowanej jest proporcjonalna do zawartości azotu w warstwie. Ciągle jednak brak jest
jednoznacznego wyjaśnienia przyczyn tego zjawiska.

2.3. Parametry technologiczne procesu azotowania jonowego

Dane literaturowe nie pozwalają na jednoznaczne określenie wpływu parametrów ob­
róbki jonowej na kinetykę wzrostu warstw. Uwzględniają bowiem wyniki różnych odmian pro­
cesu azotowania prowadzonych w zróżnicowanych warunkach technologicznych. Występuje
jednak zgodność w ocenie, że warstwy o większej zawartości azotu wzrastają szybciej. Brak
jest już jednak jednoznacznego potwierdzenia hipotez badawczych wyjaśniających proces
tworzenia się fazy o wyższej lub niższej zawartości azotu. Przyjęto, że temperatura jest
czynnikiem niewątpliwie oddziałującym na zawartość azotu w fazie ł - (107, 117, 132, 153,
181, 182]. Jednocześnie zawartość bezwzględna azotu w warstwie i jej głębokość dla tej
samej temperatury może być różna w zależności od rodzaju procesu azotowania. Ustalono,
że na szybkość wzrostu warstwy mają wpływ zarówno parametry charakteryzujące plazmę
jak i czynniki związane z prowadzeniem procesu azotowania.

Przeprowadzone badania wskazują, że składnikiem chemicznym plazmy wywierają­
cym najsilniejszy wpływ na efektywność obróbki jonowej jest wodór (104, 107, 148, 159,
192]. W badaniach Kumara i in. (104] przeprowadzonych z użyciem plazmy niskociśnienio­
wej wykazano, że dodatek wodoru - w ilości 5-50% - do plazmy azotowej może zwiększyć
głębokość warstwy nawet trzykrotnie w stosunku do czystej plazmy azotowej. Inni autorzy
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[148, 159] obserwowali nawet 6-10-krotny wzrost głębokości warstwy przy zwiększeniu
udziału wodoru w atmosferze. Sugeruje się, że skuteczność wodoru może wynikać ze spe­
cyfiki jego oddziaływania z powierzchnią obrabianą. Nie stwierdzono natomiast dodatniego
oddziaływania wodoru w technikach implantacji [62, 104, 130, 136, 185]. Najczęściej wskazy­
wanym parametrem plazmy decydującym o głębokości warstw azotowanych jest ilość jonów.
Podwyższenie gęstości prądowej lub dawki jonów powoduje zwiększenie prędkości wzrostu
warstwy azotowanej [59, 75, 80, 113, 120, 185]. Istnieją natomiast przeciwstawne obserwacje
dotyczące wpływu napięcia [57, 80, 90, 107, 113, 120, 185] i energii jonów [8, 59, 113]. W ob­
róbkach jonowych pulsacyjnych jako dodatkowy parametr poprawiający kinetykę wzrostu war­
stwy azotowanej wskazywana jest częstotliwość pulsów stosowanej plazmy [132].

Oprócz parametrów charakteryzujących plazmę, istnieje wiele innych czynników, wpły­
wających w różnym stopniu na proces wytwarzania warstw azotowanych. Do takich należą:

- Sposób nagrzewania wsadu do temperatury obróbki; stosowane są dwie metody
nagrzewania, jedna z użyciem plazmy i druga z zastosowaniem układu grzejnego pozwala­
jącego osiągnąć temperaturę obróbki bez oddziaływania plazmy. Stwierdzono, że wstępne
nagrzanie wsadu do temperatury obróbki prowadzi do uzyskania warstwy o mniejszej głębo­
kości w porównaniu z bezpośrednim nagrzewaniem plazmą [57].

- Wstępne oczyszczenie - proces azotowania jonowego prowadzi się zwykle po
wstępnym oczyszczaniu (rozpylaniu jonowym), najczęściej w Ar i/lub H2. Oczyszczanie
w wodorze zwiększa efektywność azotowania. Fewell i Priest [79, 148] stwierdzili wyraźny
wzrost głębokości warstwy azotowanej w efekcie zastosowanego oczyszczania wstępnego
w wodorze. Abrasonis [2] i Sobiecki [167] w badaniach wstępnego rozpylania w argonie stwier­
dzili jego negatywny wpływ na równomierność i głębokość otrzymanych warstw azotowanych.

2.4. Azotowanie gazowe stali austenitycznej

Azotowanie gazowe jest jedną z podstawowych obróbek cieplno-chemicznych stali
prowadzącą do modyfikacji warstwy wierzchniej. W przypadku stali austenitycznej łatwo ule­
gającej pasywacji, warstwa tlenków stanowi zaporę dla procesu wnikania azotu. Dlatego pro­
ces azotowania tej stali wymaga dodatkowego zabiegu usuwającego warstwę tlenków, a więc
aktywującego powierzchnię. Stosuje się w praktyce wiele aktywacji:

- chemiczną: trawienie, dod~tek aktywnych gazów do atmosfery obróbczej (np.
NH4CI [86, 87, 102, 103]), nanoszenie powłok aktywnych (np. fosforanowanie, elektrolityczne
powłoki niklowe [69, 168], siarkowanie [157]);

-fizyczną [23, 31];
- mechaniczną- szlifowanie [94].
Proces azotowania gazowego stali austenitycznej prowadzi się zwykle w temperatu­

rze powyżej 530°C celem poprawy kinetyki wzrostu warstwy. Warstwa azotkowa tworząca
się w tej temperaturze charakteryzuje się małą odpornością korozyjną. Dlatego proces ten
również nie znalazł szerokiego zastosowania.
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Badania procesu niskotemperaturowego azotowania gazowego stali austenitycznej
rozpoczęli Gemma i Kawakami [85-87]. Proces prowadzono w temperaturze 400-600°C
w atmosferze amoniaku. Powierzchnię aktywowano w atmosferze chlorku amonu. Stwierdzili
obecność w warstwie fazy ł - o zawartości azotu do 33% (ok.11 % mas.) w temperaturze po­
niżej 500°C. Możliwość otrzymania fazy ł - w warunkach azotowania gazowego potwierdził
również Christiansen i Somers [70] - uzyskali fazę ł - o zawartości azotu 25-30%at. Dodać
należy, że wyniki prezentowane w innych pracach wskazywały na bardzo słabe azotowanie
gazowe stali austenitycznej w temperaturze poniżej 500°C [185].

Badania własne, dotyczące oceny zastosowania rozpylania jonowego jako obróbki
aktywującej przed azotowaniem, wykazały przydatność tego procesu także dla stali austeni­
tycznej [16, 21]. W zależności od parametrów rozpylania otrzymano warstwy o zróżnicowa­
nym składzie fazowym (rys. 2.6). Przede wszystkim zmiana gęstości prądu w procesie roz­
pylania wywiera duży wpływ na budowę warstw. W zależności od tego parametru otrzymano
warstwy o złożonej budowie fazowej. Stwierdzono występowanie niemagnetycznej fazy ri 
(rys. 2.6.a), magnetycznej fazy rl (rys.2.6.c) lub obu tych faz łącznie (rys. 2.6.b).
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Rys. 2.6. Mikrostruktura warstw azotowanych gazowo stali austenitycznej: AFM - mikroskop
sił atomowych; MFM - mikroskop sił magnetycznych; dyfrakcja rentgenowska XRD
dla warstw azotowanych gazowo i rozpylanych azotem z różnymi gęstościami prą­
dowymi: a) 1,2 mA/cm2

; b) 1,5 mA/cm2 i c) 1,7 mA/cm2 (16]

W badaniach własnych [14, 19] określono także zmiany w warstwie wierzchniej stali
austenitycznej spowodowane oddziaływaniem plazmy azotowej. Ustalono, że fazy ri i rl 
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tworzą się już w stadium rozpylania w zależności od gęstości prądu wpływającej na podwyż­
szenie temperatury warstwy powierzchniowej stali podczas rozpylania (rys. 2.7) Zwiększenie
gęstości prądu podczas rozpylania powodowało pojawienie się dodatkowo fazy rl. Otrzy­
mane fazy charakteryzują się typowym dla fazy ł - większym przesunięciem refleksu od
płaszczyzn {200} niż od {111} czy {220}. Niesymetryczność ta jest szczególnie widoczna dla
fazy rl o większym przesunięciu w kierunku mniejszych wartości kątów 20 (rys. 2.8). Po­
równano odległości płaszczyzn krystalicznych {200} i {111} dla fazy ł - otrzymanej w różnej
temperaturze obliczone na podstawie dyfraktogramów warstw rozpylanych azotem (rys. 2.9).
Stwierdzono, że obliczone wartości odległości płaszczyzn pokrywają się z danymi literaturo­
wymi uzyskanymi dla warstw azotowanych jonowo [171]. Ponadto zwiększenie odległości
międzypłaszczyznowej d w temperaturze powyżej 400°C, związane jest z obecnością dwóch
odmian fazy ł - e}3 i r/), a nie ze skokowym zwiększeniem stałej sieciowej, co jest sugero­
wane w badaniach [171].

0,23 0,22 0,21 0,20 0,19 0,18 0,17

Odległość międzypłaszczyznowa d [nm]

Rys. 2.7. Fragmenty dyfraktogramów uzyskanych dla stali austenitycznej X10CrNi18-9 rozpyla­
nych_ azotem z różnJmi gę_stościami prąd~wymi: 1 - surowa, 2 - jR = 0,7 mA/cm2,
3- JR= 1,2 mA/cm , 3 - JR= 1,7 mA/cm , UR= 1,3 kV [14]
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Rys. 2.8. Wpływ temperatury rozpylania na wartość stałej sieciowej fazy ł - [14]
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Rys. 2.9. Porównanie stałych sieciowych fazy ł - uzyskanej dla różnych warunków rozpylania
z danymi literaturowymi dla warstw azotowanych jonowo: 1 - [14], 2 - [171]

Pojawienie się fazy ł - już podczas rozpylania azotem, pozwala przypuszczać, że
podczas azotowania gazowego następuje tylko dalszy jej wzrost w zależności od warunków
prowadzonego procesu. Jednakże faza ł - powstaje również podczas azotowania gazowego
przy stosowaniu tradycyjnych metod aktywacji chemicznej [86, 87], co sugeruje, że obróbka
jonowa nie jest warunkiem koniecznym do uzyskania tej fazy. W badaniach własnych [19]
prowadzono proces azotowania gazowego w jednakowych warunkach, ale stosowano różne
sposoby aktywacji. Dyfraktogramy z wytworzonych warstw (rys. 2.1 O) wskazują na obecność
we wszystkich przypadkach fazy ł - • Największe przesunięcie refleksów w kierunku mniejszych
kątów 20 otrzymano po rozpylaniu jonowym. Uzyskane wyniki umożliwiają przyjęcie nowej
hipotezy badawczej, dotyczącej roli czynników technologicznych decydujących o kształtowa­
niu składu fazowego i morfologii warstw azotowanych stali austenitycznej.
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Rys. 2.1 O. Dyfraktogramy warstw wierzchnich stali austenitycznej X10CrNi18-9 po azotowaniu
w atmosferze 50% NH3+NH3zdys w temperaturze 500°C; obróbki aktywujące: 1 -
fosforanowanie, 2 - dodatek chlorku amonu do atmosfery reakcyjnej, 3 - rozpy­
lanie w azocie: 1,2 mA/cm2, 4- rozpylanie w azocie: 1,7 mA/cm2

, KaCo [19]

W dalszych pracach własnych, dotyczących wpływu parametrów rozpylania na wzrost
warstw w procesie azotowania gazowego, potwierdzono także występowanie innych cech
charakterystycznych. Często po azotowaniu gazowym ze wstępnym rozpylaniem jonowym na
powierzchni stali austenitycznej występowały znaczne nieregularności składu fazowego, tak
jak to pokazano na rysunku (rys.2.11.a). Badania mikrostrukturalne wykazały różnice w skła­
dzie fazowym na powierzchniach azotowanych (rys.2.11.b) oraz różnice w głębokości warstw.
Nierównomierność głębokości warstwy azotowanej jonowo potwierdzono także w pracach
Suna i in. [170] oraz Sobieckiego i in. [167].

a) b)

Rys. 2.11. a) Obraz powierzchni próbki po azotowaniu gazowym z wcześniejszym rozpyla­
niem w azocie b) rozkład faz magnetycznej - r/ i niemaqnetycznej c- ł - 4 

Można przyjąć, że charakter pojawiających się nieregularności składu fazowego jest
wynikiem nierównomiernego rozkładu plazmy na powierzchni, który cechuje się wzrostem
gęstości jonów w obszarze naroży. Obserwacja ta jest w zgodzie z wcześniejszymi spostrze­
żeniami dotyczącymi wpływu gęstości prądu na skład fazowy warstw azotowanych na stali
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austenitycznej. Brak jest jednak jednoznacznego ustalenia, które czynniki procesu decydują
o pojawieniu się fazy rl - gęstość prądu, temperatura warstwy, czy intensywność nagrze­
wania. Czynniki te są w pewien sposób ze sobą związane i jednoznaczne określenie ich
wpływu nie jest możliwe.
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3. ANALIZA DANYCH LITERATUROWY CH, CEL I ZAKRES PRACY

Szczególne właściwości stali austenitycznej - dobra odp_?rność korozyjna w różnych
środowiskach, stanowi o jej szerokim zastosowaniu w wielu gałęziach techniki. Jednocześnie
możliwość poprawy niezadowalających właściwości użytkowych elementów maszyn i urzą­
dzeń wykonywanych z tej stali (przede wszystkim twardości i odporności na zużycie ścierne)
przy zachowaniu odporności korozyjnej jest ciągle jednym z wyzwań inżynierii powierzchni.
Dane literaturowe [20, 22, 69, 81, 105, 111, 133, 151, 183] potwierdzają możliwość otrzymy­
wania takich warstw powierzchniowych zarówno poprzez obróbkę jonową jak i gazową. Pod­
kreślić należy, że mimo wielu prac nie ustalono przekonującego mechanizmu tworzenia i wzro­
stu warstwy azotowanej. Powoduje to jednocześnie przedstawianie przez różnych autorów nie
w pełni opracowanych warunków technologicznych procesu azotowania. Niewyjaśnione ciągle
pozost?je zagadnienie szybkiego wzrostu warstw względem możliwości dyfuzyjnych austenitu
w niskiej temperaturze. Wątpliwości budzi także wprowadzona teoria „ }I RP6 I }U \ }Rż$D°I EżBI r 
[75, 107, 122, 171, 192]. W przypadku procesu jonowego może ona być wyjaśniona nierów­
nowagowymi stanami energetycznymi jonów uderzających w powierzchnie lub generowaniem
defektów. Natomiast nie tłumaczy zjawisk występujących podczas azotowania gazowego,
w którym wzrost warstw następuje równie łatwo [16, 69, 86, 105]. Istnieją również przeciw­
stawne dane dotyczące morfologii składników strukturalnych jak i właściwości użytkowych
(przede wszystkim odporności korozyjnej) warstw azotowanych stali austenitycznej. Przypusz­
czać więc należy, że rzeczywistą przyczyną jest brak dostatecznej wiedzy na temat mechani­
zmu wzrostu warstwy, potwierdzonego w badaniach doświadczalnych. Uniemożliwia to pełne
kształtowanie właściwości warstw poprzez kontrolę parametrów technologicznych.

Większość prac dotyczy obróbek jonowych prowadzonych w różnych warunkach od­
działywania plazmy na podłoże, które jest złożone i często przeciwstawne (np. dla wodoru).
Ponadto rzeczywiste warunki temperaturowe występujące na powierzchni są trudne do okre­
ślenia. Wykazano w wielu badaniach [69, 117, 118, 132, 141], że faza ł - Kż$P szczególnie
wrażliwa na temperaturę, co utrudnia interpretację wyników. Plazma w procesie azotowania
jonowego powoduje depasywację powierzchni i jej aktywację, nagrzewa powierzchnię i sta­
nowi źródło nośnika azotu. Oddziałuje więc na wszystkie potencjalne źródła wpływające na
powstawanie warstwy. Stwierdzono na podstawie wstępnych wyników badań własnych, że
wzrost warstwy podczas azotowania gazowego jest silnie uwarunkowany oddziaływaniem
plazmy podczas wstępnej obróbki jonowej. Obróbka gazowa prowadzona w stabilnych ter­
modynamicznie warunkach, w których zarówno temperatura powierzchni jak i atmosfera pro­
cesu są znane i kontrolowalne, zapewnia jednakowe warunki wzrostu warstwy azotowanej
na całej powierzchni obrabianego elementu, niezależnie od jego geometrii. Pozwala to oce­
nić znaczenie warunków obróbki jonowej dla kształtowania warstwy azotowanej, dlatego
przyjęto założenie, że takie unikatowe połączenie procesów jonowego i gazowego stworzy



możliwość rozdzielenia parametrów obróbki oraz oceny ich oddzielnego wpływu. Pozwoli to
na opracowanie mechanizmu procesu azotowania stali austenitycznej w niskiej temperaturze.

Celem pracy jest kompleksowa analiza zjawisk zachodzących podczas niskotemperatu­
rowego azotowania gazowego połączonego ze wstępnym rozpylaniem jonowym stali austeni­
tycznej X10CrNi18-9, ze szczególnym uwzględnieniem warunków powstawania i wzrostu fazy YN•

Wykonanie analizy pozwoli na:
- określenie budowy fazowej warstw tworzących się na stali austenitycznej podczas

niskotemperaturowego azotowania gazowego,
- weryfikację hipotez dotyczących konstytuowania i wzrostu warstwy azotowanej na

stali austenitycznej,
- wskazanie warunków obróbki jonowej i gazowej wpływających na budowę fazową

i wzrost warstwy azotowanej stali austenitycznej,
- ustalenie zakresów celowości stosowania azotowania niskotemperaturowego

(400-500°C) w porównaniu z obróbką wysokotemperaturową (>500°C) ze względu na wła­
ściwości użytkowe warstwy azotowanej stali austenitycznej.

Dla realizacji postawionych celów zaplanowano zadania badawcze, tak aby możliwe
było określenie wpływu:

-wstępnej aktywacji powierzchni na powstawanie i wzrost warstw zawierających fazę YN,
- parametrów obróbki gazowej (temperatury i zawartości amoniaku w atmosferze)

na morfologię i kinetykę wzrostu warstw azotowanych,
- mikrostruktury warstw azotowanych na właściwości eksploatacyjne (twardość, od­

porność na zużycie ścierne i korozję).
Wyniki planowanych badań zapewnią kompleksowe rozwiązanie problemów badaw­

czych, obejmujących zarówno ocenę wpływu warunków technologicznych na mikrostrukturę
warstw azotowanych, jak i ustalenie oddziaływania mikrostruktury warstwy na właściwości
użytkowe (rys.3.1).
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procesem

Parametry
technologiczne

Wpływ obróbki
aktywacyjnej

(rodzaj obróbki
i jej warunki)
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Mikrostruktura
i budowa fazowa

I
Zmiany w warstwie

Wierzchniej
w wyniku rozpylania

jonowego
j

Mikrostruktura i budowa
fazowa warstw
azotowanych
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Waściwoścl
uzytkowe

Odporność korozyjna

Właściwości
tribologiczne

Twardość,
moduł Younga

Rys. 3.1. Schemat realizacji przyjętych zadań badawczych
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4. BADANIA WŁASNE
4.1. Dobór i charakterystyka materiału do badań

Jako materiał do badań wybrano stal austenityczną X10CrNi18-9 o składzie chemicz­
nym: 0,1% C, 17,9% Cr, 9,5% Ni, 0,6% Ti, 1,3% Mn, 0,6% Si, 0,03% Mo. Stal ta o dobrych
właściwościach mechanicznych jest szeroko stosowana na elementy konstrukcyjne urządzeń
pracujących w przemyśle chemicznymi i spożywczym.

Próbki o wymiarach 20x1 0x5 mm, wycięto z blachy i przesycano w temperaturze
1000°C/3h. Zabieg ten umożliwił również usunięcie tekstury. Wielkość ziarna po obróbce
wynosiła 7-7,5 (wg PN-84/H-04507/01). Przed procesem powierzchnie szlifowano i polero­
wano mechanicznie, a następnie polerowano elektrochemicznie uzyskując chropowatość
Ra= 0,05 µm.

4.2. Metodyka badań
4.2.1. Stanowisko badawcze

Proces wytwarzania warstw prowadzono na stanowisku badawczym zaprojektowa­
nym i wykonanym dla połączenia procesu jonowego i gazowego (rys. 4.1 ).

Proces rozpylania prowadzono w oddzielnej komorze (rys. 4.1.b). Następnie próbkę
przez śluzę przenoszono do retorty wypełnionej gazem roboczym o odpowiedniej tempera­
turze. Przed procesem rozpylania w komorze roboczej wytworzono próżnię 0,26 Pa, a na­
stępnie komorę płukano gazem rozpylającym. Ciśnienie robocze gazów wynosiło od 2-7 Pa
w stosowanym zakresie wartości napięcia i natężenia. Podczas rozpylania jonowego gazy
rozpylające o czystości 5,0 wprowadzano do komory po przejściu przez dodatkowy układ
oczyszczający złożony z układu pułapek tlenowych SUPELPURE-O (zawartość tlenu <
1 ppb).

Azotowanie gazowe prowadzone było w retorcie kwarcowej o objętości 0,012 m3.

Umożliwiło to pełną kontrolę parametrów atmosfery (także z użyciem 100% amoniaku jako
atmosfery reakcyjnej) i nie dopuszczało do dysocjacji amoniaku na ściankach retorty. Sto­
pień dysocjacji amoniaku wymagany warunkami procesu uzyskiwano w zewnętrznym dyso­
cjatorze. Mieszankę NH3+1/2N2+3/2H2 wprowadzano do retorty pieca obróbkowego. W trak­
cie procesu kontrolowano przepływ liniowy gazu, który ustalono na poziomie 1 cm/s [66].
Układ termopar żelazo-konstantan w strefie grzejnej pieca umożliwiał kontrolę temperatury
w zakresie ±2°C. Stopień dysocjacji kontrolowany był w gazach wylotowych za pomocą dy­
socjometru.
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Rys.4.1. Stanowisko badawcze: schemat techniczny: 1 - komora rozpylająca, 2 - śluza, 3 - retorta kwarcowa, 4 - piec, 5 - termopary,
6 - dysocjometr, 7 - przepływomierze, 8 - dysocjator, b) schemat umieszczenia próbki (9) w komorze rozpylającej, 10 - pu­
łapki tlenowe



4.2.2. Warunki technologiczne azotowania

Dla realizacji postawionych zadań badawczych przeprowadzono szereg ekspery­
mentów umożliwiających ocenę wpływu warunków rozpylania jonowego i azotowania gazo­
wego na tworzenie się i wzrost warstwy azotowanej stali austenitycznej.

Warunki rozpylania
Podczas procesu rozpylania jonowego występuje: rozpylanie zaadsorbowanych za­

nieczyszczeń oraz warstw związków (np. tlenków), wytwarzanie defektów punktowych w wy­
niku oddziaływania naładowanych cząstek na powierzchnię, wbudowywanie jonów (atomów)
gazu rozpylającego w materiał bombardowany oraz wzrost temperatury materiału podłoża
[88]. Wszystkie te zjawiska wpływają na tworzenie warstwy podczas późniejszego procesu
azotowania gazowego. Ponadto występujące w początkowym stadium procesu rozpylania
lokalne wyładowania łukowe zmieniają stan warstwy wierzchniej i prowadzą do powstawania
w tych obszarach lokalnych niejednorodności struktury. Dlatego w obróbkach jarzeniowych,
podczas,.. wstępnej aktywacji powierzchni prowadzi się tzw. ,,wyiskrzanie" [149]. Ma ono na
celu usunięcie zaadsorbowanych zanieczyszczeń prowadzących do wyładowań łukowych
i pogorszenia stanu obrabianej powierzchni.

Niestabilność napięcia i natężenia obserwowana także podczas rozpylania jonowego
wymaga ciągłej korekcji w pierwszych kilkunastu sekundach procesu. Proces następnie sta­
bilizuje się. Wyniki prowadzonych badań strukturalnych potwierdziły, iż nawet krótkotrwały
okres niestabilności wywiera znaczny wpływ na kształtowanie warstwy podczas azotowania
niezależnie od ustalonych warunków procesu rozpylania [49]. Kilkusekundowe oddziaływania
plazmy azotowej przy napięciu 1,8 kV i gęstości prądu 3 mA/cm2 powodowało, że po azoto­
waniu gazowym (100% NH3/2h/475°C) otrzymywano warstwy azotowane o niejednorodnej
strukturze (rys. 4.2). Stwierdzono na podstawie przeprowadzonych badań strukturalnych, że
otrzymane warstwy zbudowane były z obu faz YNa i rl (rys. 4.3). Jednakże obserwowane
niejednorodności powierzchni stanowią obszary zbudowane z magnetycznej fazy rl. Pozo­
stała powierzchnia stali austenitycznej pokryta jest natomiast warstwą złożoną z niemagne­
tycznej fazy YN8 (rys. 4.4).

Celem wyeliminowania trudnych do ustalenia skutków wyładowań początkowych, we
wszystkich prowadzonych eksperymentach proces rozpylania poprzedzony był wstępnym
oczyszczeniem powierzchni prowadzonym przy napięciu 1,0 kV i gęstości prądu 0,4 mA/cm2

,

przez 300 s.
W badaniach stosowano: azot, oddziałujący z powierzchnią i powodujący jej częściowe

naazotowanie oraz wodór - gaz reaktywny, oddziałujący chemicznie na usuwaną warstwę
tlenków. W trakcie procesu rozpylania dokonano pomiaru temperatury termoparą żelazo­
-konstantan wprowadzoną do wnętrza próbki na głębokość 8 mm (rys. 4.5).
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a) b) c)

Rys. 4.2. Obraz powierzchni warstwy azotowanej stali austenitycznej po azotowaniu gazowym
475°C/2h/100% NH3; wstępne rozpylanie jonowe w azocie: a) i b) tR = 3 s, jR = 3 mNcm2,

UR = 1,8 kV + tR = 900 s, iR = 0,5 mNcm2,UR = 1,35 kV; c) tR = 30 s, jR = 3mNcm2,
UR= 1,8 kV+~= 900 s, jR= 0,5 mNcm2, UR= 1,35 kV
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Rys. 4.3. Dyfraktogram warstwy azotow~nej po dwustopniowym rozpylaniu tR = 3 s, jR = 3 mNcm2,

UR = 1,8 kV + ~ = 900 s, JR = 0,5 mNcm2
, UR = 1,35 kV i azotowaniu gazowym:

TA= 475°C, 100% NH3, tA = 2 h, GXRD, Kacu,\)= 5° (49]
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Rys. 4.4. Obrazy "wzgórza" na powierzchni azotowanej a) i c) AFM, b) MFM
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Rys. 4.5. Schemat wprowadzenia termopary do próbki

W badaniach stosowano gęstość prądu: 0,5; 1,5; 2,5; 3,5; 4,5 mA/cm2 oraz napięcie:
0,95; 1, 15; 1,35; 1,55; 1, 75 kV. Warunki procesu rozpylania były ograniczone zarówno moż­
liwością zajarzenia wyładowania jak i mocą zasilacza stanowiska badawczego. Moc zasila­
cza również zdecydowała o pominięciu punktu pomiarowego odpowiadającego maksymal­
nym wartościom napięcia i gęstości prądowej. Stal po procesie rozpylania azotowano gazowo
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w temperaturze 475°C i czasie 2 h w atmosferze 100% NH3. Określono zmiany w budowie
warstwy wierzchniej wywołane procesem rozpylania jonowego oraz mikrostrukturę tych
warstw po azotowaniu gazowym.

Celem określenia wpływu prędkości grzania warstwy wierzchniej podczas rozpylania
jonowego na tworzenie warstw azotowanych zbudowanych z fazy r/ przeprowadzono do­
datkową modyfikację procesu. Zastosowano dwa cykle zmiany parametrów plazmy (rys.4.6).
Cykl 1 był dwuetapowy. Etap pierwszy stanowiła wstępna obróbka czyszcząca. Drugi etap
stanowiło właściwe rozpylanie jonowe powierzchni. Gęstości mocy wyładowania jarzeniowe­
go dobrano na podstawie wcześniejszych wyników badań procesu rozpylania, tak aby za­
pewnić optymalne warunki aktywacji i w przypadku plazmy azotowej nie dopuścić do wytwo­
rzenia azotków. Cykl 2 był wieloetapowy. Pierwszy i ostatni etap odpowiadał etapowi pierw­
szemu i drugiemu z cyklu pierwszego. Wprowadzono natomiast dwa etapy pośrednie. Spo­
wodowało to, że warstwa wierzchnia stali austenitycznej podczas rozpylania nagrzewała się
stopniowo do maksymalnej temperatury właściwej dla końcowych wartości napięcia i natężenia
plazmy (rys. 4.6). Po rozpylaniu jonowym prowadzono azotowanie gazowe w temperaturze
475°C/2h. Stosowano dwie atmosfery o różnej zawartości amoniaku: 100% i 20% NH3

w mieszaninie ze zdysocjowanym amoniakiem.
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Rys. 4.6. Cykle zmian parametrów podczas rozpylania

W celu porównania warunków tworzenia warstw azotowanych stali austenitycznej
przy różnych stanach wyjściowych powierzchni stosowano także inne metody aktywacji
oprócz jonowej - trawienie chemiczne oraz fosforanowanie [23, 31, 154]. Proces azotowa­
nia gazowego prowadzono w temperaturze 475°C i czasie 2 h w atmosferze NH +NH

3 azovs-
Stosowano zawartości amoniaku w atmosferze: 20, 50, 70, 80 i 100%.

Warunki obróbki gazowej
Azotowanie gazowe poprzedzono rozpylaniem jonowym prowadzonym w jednako­

wych war~nkach dla wszystki_ch procesó~. Warunki rozpylania ustalono na podstawie wyni­
ków badan wpływu parametrow rozpylania na kształtowanie warstwy. Kryterium doboru sta-
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nowiło uzyskanie małej wrażliwości budowy warstwy na warunki procesu rozpylania, przy
jednoczesnym uniknięciu wytworzenia podwarstwy amorficznej/nanokrystalicznej. Stosowa­
no wodór jako gaz rozpylający ze względu na jego większą skuteczność i dużą powtarzal­
ność wyników azotowania gazowego.

Doboru parametrów technologicznych procesu azotowania gazowego dokonano na
podstawie wyników badań wstępnych i analizy danych literaturowych (tablica 4.1 ). Podsta­
wowym zakresem temperatury obróbki jest 400-500°C, który ze względu na tworzenie się
fazy YN określany jest jako niskotemperaturowy. Szczególną uwagę zwrócono na zakres
temperatury 400-450°C, gdyż dochodzi w nim do zmiany stabilności termodynamicznej
azotków CrN i Cr2N (rys.2.4). Dla celów porównawczych prowadzono obróbkę również po­
wyżej temperatury 500°C (515°C i 570°C). Skład atmosfery obróbki dobrano na podstawie
wstępnych badań. Przyjęty zakres stężeń amoniaku w atmosferze obróbki (20-100%)
z jednej strony zapewniał maksymalny dopływu nośnika azotu (100% NH3) do powierzchni,
a z drugiej strony minimalną prędkość wzrostu warstwy (20% NH3).

!ablica 4.1. Warunki obróbki gazowej stali austenitycznej stosowane w eksperymencie

Parametry rozpylania Parametry obróbki gazowej
I etap: UR= 1 kV, jR = 0,5 mA/cm2 TA:400,415,430,450,475, 500,515, 510°c 
li etap: UR= 1,35 kV, jR = 3,5 mA/cm2 tA: 0,5-12 h
tR: 1200 S Atmosfera: NH3 +NH3zdys- aA : O; 0,5; 0,8
Gaz rozpylający: wodór
PR: 3-5 Pa

Wyniki badań eksperymentalnych poddano analizie stosując metodę regresji drugie­
go rodzaju [129]. Przyjęto poziom istotności a= 0,05. Obliczenia wykonano dla wartości
zmiennych sprowadzonych do postaci standaryzowanej w przedziale <0,5-1,5> wg zależ­
ności:

Xistand 
X1 -xmin +O 5

'Xmax -Xmin

(4.1)

gdzie: Xmin, Xmax - wartości minimalne i maksymalne zmiennych z badanego przedziału;
X1stand - wartość zmiennej standaryzowanej;

x1 - wartość rzeczywista zmiennej.

Dla każdego równania podano wartości parametrów statystycznych: współczynnik ko­
relacji (R), odchylenie standardowe wartości funkcji (S) oraz wartość testu F-Snedecora (F).

Faza magnetyczna rl jest metastabilna - stabilność cieplna maleje z podwyższa­
niem temperatury, powodując jej rozpad. Wyniki badań własnych fazy rl oraz prezentowane
w literaturze [69, 117, 127] wskazują na wystąpienie przemian fazowych prowadzących do
zmiany składu fazowego i morfologii mikrostruktury warstwy związanych z wyżarzaniem
w różnych atmosferach i temperaturze. Celem oceny wpływu warunków wyżarzania (ternpe-
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ratury i atmosfery) przeprowadzono dodatkowy eksperyment badawczy. Warstwy azotowane
wytworzone podczas azotowania gazowego w temperaturze 475°C i czasie 2h w atmosferze
100% NH3 poddano wyżarzaniu w atmosferze: azotu (temperatura: 300, 400, 430, 475,
515°C/4h) oraz amoniaku w mieszaninie z amoniakiem zdysocjowanym (rys. 4.7). Dodatko­
wo przeprowadzono wyżarzanie w próżni. Badania przeprowadzono in situ podczas grzania
próbek w komorze próżniowej. Do rejestracji obrazu dyfrakcyjnego wykorzystano promienio­
wanie synchrotronowe o długości fali 2 = O, 15335 nm przy stałym kącie padania u = 10°.

Tw = aoo-c, 43o•c, 475•c, srs-c
X =20lub50%

100% NH3

Czas
Rys. 4.7. Schemat wygrzewania warstw azotowanych stali austenitycznej w atmosferze zdyso­

cjowanego amoniaku i różnej temperaturze

4.2.3. Badanie struktury i właściwości warstwy azotowanej

Mikrostruktura

Mikrostrukturę wytworzonych warstw badano za pomocą mikroskopu świetlnego NIKON
Epiphot 200 z wykorzystaniem kontrastu Nomarskiego, mikroskopu skaningowego Jeol JSM
6100 i 6300 oraz mikroskopu transmisyjnego Jeol 200cx (napięcie 200 kV). Analizę składu
chemicznego pierwiastków wykonano metodami: mikroanalizy rentgenowskiej WOS - sys­
tem IBEX firmy Noran lnstruments (analiza zawartości C, N i O) i EOS - system Link ISIS
firmy Oxford (analiza zawartości Fe, Cr, Ni, Si, Mo, Ti) oraz spektroskopii masowej jonów
wtórnych (SIMS) - CAMECA IMS 6F z cezową wiązką pierwotną i rejestracją klastrów CsN.
Oceny rozmieszczenia składników fazowych - magnetycznej i niemagnetycznej fazy YN -
dokonano za pomocą mikroskopu sił atomowych (AFM) i mikroskopu sił magnetycznych
(MFM) - Nanoscope llla MultiMode (Digital lnstruments).

Budowa fazowa

Skład fazowy warstw azotowanych określono stosując metody dyfrakcji rentgenow­
skiej (XRD i GXRD), spektroskopię mossbauerowską elektronów konwersji (CEMS), dyfrak­
cję elektronów wstecznie rozproszonych (EBSD) i spektroskopię fotoelektronów (XPS).

W badaniach rentgenowskich stosowano geometrię Bragga-Brentana (XRD) oraz
geometrię stałego kąta padania (GXRD) z wykorzystaniem dyfraktometru X'Pert Philips.
Metoda GXRD umożliwia zachowanie stałej głębokości wnikania wiązki rentgenowskiej dla

38



dużego zakresu kątów 0 (10°<0 <80°), przy kącie padania u< 10° [166] (rys.4.8). Jest to
szczególnie ważne przy badaniu warstw o charakterze gradientowym.
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Rys. 4.8. Głębokość wnikania promieniowania rentgenowskiego (KaCu) w zależności od kąta

padania u i kąta dyfrakcji 20, udział zliczeń w wiązce ugiętej pochodzącej z różnych
głębokości wnikania wynosi: A~ 63,5%, 2A ~ 86,5%, 3A ~ 95%

Roztworowy charakter fazy YN jest podstawowym problemem interpretacji wyników
dyfrakcyjnych. W danych literaturowych brak jest dokładnego położenia refleksów dyfrakcyj­
nych. Zależność ich położenia od zawartości azotu i równocześnie duże naprężenia ściska­
jące, występujące w warstwach powodują, że jednoznaczna interpretacja dyfraktogramów
jest utrudniona. Ponadto zmiana stężenia azotu na głębokości warstwy jak i obecność na­
prężeń powoduje poszerzanie refleksów uniemożliwiając dokładne określenie ich poło~enia.
W pracy jako źródło promieniowania użyto lampy Cu i Co. Ponadto otrzymane wyniki zweryfi­
kowano, stosując do badania warstw azotowanych promieniowanie synchrotronowe o zmien­
nej długości fali od KaCu do KaGa. Aby umożliwić porównanie wyników, wszystkie dyfrakto­
gramy przedstawiono w funkcji odległości międzypłaszczyznowej d.

W badaniach rentgenowskich określono również rozmiary ziaren - program Line
Profil Analysis - stosując zależność Scherrera [72]:

0,9A 
t=---

Bcos0B 

gdzie: t - średnia średnica ziarna,
B - szerokość połówkowa refleksu [rad],
J- długości fali stosowanego promieniowania rtg [nm],
0B - położenie kątowe refleksu.

(4.2)
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Do oceny miejscowych różnic w budowie fazowej oraz orientacji krystalograficznej
struktury krystalicznej warstw azotowanych wykorzystano dyfrakcję elektronów wstecznie
rozproszonych (EBSD) [150]. Badania wykonano zarówno na powierzchni azotowanej jak i na
przekrojach poprzecznych warstw. Badania prowadzono za pomocą mikroskopu skaningowe­
go Jeol 6300 (system Link Inca Oxford lnstruments) oraz mikroskopu Leo 136/Zeiss (system
HKL Technology- Channel 15).

Metoda dyfrakcji elektronów wstecznie rozproszonych umożliwia identyfikację orien­
tacji krystalicznej ziarna, opisanej trzema kierunkami: normalnym - prostopadłym do po­
wierzchni próbki (ND), kierunkiem walcowania - zgodnym z kierunkiem pochylenia próbki
(RO) oraz kierunkiem poprzecznym (TO). Przy badaniach powierzchni azotowanej (rys. 4.9.a),
kierunek walcowania jest kierunkiem prostopadłym do powierzchni warstwy . Kierunki nor­
malny i poprzeczny leżą natomiast w płaszczyźnie warstwy azotowanej. Przy badaniach
przekrojów poprzecznych warstwy (rys. 4.9.b) kierunek normalny jest prostopadły do po­
wierzchni azotowanej, natomiast kierunek walcowania i poprzeczny leżą w jej płaszczyźnie.
Orientacja ziaren uzyskana w wyniku analizy przedstawiona jest w postaci mapy barw -
kolor odzwierciedla orientację krystalograficzną zgodnie z trójkątem barw (rys. 4.1 O).

aj ~

kamera
kamera
/,1""'1,

(

~
Badana warstwa ---Badana warstwa

Rys. 4.9. Układ podstawowych kierunków przyjętych w badaniach metodą EBSD: a) przy ba­
daniu przekrojów poprzecznych warstw, b) przy badaniu powierzchni

<111>

<001> <101>

Rys. 4.1 O. Trójkąt zależności pomiędzy orientacją krystalograficzną i kolorem
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W analizie jakościowej przyjęto: dopasowanie minimum 5 linii przy błędzie 20 - 2,5°.
Standardowa powierzchnia wiązki elektronowej - 0,038 µm2

.

Analizie poddano również jakość linii Kikuchi. Zależy ona od składu chemicznego,
orientacji krystalograficznej oraz zgniotu [150] i jest rejestrowana w postaci skali szarości.
Zmiana tego parametru jest stosowana zwykle do oceny stopnia zrekrystalizowania mate­
riałów po odkształceniu plastycznym [6, 174, 175]. W analizie· wyników obraz rozkładu jako­
ści linii na badanych powierzchniach został wykorzystany do wykrywania obszarów austenitu
zmienionych w wyniku azotowania.

Właściwości eksploatacyjne
Badania twardości prowadzono metodą Knoopa przy obciążeniu O, 1 N za pomocą

mikrotwardościomierza T-2000 Mitutoyo. Dodatkowo wykonano pomiary z użyciem nanoin­
dentora XP (MTS Nano-instrurnents) przy zastosowaniu wgłębnika typu Berkovich, stosując
tzw. metodę CSM - Continous Stiffness Measurements. Metoda ta umożliwia pomiar twar­
doś~i oraz wyznaczenie modułu Younga na głębokości warstwy [20]. Na każdej próbce wy­
konano pomiary w 16 punktach oddalonych od siebie o 100 µm. Głębokość penetracji
wgłębnika wynikała z maksymalnego dopuszczalnego obciążenia (750 mN) i właściwości
warstwy.

Badania odporności na ścieranie prowadzono metodą kulka-tarcza. Stosowano kulkę
A'203 (99,6% Al203 o średnicy 6 mm, twardości 1800 HV i chropowatości Ra = 0,025 µm).
W standardowej próbie zużycia stosowano ruch obrotowy. Obciążenie kulki - 0,75 N -
dobrano na podstawie miejsca wystąpienia naprężeń maksymalnych w warstwie wierzchniej
wg równania Hertza. Prędkość liniowa wynosiła 30mm/s, natomiast drogę zużycia dobierano
w zależności od rodzaju warstwy, stosując kryterium głębokości śladu wytarcia w zakresie
0,5-1,2 µm. Podczas badania dokonano również pomiaru współczynnika tarcia. Głębokość
śladu wytarcia określono za pomocą profilometru mechanicznego Dektak 6M.

Prędkość zużycia K ustalono na podstawie zależności:

K=-V­
FN·S 

(4.3)

gdzie: V - objętość śladu zużycia [m3
);

FN- obciążenie normalne [N];
S - droga tarcia [m].

Badanie odporności na korozję wytworzonych warstw prowadzono metodą potencjo­
metryczną w roztworze 3% NaCI w temperaturze 19°C. Elektrodę odniesienia stanowiła elek­
troda Ag/AgCI. Określono również potencjał elektrochemiczny warstw w roztworze 3% NaCI.
Czas próby wynosił 1 i 24 h.
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5. WYNIKI BADAŃ
5.1. Wpływ aktywacji powierzchni na wzrost warstwy podczas azotowania

gazowego
5.1.1. Wpływ warunków rozpylania jonowego na mikrostrukturę warstw azotowanych

gazowo

Charakterystyki cieplne próbek
Wyznaczono przebieg zmiany temperatury próbek w procesie rozpylania dla wszyst­

kich stosowanych wartości gęstości prądu i napięcia. Prędkość nagrzewania i temperatura
maksymalna wsadu zależała od wartości gęstości prądowej i napięcia oraz od rodzaju gazu
(rys. 5.1).
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Rys. 5.1. Nagrzewanie próbek ze stali austenitycznej podczas rozpylania, dla różnych gazów
rozpylających i g~stości mocy wyładowania jarzeniowego: 1 - wodór, 2,7 W/cm2

; 2
-:-- azot, 2, 7 W/cm ; 3 - wodór, 4 W/cm2

; 4 - azot, 4 W/cm2
; 5 - azot, 6,8 W/cm2

Maksymalna temperatura próbki jest dla danego gazu rozpylającego funkcją iloczynu
napięcia i gęstości prądu, a więc funkcją gęstości mocy wyładowania jarzeniowego (rys. 5.2a i b).
Uzyskane wyniki potwierdzają stwierdzoną przez EI-Holssary'ego [75] zależność temperatury
od gęstości mocy.

Prędkość nagrzewania próbek nie jest prostą funkcją parametrów plazmy - zależy
w znacznej mierze od rodzaju użytego gazu. Dla azotu końcowa temperatura stali austeni­
tycznej jest znacznie wyższa niż dla wodoru, natomiast prędkość nagrzewania była większa
dla wodoru (rys. 5.1 ).
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Rys. 5.2. Zależność temperatury stali austenitycznej w procesie rozpylania od gęstości mocy
wyładowania jarzeniowego dla: a) azotu, b) wodoru

Azot jako gaz rozpylający
Azot podczas rozpylania powoduje częściowe naazotowanie powierzchni już przed

właściwym procesem azotowania gazowego. Intensywność tego azotowania przede wszyst­
kim zależy od warunków procesu rozpylania (napięcia i natężenia) wpływających na tempe­
raturę nagrzewania się warstwy powierzchniowej stali austenitycznej. Temperaturę najwyż­
szą osiągano w danych warunkach po ok. 10-14 min (rys. 5.1) i pozostawała ona niezmie­
niona podczas dalszego rozpylania [14]. yv badaniach warstw powierzchniowych stali auste­
nitycznej po rozpylaniu określono zmiany mikrostrukturalne warstwy wierzchniej oraz jej głę­
bokość podczas rozpylania w azocie [14, 19]. Niewątpliwie wzrost gęstości mocy powoduje
większe naazotowanie stali austenitycznej. Stwierdzono zmianę zawartości azotu w warstwie
pod wpływem rozpylania w azocie (rys. 5.3). Zawartość azotu w warstwie osiąga wartość
maksymalną dla gęstości mocy ok. 4 W/cm2 (TR = ok. 460°C) i następnie zmniejsza się.
Przebieg zmiany zawartości azotu odpowiada przemianom fazowym zachodzącym w war­
stwie wierzchniej stali austenitycznej w wyniku stosowania plazmy azotowej (rys. 5.4). Ob­
serwowano wytworzenie roztworu azotu w austenicie ujawniającego się w badaniach dyfrak­
cyjnych w postaci refleksów przesuniętych w kierunku mniejszych wartości kątów 20 w sto­
sunku do refleksów austenitu. Wyznaczona dla tego roztworu stała sieciowa (a= 0,368 nm)
odpowiada wartościom wyznaczonym dla fazy YN8

- Faza rl tworzy się przy gęstości mocy
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ok. 4 W/cm2 (TR = ok. 460°C) - rys. 5.4.a - krzywa 2. Obecność azotków w warstwie wierzch­
niej stwierdzono po jej nagrzaniu podczas rozpylania do temperatury > 500°C (rys. 5.4a -
krzywa 3 i rys. 5.4b). Równocześnie refleksy od fazy YNa przesunęły się w stronę większych
kątów, co wskazuje na zmniejszenie zawartości azotu w austenicie.

Temperatura TR ("CJ

100 300 400 S1. 510 550
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1.0 +-----,,.L-----------------ł

o.o -t-----------------------ł
0,0 1,0 2,0 3,0 4,0 5,0 6,0 7,0

Gęstość mocy [W/cm2]
Rys. 5.3. Zawartość azotu w warstwie wierzchniej stali austenitycznej w zależności od gęsto­

ści mocy wyładowania jarzeniowego, WOS

W warstwach rozpylanych obserwowano również zwiększoną zawartość tlenu, w sto­
sunku do materiału wyjściowego (rys. 5.5). Ocena podwyższonej zawartość tlenu w war­
stwach azotowanych plazmowa stali austenitycznej stanowi tematykę niektórych prac [8, 92].
Jednak zarówno jego pochodzenie jak i rola w tworzeniu warstwy n_!e jest wyjaśniona.
Stwierdza się podwyższoną zawartość tlenu (2-5%mas.), mimo stosowania różnego ro­
dzaju zabezpieczeń przed jego wnikaniem do atmosfery obróbczej. Wyniki niektórych prac
wskazują, że źródłem tlenu jest pasywna warstewka tlenków chromu, który po rozpylaniu
zawraca do warstwy [8]. Jednak zawartość tlenu w warstwach pasywnych na stali austeni­
tycznej, w badaniach własnych przeprowadzonych na nierozpylanej powierzchni, była niewy­
krywalna metodą mikroanalizy WOS (rys. 5.5 - punkt 3). Natomiast warstwy powierzchnio­
we tylko po rozpylaniu w azocie miały podwyższoną zawartość tlenu nawet do 2%mas. W pro­
cesie rozpylania, mimo stosowania gazu o wysokiej czystości i specjalnych zabezpieczeń (pu­
łapki tlenowe}, obserwowano wzrost zawartości tlenu, proporcjonalny do stosowanej gęstości
mocy plazmy (rys.5.5 - krzywa 1 ). Niewątpliwym źródłem jest tlen zaadsorbowany na po­
wierzchniach komory roboczej. Ponadto w wyniku procesu rozpylania następuje aktywacja
powierzchni. Jej wysoka reaktywność powoduje, że cała zawartość tlenu przedostającego się z
gazem rozpylającym do komory, jest adsorbowana przez aktywną powierzchnię i wiązana. Nie
można również wykluczyć dalszych zmian w składzie chemicznym powierzchni po zakończe­
niu procesu. Warstwy te mogą być jeszcze reaktywne w temperaturze pokojowej [88]. Podczas
azotowania gazowego następuje ponownie zwiększenie zawartości tlenu w warstwach (rys. 5.5
- krzywa 2). Przypuszcza się, że wynika to z zawilgocenia atmosfery obróbczej.
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Rys. 5.4. Dyfraktogramy warstwy wierzchniej stali austenitycznej rozpylanej azotem przy stoso­

waniu różnych gęstości mocy wyładowania jarzeniowego: 1 - 2,7 W/cm2 (TR~ 380°C);
2 - 4 W/cm2 (TR~ 460°C); 3 - 6 W/cm2 (TR~ 550°C); GXRD, Kacu, v = 1 °, b) do­
pasowanie azotków dla refleksów dyfrakcyjnych (dyfraktogram 3)

Stwierdzono istotny wpływ warunków rozpylania na głębokość warstwy azotowanej
gazowo. Głębokość warstw zależy od gęstości mocy wyładowania jarzeniowego stosowanej
podczas rozpylania azotem (rys. 5.6a), a tym samym od temperatury nagrzania warstwy po­
wierzchniowej (rys. 5.6b). Ze względu na różnice w morfologii mikrostruktury warstw oraz w bu­
dowie fazowej (rys. 5. 7) wyróżniono cztery charakterystyczne zakresy temperatury rozpylania
TR: I - >520°C, li - 400-520°C, Ili - 200-400°C, IV - <200°C.
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Rys. 5.5. Zawartość tlenu w warstwach powierzchniowych stali austenitycznej w zależności od
gęstości mocy wyładowania jarzeniowego: 1 - tylko rozpylanych i 2 - rozpylanych
i azotowanych gazowo, 3 - stan wyjściowy
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Rys. 5.6. Zależność głębokości warstwy azotowanej stali austenitycznej po azotowaniu gazo*
wym w 100% NH3, TA= 475°C, tA = 2 h ze wstępnym rozpylaniem plazmą azotową
od: a) gęstości mocy wyładowania jarzeniowego, b) temperatury nagrzania warstwy
wierzchniej podczas rozpylania
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Rys. 5.7. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali austenitycznej po azotowaniu gazowym
w 100%NH3/475°C/2h dla różnych zakresów temperatury rozpylania: a) zakres I,
TR> 520°C, b) zakres li, TR= 400-520°C, c) zakres Ili, TR= 200-400°C, d) zakres
IV, TR< 200°c; XRD, KaCo

Mikrostruktura warstw - I zakres temperatury
Mikrostruktura warstw azotowanych z tego zakresu temperatury nagrzania składa się

przede wszystkim z azotków, mimo że temperatura azotowania gazowego leży poniżej
S00°C (rys. 5. ?a). Refleksy od fazy YN są trudne do identyfikacji. Intensywność wszystkich
refleksów jest mała i nastąpiło ich częściowe połączenie się. Utrudnia to również jedno­
znaczną identyfikację faz azotkowych. Można jednak widocznym refleksom przypisać poło­
żenia charakterystyczne dla azotków żelaza typu e (Fe3N) i r (Fe4N) oraz azotku chromu
CrN (rys. 5.7a). Proces rozpylania azotem w warunkach dużej gęstości mocy wyładowania
jarzeniowego, powoduje naazotowanie stali (rys. 5.4a - dyfraktogram 3). Dominująca zawar­
tość azotków w warstwach azotowanej stali austenitycznej po azotowaniu gazowym w niskiej
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temperaturze(< 500°C) pozwala przypuszczać, że utworzenie azotków już w procesie rozpylania
powoduje ich uprzywilejowany wzrost - zamiast fazy YNb - podczas azotowania gazowego.

Mikrostruktura warstw- li zakres temperatury
Głębokość warstw azotowanych charakteryzuje się liniową.zależnością od temperatu­

ry nagrzania warstwy powierzchniowej podczas rozpylania. Przypuszcza się, że jest to spo­
wodowane naazotowaniem warstwy już podczas wstępnej obróbki aktywującej. Stopień na­
azotowania wzrasta ze zwiększaniem gęstości mocy wyładowania jarzeniowego (rys. 5.4),
czego wynikiem jest większa głębokość ostatecznej warstwy azotowanej uzyskanej po ob­
róbce gazowej. Warstwy tego zakresu wg dyfraktogramów zbudowane są przede wszystkim
z magnetycznej fazy YNb (rys. 5.7b). Badania prowadzone za pomocą mikroskopu sił magne­
tycznych wykazały jednak znacznie bardziej złożoną ich mikrostrukturę (rys. 5.8). Stwierdzo­
no obecność podwarstwy niemagnetycznej w obszarze przypowierzchniowym o głębokości
od jednego do kilku mikrometrów. Pod tą warstwą znajduje się podwarstwa magnetyczna
złożoną :z fazy y/, która stanowi zasadniczy składnik strukturalny warstwy. Pomiędzy pod­
warstwą magnetyczną a niemagnetycznym podłożem można wyróżnić ponownie obszar
niemagnetyczny o głębokości ok. 3-4 µm. Jest to najprawdopodobniej strefa zbudowana
z niemagnetycznej fazy ri, często obserwowana w warstwach azotowanych stali austeni­
tycznej (rys. 2.6).

a)
YNb magnetyczne

b)

o 20~LITI o 20µm

Rys. 5.8. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej - zakres li: a) MFM, b) AFM

Przeprowadzono analizę składu fazowego przypowierzchniowej warstwy niemagne­
tycznej dla małego kąta padania wiązki - 1 ° (rys.5.9). Analiza obejmowała obszar warstwy
o głębokości ok. 0,3 µm (rys. 4.8). Nie wyróżniono dodatkowych refleksów, umożliwiających
jednoznaczne ustalenie składu fazowego tej podwarstwy. Inne refleksy, oprócz fazy rl 
(rys. 5.9 - gwiazdka), obserwowano także przy braku warstwy niemagnetycznej. Odpowia­
dają one w przybliżeniu fazie Fe2N, Cr2N lub (Cr,Fe)iN.
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Charakterystyczną cechą warstw zawierających fazę rl są różnice w wartości stałej
sieciowej obliczonej na podstawie położenia refleksów dyfrakcyjnych pochodzących od róż­
nych płaszczyzn krystalicznych (rys. 5.1 O). Największą różnicę wykazuje wartość stałej sie­
ciowej obliczona dla płaszczyzny (200) i jest to zgodne z danymi literaturowymi [73, 78, 90,
131,171,187,192,193].
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Rys. 5.9. Dyfraktogram warstwy azotowanej stali austenitycznej ze wstępnym rozpylaniem wazo­
cie (zakres li - rys.5.6); GXRD, v = 1°, KaCu; * - faza typu Fe2N lub Cr2N
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Rys. 5.10. Zmiana wartości stałej sieciowej fazy r/ w stosunku do stałej sieciowej austenltu
obliczona na podstawie położenia refleksów dyfrakcyjnych pochodzących od różnych
płaszczyzn krystalicznych; obliczenia wykonano dla dyfraktogramu uzyskanego z wy­
korzystaniem promieniowania synchrotronowego o energii źródła E = 9,25174 kV
(rys. 2.1)

Badania cienkich folii na mikroskopie elektronowym wykazały, że w przypowierzch­
niowym obszarze niemagnetycznym warstwa ta ma charakter nanokrystaliczny lub amorficzny
(rys. 5.11). Warstwy o takiej budowie uzyskiwano podczas azotowania w plazmie [115, 161],
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chociaż w niektórych pracach negowano ich powstawanie [135]. W wyniku prowadzonych
badań własnych ustalono, że dla pewnych warunków rozpylania podwarstwa amorficzna
(nanokrystaliczna) stanowi charakterystyczny składnik mikrostrukturalny warstw azotowa­
nych stali austenitycznej. Obecność submikroskopowych wydzieleń na powierzchni warstw
stwierdzono również podczas obserwacji z użyciem mikroskopu sRaningowego (rys. 5.12).

a) b)

Rys. 5.11. Mikrostruktura podwarstwy niemagnetycznej: a) obszar nanokrystaliczny (amorficzny),
b) obraz pierścieni dyfrakcyjnych; TEM [26]

Rys. 5.12. Powierzchnia warstwy azotowanej stali austenitycznej z podwarstwą niemagnetycz­
ną. Widoczna drobnoziarnista budowa warstwy oraz linie poślizgu, SEM

Niemagnetyczność warstwy przypowierzchniowej potwierdziły również badania z wy­
korzystaniem spektroskopii Moessbauera (rys. 5.13). Stwierdzono, że podwarstwa ta jest
obszarem wielofazowym. Dopasowanie widm moessbauerowskich (rys. 5.13c) wskazuje, że
w skład tego obszaru wchodzą: austenit, niemagnetyczna faza YN8

, azotek żelaza Fe2N, au­
stenit węglowy r(C) oraz niezidentyfikowana faza. Obecność azotków Fe2N potwierdzono
także w badaniach rentgenowskich (rys. 5.9). Zaskakująca jest natomiast obecność węgla
w austenicie ze względu na małą jego zawartość w stali. Jednak większą zawartość węgla
w tym obszarze potwierdzono zarówno w badaniach SIMS (rys. 5.14) jak i XPS (tablica 5.1 ).
Dotychczas w warstwie azotowanej stali austenitycznej, w której nie występowała niemagne­
tyczna faza nanokrystaliczna obserwowano zjawisko przeciwne - mniejszą zawartość węgla
w tym obszarze. Podczas azotowania następowało „wypychanie" atomów węgla z obszaru
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tworzącej się fazy YN (rys. 5.14b). Występowanie takiego zjawiska potwierdzają także dane
literaturowe dotyczące azotowania jonowego [8, 54, 69, 76, 179]. Dodać należy jednak, że w
niektórych pracach [82, 125] obserwowano podobne zjawisko jak w prowadzonych bada­
niach własnych - przy powierzchni zawartości tlenu, azotu i węgla znacznie wzrasta. Poni­
żej zawartość węgla spada, a następnie wzrasta ponownie poza warstwą.
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Rys. 5.13. Widma Moessbauera dla warstwy azotowanej stali austenitycznej: a) brak podwar­

stwy amorficznej na powierzchni, b) z niemagnetyczną podwarstwą amorficzną,
oraz c) skład fazowy warstw

Badania prowadzone metodą SIMS potwierdziły również podwyższoną zawartość tle­
nu w obszarze przypowierzchniowym warstwy azotowanej (rys. 5.14a). Zasięg tego obszaru
pokrywa się z głębokością przypowierzchniowej podwarstwy niemagnetycznej (rys. 5.8).
Obecność tlenu na znacznej głębokości wskazuje na jego łatwe wnikanie i wiązanie w war­
stwie wierzchniej. Jest to szczególnie zaskakujące, biorąc pod uwagę ograniczoną mobil­
ność tlenu w stali. Sugeruje to występowanie tlenoazotków. Stanowią one częstą postać
obecności tlenu w warstwach azotowanych [106, 138, 140]. Badania metodą XPS przepro­
wadzone na azotowanej stali austenitycznej z powierzchniową podwarstwą niemagnetyczną
i bez tej warstwy potwierdzają taką hipotezę (tablica 5.1 ). W podwarstwie tej stwierdzono
obecność form utlenionego azotu, czego nie obserwowano w innych warstwach.

zc 



a)

t; 3....
!I
(/)a. 2E
i=.
,(,,)
-(() 1oc::t
~ o
2 o
E

~ 3,,...
!I~
~ 2

~ 1

t
~ o
(I) o.....
E

b)

Tlen

5 10 15 20
Odległość od powierzchni [µm)

Węgiel

5 10 15 20
Odległość od powierzchni [µm)

O 5 10 15

Odległość od powierzchni [µm]

5 10 15
Odległość od powierzchni [µm]

Rys. 5.14. Rozkład zawartości węgla i tlenu w warstwie azotowanej stali austenitycznej a) z nie­
magnetyczną podwarstwą amorficzną, b) bez tej podwarstwy

Tablica 5.1. Identyfikacja widm XPS dla warstwy azotowanej stali austenitycznej z niemagne­
tyczną podwarstwą amorficzną i bez tej podwarstwy

Z podwarstwą niemagnetyczną Bez podwarstwy niemagnetycznej

Nazwa Udział %at. Energia Dopaso- Nazwa Udział %at. Energia wlą- Dopaso-
wiązania wiązania, wanie wiązania zania, eV wanie

eV

N1s 0,05 0,64 399,60 CrNxOy N1s 1 9,46 397,36 CcN

N1s 0,12 1,36 398,37 Cr(NO2)x

N1s 0,83 9,88 397,04 CrN, FexN

1,0 11,88 1,0 9,46

C1s 0,02 0,93 288,30 C=O C1s 0,08 0,88 288,63 C=O

C1s 0,05 1,96 286,88 C-OH C1s 0,16 1,9 285,96 C-OH

C1s 0,21 8,54 285,48 C-N C1s 0,63 7,29 284,40 C-C

C1s 0,61 25,46 284,40 C-C C1s 0,13 1,51 282,59 Fe-C, Cr-C,
Ni-C

C1s 0,11 4,62 283,15 Fe-C, Cr-C,
Ni-C

1,0 41,51 1,0 8,8

Badania metodą mikroskopii elektronowej warstw powierzchniowych uzyskanych tylko
po rozpylaniu w azocie, potwierdziły obecność struktury nieuporządkowanej. Wykazuje ona
zarówno cechy amorficzności jak i orientację krystalograficzną ziaren austenitu (rys. 5.15).
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Pozwala to przypuszczać, że pojawienie się obszaru amorficznego zostaje zapoczątkowane
w trakcie rozpylania w wyniku fizycznego oddziaływania jonów z powierzchnią. Zjawisko takie
wielokrotnie obserwowano, także w przypadku plazmy niskoenergetycznej [88].

a) b)

c) d)

Rys. 5.15. Mikrostruktura warstwy wierzchniej stali austenitycznej po rozpylaniu w azocie: a)
obraz powierzchni ukazujący istnienie podstruktury zależnej od orientacji krysta­
licznej ziarna austenitu, b) powiększony obraz i c) dyfrakcja elektronowa z takiego
obszaru, d) obraz błędów ułożenia w warstwie;TEM

Badania składu chemicznego w obrębie warstwy azotowanej nie wykazały segregacji
pierwiastków substytucyjnych (rys.5.16). Jest to w zgodzie z analizą stanu zagadnienia i sta­
nowi podstawowy argument zwolenników teorii roztworowej. W warstwie azotowanej stwier­
dzono podwyższoną zawartość azotu (17,2-21,3% mas.) i tlenu (2,5-3,7% mas.). Charak­
terystyczny jest również rozkład węgla. Obserwowano jego podwyższoną zawartość
w podpowierzchniowej warstwie niemagnetycznej oraz w podwarstwie niemagnetycznej
zbudowanej z fazy YN8

•

Duża zawartość azotu jest niewątpliwie przyczyną występowania znacznych naprę­
żeń w warstwach, doprowadzających często do jej odkształcenia (rys. 5.12). Obecność mi­
krostruktury wskazującej na silne odkształcenia plastyczne stwierdzono także w podwarstwie
magnetycznej zbudowanej z fazy y/. Obserwowano dużą ilość dyslokacji, bliźniaków, błę­
dów ułożenia i granic ziaren o kształcie zębów piły (rys. 5.17). Badania dyfrakcji elektronowej
wykonane w tym obszarze nie potwierdziły jednak występowania fazy o wartości stałej sie­
ciowej, odpowiadającej fazie rl wyznaczonej na podstawie dyfrakcji rentgenowskiej. Stwier-
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dzono obecność struktury regularnej o sieci płasko-centrycznej i stałej sieciowej a= 0,37 nm.
Obserwowano również charakterystyczne powiększenie stałej sieciowej wyznaczonej na pod­
stawie odległości międzypłaszczyznowej d200. Obliczone tą metodą wartości stałej sieciowej
jak i wyznaczone zwiększenie stałej sieciowej a200 odpowiadają wartościom wyznaczonym
dla fazy YNa (rys. 2.9). Podobne problemy w identyfikacji fazy rl stwierdzono także w innych
pracach [62, 182]. Przypuszcza się, że faza YNb ze względu na dużą zawartość azotu jest
nietrwała w warunkach próżni i pod wpływem oddziaływania wiązki elektronów (w kolumnie
mikroskopu) ulega rozpadowi. Potwierdzają to również prowadzone badania własne.
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Rys. 5.16. Rozkład zawartości pierwiastków na przekroju poprzecznym warstwy azotowanej

stali austenitycznej, SIMS

Badania wykonane na przekrojach poprzecznych warstw azotowanych na stali austeni­
tycznej metodą EBSD (rys. 5.18) wykazują ograniczenia w identyfikacji struktury krystalicznej
w obrębie warstwy. Dopasowanie uzyskanych linii Kikuchi do struktury regularnej o sieci płasko­
centrycznej (austenitu) było możliwe tylko dla obszaru znajdującego się w pobliżu osnowy
(rys.5.18b), a więc dla małej zawartości azotu w warstwie. Nie uzyskano również dopasowania
dla żadnej fazy azotkowej. Równocześnie zaobserwowano, że obszar, dla którego brak jest
identyfikacji fazowej, charakteryzuje się gorszą jakością linii Kikuchi (rys. 5.1 Bc). Brak identyfika­
cji fazowej w obszarze o dużej zawartości azotu stwierdził również He i in. [92]. Tłumaczono to
obecnością dużych naprężeń oraz wzrostem gęstości defektów strukturalnych.

Uzyskane wyniki badań pozwalają ponadto stwierdzić, że warstwa uzyskana w pro­
cesie azotowania stali austenitycznej nie stanowi obszaru niezależnie zarodkującego. Wy­
raźnie widoczne są granice ziaren austenitu przechodzące w sposób niezakłócony od osno­
wy przez warstwę (rys. 5.18c). Obszar warstwy stanowi zmodyfikowaną w procesie azoto-

55



wania warstwę wierzchnią austenitu. Wyniki potwierdzają więc hipotezy sugerowane w in­
nych pracach (135, 158].

Rys. 5.17. Mikrostruktura podwarstwy magnetycznej warstwy azotowanej stali austenitycznej:
a) bliźniaki z licznymi dyslokacjami, b) obraz dyfrakcji elektronowej dla tego obsza­
ru, c) granica w kształcie piły, d) przypuszczalnie błędy ułożenia; TEM

a) b) c)

201tm ·

Rys. 5.18. Przekrój warstwy azotowanej a) obraz SEM, b) obraz identyfikacji orientacji krysta­
lograficznej dla kierunku RO, c) ,,obraz jakościowy" linii Kikuchi, EBSD (INCA Cri­
stal Oxford lnstruments)

Mikrostruktura warstw-Ili zakres temperatury
Głębokość warstw azotowanych uzyskanych dla tych warunków procesu rozpylania

charakteryzuje się dużym zróżnicowaniem (rys. 5.6). Niejednorodność składu fazowego tych
warstw ukazują natomiast dyfraktogramy (rys. 5.7c). Uzyskane warstwy azotowane były złożo­
ne albo tylko z fazy YN

8 (rys. 5.7c - dyfraktogram 1 ), albo mieszaniny faz ri i rl o różnym ich
udziale (rys.5.7 - dyfraktogramy 2 i 3). Należy podkreślić, że rozmieszczenie składników fa­
zowych nie było warstwowe, tak jak to obserwowano wcześniej (rys. 5.8). Stwierdzono zależ­
ność składu fazowego warstwy od orientacji krystalograficznej ziaren austenitu względem po­
wierzchni azotowanej. Szczególnym przypadkiem jest sytuacja, gdy magnetyczna faza YNb po-
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wstała tylko na ziarnach austenitu o kierunku [100] prostopadłym do powierzchni azotowanej.
Na ziarnach o innej orientacji występowała tylko faza YN8

, Obserwację tę potwierdzają zarówno
badania metodą dyfrakcji rentgenowskiej (refleks od fazy rl rejestrowano tylko dla płaszczyzn
{200} - rys. 5.19), jak i badania metodą EBSD i MFM (rys. 5.20). Podobne uprzywilejowanie
wzrostu warstwy złożonej z fazy rl mają pozostałe warstwy azotowane z tej strefy warunków
rozpylania. Obserwowano jednak, obecność fazy rl również na ziarnach o kierunku [111] pro­
stopadłym do powierzchni i pośrednich (rys. 5.7c - dyfraktogram 3).

Stwierdzono także, że obszar warstwy azotowanej, w którym występuje magnetyczna
faza rl (rys. 5.20b) charakteryzuje się największą głębokością (rys. 5.20a i c). Obserwacja
ta potwierdza dane literaturowe dotyczące kinetyki wzrostu warstwy azotowanej zależnej od
zawartości azotu w fazie YN [80, 107, 132, 147, 152, 162, 185).
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Rys. 5.19. a) dyfraktogram wartwy azotowanej z zakres Ili, b) zależność stałej sieciowej od
płaszczyzny krystalograficznej; XRD kaCo

Analiza wyników identyfikacji składników fazowych warstwy azotowanej wykonanej
metodą EBSD, pozwala stwierdzić, że w obszarze magnetycznym (faza rl), o większej za­
wartości azotu, pogarsza się jakość linii Kikuchi (rys. 5.20d, rys. 5.21). Ogranicza to możliwość
identyfikacji fazowej zwłaszcza w pobliżu powierzchni azotowanej (rys. 5.20e). Podobne wyniki
otrzymano w badaniach warstw azotowanych z zakresu li. Nie ustalono wówczas składu fazo­
wego dla przeważającej objętości warstwy azotowanej, charakteryzującej się wysoką zawarto­
ścią azotu (rys. 5.18). Jednocześnie w obszarze o niskiej jakości linii Kikuchi (rys. 5.22b)
stwierdza się występowanie największych odkształceń w strukturze krystalicznej (rys. 5.22c).

zs 



o,
ex,

a)

o

b)

c)

20µm. o 20~tm~ w~ 10



d)

e)

10.um 1011m 10itm

Rys. 5.20. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej rozpylanej azotem - Ili zakres temperatury (rys.5.6.): a) AFM, b) MFM, c) SEM,
d) EBSD - ,,obraz jakościowy" e) EBSD - obraz orientacji krystalograficznej ziaren dla kierunku RO, (INCA Cristal Oxford lnstruments)
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a) b)

Rys. 5.21. Obraz linii Kikuchi pochodzących z tego samego ziarna fazy YN: a) z obszaru silnie
zaciemnionego przy powierzchni, gdzie identyfikacja fazowa była ograniczona, b) z ob­
szaru warstwy w pobliżu osnowy, gdzie identyfikacja była możliwa; EBSD (HKL Tech­
nology)

Wzrost warstwy azotowanej stali austenitycznej zdeterminowany jest aktywnością jej
powierzchni w warunkach obróbki gazowej. Obserwowana nierównomierność głębokości
warstw jest więc efektem niejednorodnego oczyszczenia powierzchni z warstwy tlenków
w warunkach rozpylania charakterystycznych dla zakresu Ili (rys. 5.6). Brak jest jednoznacz­
nych danych dotyczących wydajności rozpylania dla azotu i wodoru na stali austenitycznej.
Wprawdzie wrażliwość stopnia rozpylania na orientację krystaliczną ziaren jest zjawiskiem
znanym [88, 154], ale obserwowane są różnice w tych relacjach w zależności od kombinacji
podłoże-gaz rozpylający. Innym czynnikiem decydującym o szybszym oczyszczeniu ziaren
o kierunku [100] prostopadłym do powierzchni może być różnica w grubości warstwy tlenko­
wej. W stopach typu Inconel [154] stwierdzono, że najcieńsze warstwy tlenków występują
właśnie na ziarnach o takiej orientacji. Sugeruje to, że w warunkach rozpylania opisanych
parametrami zakresu Ili, w skrajnym przypadku (rys. 5.20) oczyszczeniu podczas rozpylania
uległy tylko ziarna o najcieńszej warstwie tlenków.

W warstwach, w których występowała magnetyczna faza YNb (rys. 5.22) stwierdzono
zmiany orientacji krystalograficznej ziaren w obszarze między osnową a granicą występowania
fazy magnetycznej. Obszar ten zbudowany z niemagnetycznej fazy ri o małej zawartości azotu,
charakteryzuje małe zaciemnienie na „obrazie jakościowym" (rys. 5.23a). Zmiana orientacji kry­
stalograficznej jest w tym obszarze niewielka. Maksymalna wartość odchylenia orientacji krysta­
lograficznej w stosunku do obszaru ziarna znajdującego się poza warstwą wynosiła od 3 do 4°
(rys. 5.23b i c). Uzyskane wyniki badań zmian orientacji krystalograficznej wskazują, że wbudo­
wywanie azotu w strukturę austenitu powoduje jej odkształcenie. Potwierdzają również, że
w zakresie małych stężeń azotu, obszar warstwy stanowi zmodyfikowaną strukturę austenitu.

Przeprowadzone badania zarówno za pomocą mikroskopu sił magnetycznych jak i mi­
kroskopu elektronowego, nie potwierdziły obecności fazy amorficznej w mikrostrukturze war­
stwy azotowanej charakterystycznej dla warstw z zakresu li (rys. 5.8, rys. 5.11). Obserwo­
wano niekiedy wydzielenia płytkowe mające podobne cechy morfologiczne do składników
fazowych amorficznej (nanokrystalicznej) podwarstwy (rys. 5.24). Nie tworzą one jednak cią­
głej warstwy, tylko występują w postaci pojedynczych wydzieleń lub skupisk (rys. 5.24a i b).
Skupiska te osiągały większe rozmiary w niektórych obszarach (rys. 5.24d).
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a)

b)

Rys. 5.22. Przekrój poprzeczny warstwy azotowanej z zakresu Ili: a) obraz orientacji krystalograficznej dla kierunku RO, b) ,,obraz jakościowy"
linii Kikuchi, c) obraz stanu odkształceń w warstwie: kolor czerwony - odkształcenia maksymalne, kolor niebieski - minimalne;
(HKL Technology) .
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Rys. 5.23. Przekrój poprzeczny warstwy azotowanej· stali austenity~znej (rys. 5.22c· - pole
wyróżnione kwadratem): a) ,,obraz jakościowy"; strzałki - granica między osnową
a warstwą azotowaną, b) kontrast barwny obrazujący różnice w orientacji krystalo­
graficznej ziarna, skala 5°; c) zmiana orientacji krystalograficznej na granicy osno­
wa - warstwa azotowana wzdłuż linii 1, 2 i 3, względem punktów A, 8 i C; EBSD,
(HKL Technology)

e ,

a) b)

c)

Rys. 5.24. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej (zakres Ili): a) i b) obraz
wydzieleń płytkowych o strukturze amorficznej (nanokrystalicznej) c) dyfrakcja elek­
tronowa z takiego wydzielenia d) obszar pokryty skupiskami wydzieleń o dużej gę-
stości; TEM ·
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Mikrostruktura warstw -IV zakres temperatury
W procesie rozpylania w niskiej temperaturze <100°C nie tworzy się warstwa azoto­

wana. Badania dyfraktometryczne wykazują tylko niewielkie poszerzenie refleksu od auste­
nitu wywołane rozpuszczaniem się w nim azotu (rys. 5.7d). Określono stałą sieciową tego
roztworu: a = 0,364-0366 nm przy średniej zawartości azotu - 1.8% mas. Odpowiada to
wartościom wyznaczonym dla fazy J'Na (rys. 2.8).

Wodórjako gaz rozpylający
Wodór oddziałuje na powierzchnie materiału fizycznie i chemicznie. Stąd jego duża

skuteczność w oczyszczaniu powierzchni. Specyficzną rolę wodoru w procesie azotowania
jonowego wielokrotnie już omawiano w literaturze [90, 104, 107, 159]. Powierzchnia poddana
oddziaływaniu jonów wodoru nagrzewa się do niższej temperatury w porównaniu z azotem
- dla tych samych warunków gęstości mocy wyładowania jarzeniowego (rys. 5.2). Jedno­
cześnię:prędkość nagrzewania warstwy jest większa dla wodoru, mimo że wyższą tempera­
turę końcową otrzymuje się w przypadku zastosowania azotu (rys. 5.1 ). Wyższa temperatura
warstwy osiągana podczas rozpylania w azocie jest prawdopodobnie wynikiem większej ma­
sy jego jonów. Większa prędkość nagrzewania warstwy rozpylanej wodorem jest trudna do
jednoznacznej interpretacji. Może być spowodowana szybszym usuwaniem warstwy tlenko­
wej z powierzchni, stanowiącej w tych warunkach barierę cieplną.

Przeprowadzono analizę głębokości warstw uzyskiwanych po azotowaniu gazowym
i dla różnych warunków z użyciem wodoru. Stwierdzono, że głębokość warstwy zależy od
gęstości mocy wyładowania jarzeniowego (rys.5.25a), tak jak to obserwowano dla azotu
(rys. 5.6a).

Porównanie wyników azotowania przy rozpylaniu wodorem (rys. 5.25) i azotem
(rys. 5.6) pozwala stwierdzić, że efektywność rozpylania wodorem jest znacznie większa.
Nawet przy zastosowaniu bardzo małej gęstości mocy (< 1W/cm2), a tym samym niskiej
temperaturze powierzchni (TR < 100°C) dla wodoru uzyskano warstwy azotowane· podczas
obróbki gazowej (rys. 5.25b - zakres I). Otrzymano także warstwy o nierównomiernej ich
głębokości dla gęstości mocy 1,7-3,5 W/cm2 (TR= 150-320°C) - zakres li (rys. 5.25b).
Nierównomierność głębokości warstw jest jednak znacznie mniejsza niż ta określona po roz­
pylaniu azotem (rys. 5.6). Nadal jednak obserwuje się uprzywilejowanie wzrostu warstwy na
ziarnach o kierunku [100] prostopadłym do powierzchni. Badaniom poddano warstwy azoto­
wane z zakresu li parametrów rozpylania po polerowaniu. W efekcie obróbki mechanicznej
usunięto większą część objętości warstwy azotowanej. Badania wykonane metodą MFM
wykazały obecność zarówno magnetycznej fazy rl, jak i niemagnetycznej ri (rys. 5.26a).
Identyfikacja fazowa orientacji krystalograficznej ziaren wykonana metodą EBSD była możli­
wa tylko na części ziaren badanej warstwy - w obszarze występowania niemagnetycznej
fazy YN8 (rys. 5.26b). Równocześnie na analizowanej powierzchni nie stwierdzono obecności
ziaren o kierunku krystalograficznym [100] prostopadłym do powierzchni azotowanej
(rys. 5.26c). Wskazuje to, że na ziarnach o takiej orientacji występowała nieidentyfikowalna
metodą EBSD magnetyczna faza rl. Równocześnie w tym obszarze warstwa miała naj­
większą głębokość.
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Rys. 5.25. Zależność głębokości warstw azotowanych stali austenitycznej, rozpylanych wodo­

rem przy różnych wartościach napięcia i natężenia od a) gęstości mocy, b) tempe­
ratury nagrzewania podczas rozpylania; linie pionowe - zakresy o charaktery­
stycznych cechach mikrostrukturalnych
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Dla stosowanych warunków procesu rozpylania nie uzyskano po azotowaniu gazo­
wym warstw z dominującą zawartością azotków. Warstwy takie obserwowano w azotowanej
stali austenitycznej po rozpylaniu azotem w temperaturze >500°C (rys. 5.4a). Należy jednak
zaznaczyć, iż w dostępnym zakresie wartości gęstości mocy wyładowania jarzeniowego nie
osiągnięto przy rozpylaniu wodorem temperatury warstwy >500°C.

W warstwie azotowanej stali austenitycznej po rozpylaniu wodorem z gęstością mocy
>6 W/cm2 (zakres llla - rys. 5.25) stwierdzono w obszarze przypowierzchniowym również
występowanie cienkiej podwarstwy niemagnetycznej (rys. 5.27). Podwarstwa ma podobne
cechy do warstwy amorficznej (nanokrystalicznej) obserwowanej w warstwach azotowanych

i rozpylanych azotem.
Podobnie jak w azotowanych warstwach stali austenitycznej po rozpylaniu azotem, po­

między austenitycznym podłożem i podwarstwą magnetyczną (faza ri), obserwowano podwar­
stwę niemagnetyczną- faza ri. Badania metodą transmisyjnej mikroskopii elektronowej potwier­
dziły taką samą budowę warstwy jak po rozpylaniu azotem. Mikrostruktura podwarstwy złożonej
z fazy YNb charakteryzuje się dużą gęstością dyslokacji, licznymi błędami ułożenia i bliźniakami.
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Rys. 5.26. Mikrostruktura warstwy azotowanej z zakresu li: a) obraz rozkładu obszarów ma-
n gnetycznych i niemagnetycznych, MFM b) mapa barwna rozkładu orientacji krysta­

lograficznej ziaren dla kierunku ND, c) Identyfikacja kierunków krystalograficznych
dla kierunku ND, EBSD (INCA Cristal Oxford lnstruments)

a)

o

b)

j~-
. "....,

-\lf~:-
t.'

WA

o 3011m

podwarstwa nlemagnetyc.zna

Rys. 5.27. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej - wstępne rozpylanie wo­
dorem, zakres llla: a) MFM, b) AFM

Stwierdzono w tych warstwach również dużą zawartość azotu - 16-20,8%mas.
Odnotowano jednak różnice w zawartości azotu w zależności od mikrostruktury warstw.
W warstwach z zakresu Ili bez podwarstwy niemagnetycznej zawartość azotu wynosiła 16-
18,93/omas., a w zakresie llla - z przypowierzchniową podwarstwą niemagnetyczną - od
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18,3 do 20,8%mas. W warstwach azotowanych stali austenitycznej stwierdzono również
wzrost zawartości tlenu (rys. 5.28 - krzywa 2). Niewielki wzrost zawartości tlenu obserwo­
wano również w warstwach po rozpylaniu (rys. 5.28 - krzywa 1). Były to jednak wartości
znacznie mniejsze w porównaniu z warstwami rozpylanymi azotem (rys. 5.5- krzywa 1).

3,0 -----------------------,

o.o 1,0 2,0 3,0 4,0 5,0 6,0 7,0

Gęstość mocy (W/cm2]

Rys. 5.28. Zawartość tlenu w warstwach po rozpylaniu wodorem i po azotowaniu w zależności
od parametrów rozpylania: 1 - po rozpylaniu; 2 - po rozpylaniu i azotowaniu ga­
zowym; WOS

Podwyższenie temperatury warstwy podczas rozpylania w wodorze powoduje wzrost
zawartości ferrytu w warstwie wierzchniej (rys. 5.29). Natomiast wbudowane atomy różnych
pierwiastków, doprowadziły do utworzenia ich roztworu w austenicie - dodatkowy refleks
w pobliżu refleksu od austenitu (rys. 5.29 - dyfraktogramy 1 i 2). Głębokość warstwy
wierzchniej wytworzonej w wyniku rozpylania wzrastała z podwyższaniem gęstości mocy
wyładowania jarzeniowego dla plazmy wodorowej. Wbudowaniu ulegał zarówno wodór jak
i tlen (rys. 5.30). Analiza rozkładu tlenu przeprowadzona metodą SIMS wskazuje, że zawar­
tość tlenu zwiększa się z podwyższaniem wartości gęstości mocy wyładowania jarzeniowe­
go. Jednakże obszar tych zmian nie przekraczał głębokości 0,5 µm (rys. 5.30a). Badania
metodą WOS wykazały niewielką zmianę zawartości ze wzrostem gęstości mocy (rys. 5.28
- krzywa 1), co prawdopodobnie jest efektem uśrednionego pomiaru pochodzącego z głę­
bokości ok. 0,8 µm. W warstwie wierzchniej stali austenitycznej po rozpylaniu stwierdzono
także podwyższoną zawartość wodoru (do głębokości ok. 0,25 µm - rys. 5.30b). Jego za­
wartość była niezależna od parametrów stosowanej plazmy.

Oddziaływanie plazmy wodorowej podczas rozpylania spowodowało również istotne
zmiany mikrostruktury warstwy wierzchniej stali austenitycznej. Stwierdzono dużą gęstość
dyslokacji oraz bliźniaków w porównaniu z materiałem niepoddanym rozpylaniu (rys. 5.31),
wskazującą na odkształcenie plastyczne warstwy wierzchniej. Obserwacja ta pokrywa się
z odnotowanym w literaturze podpowierzchniowym wzrostem gęstości dyslokacji w wyniku
oddziaływania plazmy [5]. W warstwie wierzchniej zaobserwowano również znaczną ilość
wydzieleń ferrytu (rys. 5.31c). Potwierdza to wyniki badań dyfrakcyjnych (rys. 5.29).
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dla gęstości mocy wyładowania jarzeniowego: 1 - 2 W/cm2 (TR ~ 250°C), 2 -

0 4 W/cm2 (TR~ 340°C), 3 - 6 W/cm2 (TR~ 450°C), GXRD, Kacu, u= 3°

0,175

a)

105
V)
Ci. 104
E=

:~
103

C: 102

~ 101C:

~ 100
o 1 2 3 4 5

Odległość od powierzchni [~tm]

b)

10
5
------------

10° "-----------__,.o 2 3

Odległość od powierzchni [µm]
Rys. 5.30. Zawartość tlenu i wodoru w warstwie stali austenitycznej po rozpylaniu a) tlen,

b) wodór; gęstość mocy wyładowania jarzeniowego: 1 - 2 W/cm2
, 2 - 4 W/cm2

,

. 3 - 6 W/cm2, SIMS

1s 



a) b) c)

Rys. 5.31. Mikrostruktura warstwy wierzchniej stali austenitycznej rozpylanej wodorem: a) ob­
szar o dużej gęstości dyslokacji, b) bliźniak odkształcenia, c) obszar o dużej gęsto­
ści dyslokacji z wydzieleniem ferrytu; TEM

Nagrzewanie powierzchni w procesie rozpylania
W procesie rozpylania rodzaj gazu oraz temperatura, do jakiej nagrzewa się po­

wierzchnia stali austenitycznej są czynnikami decydującymi o mikrostrukturze i budowie fa­
zowej warstw azotowanych gazowo. Jak wynika z analizy stanu zagadnienia oraz badań
własnych, o efektywności procesu rozpylania może również decydować prędkość podwyż­
szania temperatury warstwy powierzchniowej stali austenitycznej podczas obróbki jonowej.
Dla oceny wpływu tego parametru przeprowadzono eksperyment pozwalający na zróżnico­
wanie prędkości nagrzewania powierzchni podczas rozpylania (rys. 4.6).

Badania za pomocą dyfrakcji rentgenowskiej potwierdzają istotne różnice w budowie fa­
zowej warstw azotowanych gazowo w zależności od szybkości nagrzewania warstwy wierzchniej
podczas rozpylania. Szybki wzrost temperatury warstwy podczas rozpylania (rys. 4.6 - cykl 1)
przyczynił się do poprawy efektywności tego procesu (rys. 5.32 - dyfraktogram 1 ). Wpływ
ten był szczególnie widoczny, gdy stosowano azot jako gaz rozpylający (rys. 5.32b). Stop­
niowy wzrost temperatury warstwy podczas rozpylania powoduje, że warstwy azotowane
gazowo są bardzo cienkie i w większości złożone z niemagnetycznej fazy ri. Odnotowano
mniejszą wrażliwość efektywności rozpylania w wodorze na szybkość grzania warstwy
wierzchniej. Niemniej jednak wpływ prędkości nagrzewania ujawnił się podczas azotowania
w atmosferze o mniejszej zawartości amoniaku (rys. 5.32b - 20% NH3). Otrzymano warstwę
zbudowaną z fazy rl o znacznie mniejszej zawartości azotu w porównaniu z warstwą uzy­
skaną po rozpylaniu z szybkim nagrzewaniem powierzchni.
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Rys. 5.32. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali austenitycznej rozpylanych wg różnych
cykli i z użyciem różnych gazów. 1 i 2 - cykl rozpylania wg rys. 4.6: a)'dla rozpy­
lania w wodorze, b) dla rozpylania w azocie, XRD, KaCo

Ponieważ podstawowym celem procesu wstępnego rozpylania jest usunięcie pasywnej
warstewki tlenków chromu, można przypuszczać, że obserwowane różnice wiążą się ze stop­
niem oczyszczenia powierzchni. Wodór jako gaz o silnych właściwościach redukujących jest
znacznie bardziej skuteczny niż azot. Czynnikiem niewątpliwie wpływającym na efektywność
usuwania tlenków jest także temperatura (rys. 5.6, rys. 5.25). Jednak uzyskane wyniki wskazują,
że nie tylko wartość temperatury, do jakiej nagrzewa się warstwa powierzchniowa, decyduje
o stopniu oczyszczenia. Końcowe wartości napięcia i natężenia podczas rozpylania oraz tempe­
ratura, do jakiej nagrzewa się powierzchnia, były jednakowe w obu stosowanych cyklach rozpy­
lania (rys. 4.6). Stąd można wnioskować, że istotnym czynnikiem decydującym o usunięciu war-
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stwy tlenków jest prędkość nagrzewania się powierzchni. Gradient temperatury, występujący
w warstwie powierzchniowej przy szybkim podwyższeniu parametrów rozpylania, prowadzi do
powstania naprężeń ściskających, mogących oddziaływać na proces usuwania warstewki tlen­
ków. Współczynnik rozszerzalności cieplnej austenitu jest 2,41-razy większy od współczynnika
rozszerzalności cieplnej tlenku chromu Cr2O3 [154], odpowiedzialnego za hamowanie procesu
azotowania gazowego. W warunkach szybkiego nagrzewania powierzchni tak znaczna różnica
w wartościach współczynników rozszerzalności jest źródłem dodatkowych naprężeń. Prowadzi
to do osłabienia przyczepności warstwy tlenków do podłoża i do ułatwionego ich usuwania.
Wpływ ten jest szczególnie istotny przy stosowaniu rozpylania w azocie, który w przeciwieństwie
do wodoru nie oddziałuje chemicznie (redukująca) na warstwę tlenków.

Naprężenia cieplne towarzyszące procesowi rozpylania są również prawdopodobną
przyczyną odkształceń plastycznych obserwowanych w warstwie wierzchniej rozpylanej stali
austenitycznej (rys. 5.31 ).

5.1.2. Inne metody aktywacji powierzchni

Metoda aktywacji może decydować o budowie fazowej warstwy azotowanej gazowo
(rys. 2.1 O). Wpływ aktywacji uwidacznia się ze zmniejszaniem zawartości amoniaku w at­
mosferze azotującej (rys. 5.32). Potwierdziły to również wyniki badań warstw azotowanych
uzyskanych w wyniku fosforanowania i azotowania gazowego o zmiennej zawartości amo­
niaku (rys.5. 33). Stwierdzono, że fosforanowanie i azotowanie gazowe w atmosferze o za­
wartości amoniaku poniżej 50% praktycznie nie powoduje tworzenia się warstw azotowanych
(rys. 5.33 - dyfraktogram 1). Wzrost zawartości amoniaku w atmosferze powyżej 70% do­
prowadził do wytworzenia warstw zawierających fazę rl (rys. 5.33 - dyfraktogramy 3 i 4).

3

0,235 0,225 0,215 0,205 0,195

Odległość międzypłaszczyznowa, d [nm]

Rys. 5.33. Dyfraktogramy warstw powierzchniowych stali austenitycznej po fosforanowaniu i azo­
towaniu gazowym w temperaturze TA= 475°C i tA = 2 h w różnych atmosferach azo­
tujących: 1 - 50% NH3, 2- 70% NH3, 3- 80% NH3, 4 -100% NH3; XRD, KaCo

0,255 0,245 0,185 0,175

s. 



Znacznie większą skuteczność aktywacji stwierdzono po zastosowaniu trawienia che­
micznego. Zawartość już 50% amoniaku w atmosferze azotującej powoduje tworzenie się fazy
rl w warstwach (rys. 5.34).

Porównując zawartość azotu w warstwach azotowanych uzyskanych po zastosowa­
niu różnych metod aktywujących stwierdzono, że najbardziej efektywną metodą aktywacji
powierzchni stali austenitycznych jest rozpylanie w wodorze, a następnie trawienie chemicz­
ne (rys. 5.35). Szczególna skuteczność oddziaływania wodoru, zwłaszcza stosowanego jako
gaz rozpylający, jest widoczna podczas azotowania w atmosferze o małej zawartości amo­
niaku. Niewątpliwie wynika ona z jego właściwości redukujących, ułatwiających usuwanie
warstwy tlenków.
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Rys. 5.34. Dyfraktogramy warstwy wierzchniej stali austenitycznej po azotowaniu w tempera­
turze TA= 475°C i tA = 2 h. Aktywacja powierzchni - trawienie chemiczne i azoto­
wanie w różnych atmosferach gazowych: 1 - 20% NH3, 2 - 50% NH3, 3 - 100%
NH3; XRD, KaCo
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Rys. 5.35. Zawartość azotu w warstwach azotowanych stali austenitycznej w zależn?ści od

warunków azotowania i sposobu aktywacji powierzchni: F - fosforanowanie, T -
trawienie chemiczne, R - rozpylanie w wodorze; TA= 475°C tA = 2 h
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Aktywacja powierzchni przez fosforanowanie polega nie tyle na usunięciu warstwy
tlenków, co na ich zastąpieniu przez aktywną warstwę konwersyjną. Można więc założyć, że
stan aktywacji jest jednorodny na całej powierzchni, niezależnie od orientacji krystalograficz­
nej ziaren w warstwie wierzchniej. Dostęp do powierzchni jest jednak utrudniony ze względu
na obecność warstwy fosforanowanej. Tłumaczy to konieczność stosowania dużych wartości
potencjału azotującego w celu wytworzenia w warstwach fazy rl o znacznej zawartości
azotu. Tylko w ten sposób zapewnia się niezbędne stężenie azotu przy powierzchni.

5.2. Wpływ azotowania gazowego na mikrostrukturę i wzrost głębokości
warstw

5.2.1. Kinetyka wzrostu warstw

Określono głębokość warstw azotowanych gazowo uzyskanych w różnych warunkach
azotowania gazowego (rys. 5.36a). Analiza otrzymanych wyników pozwoliła na dopasowanie
zależności funkcyjnych w zakresie temperatury 400-500°C w zależności od stopnia dyso­
cjacji amoniaku i temperatury azotowania (równanie 5.1, rys. 5.36b). Stwierdzono, że na głę­
bokość warstw najsilniej wpływa temperatura procesu. Należy dodać, że podwyższanie tem­
peratury jak i zwiększanie zawartości amoniaku w atmosferze azotującej powoduje wzrost
głębokości warstwy azotowanej.

(5.1)

gdzie: gA - głębokość warstwy [µm],
TA - temperatura [KJ,
aA - stopień dysocjacji.
R = 0,998; S = 0,07; F = 554

Krzywe wzrostu głębokości warstw w procesie azotowania w zależności od atmosfery
azotującej i temperatury (rys. 5.37a) wskazują na proces kontrolowany dyfuzją. Jednocześnie
porównanie krzywych doświadczalnych z krzywymi wzrostu obliczonymi na podstawie li prawa
Ficka dla austenitu w danych warunkach temperaturowych wskazuje, że prędkość wzrostu
warstw zawierających fazę YNb jest o prawie dwa rzędy wielkości większa (rys. 5.37b).

Analiza zależności głębokości warstwy azotowanej stali austenitycznej od temperatu­
ry i atmosfery azotującej (rys. 5.36) pozwala wyróżnić w zakresie temperatury 400-500°C
przynajmniej dwa zakresy kinetyki jej wzrostu. Granica tych zakresów występuje w tempe­
raturze 430-450°C. Obserwacja ta jest zgodna z wynikami uzyskanymi przez Suna i in.
[170] dla azotowania jonowego oraz Gemma'ego i in. [85-87] dla azotowania gazowego.
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Rys. 5. 36. Głębokość warstw azotowanych stali austenitycznej w zależności od warunków

azotowania gazowego, tA = 2 h: a) dane eksperymentalne, 1, 2 i 3 - krzywe wy­
znaczone na podstawie zależności 5.1 dla atmosfery zawierającej odpowiednio
20, 50 i 100% NH3; b) wizualizacja graficzna zależności 5.1

Analiza zmian głębokości w funkcji temperatury (rys. 5.38), pozwoliła na stwierdzenie,
że wyróżnione zakresy kinetyki wzrostu warstwy azotowanej charakteryzują różne wartości
energii aktywacji. Dla zakresu poniżej temperatury 440°C energia wynosiła ok. 148 kJ/mol,
natomiast powyżej tej temperatury - ok. 98 kJ/mol. Wartości te są znacznie mniejsze niż
wartość aktywacji procesu dyfuzji azotu w austenicie (168 kJ/mol [158, 170]). Podobną zmia­
nę energii aktywacji przedstawił również Sun i in. [170], chociaż wyznaczone przez niego
wartości odbiegały od podanych. Dotyczy to zwłaszcza wzrostu warstw w temperaturze po­
niżej 450°C. Mierzona przez Suna wartość energii aktywacji była znacznie większa od ener­
gii aktywacji dyfuzji azotu w austenicie.
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Rys. 5.37. Kinetyka wzrostu warstw azotowanych stali austenitycznej w zależności od tempe­
ratury azotowania w atmosferze 100% amoniaku: a) głębokość warstwy ustalona
doświadczalnie, b) głębokość warstwy obliczona z li prawa Ficka: 1 - TA= 400°C,
2-TA= 430°C, 3-TA= 475°C, 4-TA= 515°C

Rozkład zawartości azotu w warstwach azotowanych badano metodą spektrometrii
masowej jonów wtórnych SIMS (rys. 5.39). Stwierdzono, że wykazuje on cechy charaktery­
styczne rozkładów zawartości azotu dla warstw azotowanych jonowo [4, 101, 117, 124, 171,
185, 190, 193]. Na krzywych tych można wyróżnić dwa zakresy. Pierwszy o znacznej zawar­
tości azotu, wykazuje przegięcie charakterystyczne dla procesu dyfuzji, w którym współczyn­
nik dyfuzji zależy od stężenia (rys. 2.5 - krzywa 2 i 3). Drugi obszar o znacznie mniejszej
zawartości azotu, którego rozkład na przekroju warstwy ma charakter typowy dla procesu
dyfuzji, w którym współczynnik dyfuzji nie zależy od stężenia (rys. 2.5 - krzywa 1). Głębo­
kość obszaru pierwszego w badanych warstwach azotowanych odpowiadała głębokości
podwarstwy magnetycznej złożonej z fazy rl, a obszaru drugiego - podwarstwie niema­
gnetycznej złożonej z fazy YNa·
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Rys. 5.39. Zmierzony rozkład zawartości azotu w warstwie azotowanej stali austenitycznej dla
różnych warunków procesu azotowania, SIMS: 1 - TA= 475°C, 20% NH3, tA = 2 h,
2-TA= 475°c, 100% NH3, tA= 2 h, 3-TA= 475°c, 100% NH3, tA= 4 h

Przeprowadzona analiza porównawcza rozkładu zawartości azotu w warstwach azoto­
wanych stali austenitycznej, uzyskanych w procesie azotowania gazowego oraz w plazmie
[125, 136, 158], pozwala stwierdzić, że transport masy (azotu) i wzrost warstwy związane są
integralnie z mechanizmem jej tworzenia, a nie czynnikami technologicznymi (np. oddziały­
waniem fizycznym plazmy [137, 1781).

Zawartość maksymalna azotu w warstwach azotowanych zależy od warunków azoto­
wania gazowego: temperatury i składu atmosfery azotującej (rys. 5.40). W zakresie tempe­
ratury azotowania 400-500°C wyznaczono zależność funkcyjną tego parametru od tempe-
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ratury azotowania i stopnia dysocjacji amoniaku, opisaną równaniem 5.2. Stwierdzono, że
zwiększenie zawartości amoniaku w atmosferze azotującej wywierało bardziej znaczący
wpływ na zawartość azotu w warstwie azotowanej, niż podwyższenie temperatury azotowa­
nia (rys. 5.4b).

T 0.67
CN = 19,3-8,22 •a,+ 2,34· , --, --,., -~ T •a

A A 

(5.2)

gdzie: cN - stężenie azotu w warstwie [% mas.],
TA - temperatura [K],
aA - stopień dysocjacji;
R = 0,992; S = 0,46; F = 295

a)
20.------------------------------,

dane eksperymentalne
• 100% NH3

.......
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~
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Rys. 5. 40. Zawartość azotu w warstwach azotowanych stali austenitycznej w zależności od
warunków azotowania gazowego, tA = 2 h: a) dane eksperymentalne, 1, 2 i 3 -
krzywe wyznaczone na podstawie równania 5.2 dla atmosfery zawierającej odpo­
wiednio 20, 50 i 100% NH3; b) wizualizacja graficzna równania 5.2

76



5.2.2. Budowa fazowa i mikrostruktura warstw azotowanych gazowo

Badania dyfrakcyjne warstw azotowanych w temperaturze TA < 500°C wykazały róż­
nice w składzie fazowym zależne od temperatury i atmosfery azotującej (rys. 5.41). Magne­
tyczna faza rl jest zasadniczym składnikiem fazowym warstw uzyskanych podczas azoto­
wania w tej temperaturze. Położenie refleksów dyfrakcyjnych tej fazy zmienia się z zawarto­
ścią azotu zależną zarówno od temperatury jak i od atmosfery azotującej (rys. 5.40).

a)

0,255 0,235 0,215 0,195

Odległość międzypłaszczyznowa d [nm]
0,175

0,255 0,235 0,215 0,195 0,175

Odległość mlędzypłaszczyznowa d [nm]

Rys. 5.41. Dyfraktogramy warstwy wierzchniej stali austenitycznej po azotowaniu gazowym
w temperaturze: 1 - 400°C, 2 - 415°C, 3 - 475°C; a) 100% NH3, b) 20% NH3;

XRD, KaCo

Dla badanych warstw azotowanych obserwowano różnice w wielkości stałych siecio­
wych obliczonych na podstawie refleksów dyfrakcyjnych pochodzących od różnych płasz­
czyzn krystalicznych. Stwierdzono zależność stałej sieciowej od wskaźnika kierunkowego
Ahkl opisanego równaniem 2.3 (rys. 5.42). Zależność ta jest podkreślana w wielu pracach [92,
124, 128, 147]. Jest ona łączona z właściwościami mechanicznymi fazy rl o strukturze re-
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gularnej i sieci płasko-centrowanej. Dla tego typu struktury krystalicznej wartość modułu Yo­
unga jest również funkcją wskaźnika kierunkowego Ahkl [139]. Dotychczas nie podano jednak
podstaw wyjaśnienia tej zależności.
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Rys. 5.42. Zależność stałej sieciowej fazy YNb w warstwach azotowanych gazowo w różnej
temperaturze, w atmosferze 100% NH3, tA = 2 hod wskażnika kierunkowego Ahki;

GXRD, KaCu, v = 3°

0,05 0,3 0,35

(111)

Badania dyfrakcyjne w geometrii stałego kąta padania (v = 1 °) poza refleksami od­
powiadającymi fazie rl pozwoliły na ujawnienie dodatkowych refleksów (rys. 5.9 - gwiazd­
ka) niewykrywalnych metodą Bragga-Brentana, ze względu na ich małą intensywność. Re­
fleksy takie obserwowano we wszystkich badanych warstwach azotowanych. Intensywność
tych refleksów zwiększa się z podwyższaniem temperatury procesu (rys. 5.43). Badania przy
zwiększającym się kącie padania wiązki rentgenowskiej, umożliwiającym głębszą penetrację
w warstwę (rys. 4.8) wykazały, że faza ta dominuje w warstwie przypowierzchniowej. Świad­
czy o tym zmniejszanie się intensywności refleksów ze zwiększaniem kąta padania (rys.
5.44). Analiza położenia refleksów nie pozwoliła na jednoznaczne ustalenie ich pochodzenia.
Odpowiadały one w przybliżeniu fazom: (FeCr)2N, Cr2N lub Fe2N. Część istotnych refleksów
dla tych faz pokrywa się jednak z refleksami od fazy rl, część z nich natomiast różni się
nieco swoim położeniem od położenia refleksów faz (FeCrhN, Cr2N lub Fe2N wskazanych w
kartotekach (rys. 5. 45). Uwzględniając warunki tworzenia się warstwy azotowanej - nisko­
temperaturowe azotowanie - niewątpliWie dyfuzja pierwiastków substytucyjnych jest bardzo
ograniczona. Jest więc prawdopodobne tworzenie się faz azotkowych typu M2N (M - pier­
wiastki tworzące roztwór stały: Fe, Ni i Cr). Obecność tego typu faz w warstwach azotowa­
nych stali austenitycznej często dokumentowana jest w literaturze [3, 67, 71, 109]. Czynni­
kami dodatkowymi, wpływającymi na niedopasowanie refleksów dyfrakcyjnych może być
silne zdefektowanie struktury i duże naprężenia własne w warstwach.
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Rys. 5.43. Dyfraktogramy warstwy azotowanej stali austenitycznej w zależności od temperatury
azotowania: 1 - TA= 400°C, 2 - TA= 475°C, 3 - TA= 515°C, 100% NH3, tA = 2 h,
* - faza M2N; GXDR, v = 1°, KaCu
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Rys. 5.44. Dyfraktogramy z różnych głębokości warstwy azotowanej stali austenitycznej po

azotowaniu w temperaturze TA= 475°C, 100% NH3, tA = 2 h; * - faza M2N; GXRD,
v = 3°, 10°, 20°, KaCu
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Rys. 5.45. Położenie refleksów dyfrakcyjnych zidentyfikowanych w warstwie azotowanej stali
austenitycznej po azotowaniu w temperaturze TA= 475°C, 100% NH3, tA = 2 h,
wraz z danymi z kartotek dla azotków żelaza i/lub chromu

Badania z użyciem mikroskopu sił magnetycznych potwierdziły typowy obraz warstw
azotowanych zawierających fazę YN (rys. 5.46). W warstwach zawsze występuje podwarstwa
magnetyczna złożona z fazy rl o głębokości zależnej od warunków procesu azotowania.
Między tą podwarstwą magnetyczną i niemagnetycznym podłożem austenitycznym obser­
wuje się cienką podwarstwę niemagnetyczną. Na jej głębokość wpływa przede wszystkim
temperatura procesu (rys. 5.47).

Analiza rozkładu zawartości azotu i węgla w warstwach azotowanych (rys. 5.48) po­
zwoliła stwierdzić, że obszar niemagnetycznej fazy YN8 występuje w strefie zmniejszonej za­
wartości azotu. Jednocześnie w tym obszarze następuje wzrost zawartości węgla w porów­
naniu z osnową. Spowodowany jest on najprawdopodobniej "wypychaniem" atomów węgla
z obszaru tworzącej się warstwy. Taki rozkład węgla i azotu - omówiony już wcześniej -
jest charakterystyczny dla warstw azotowanych jonowo jak i węgloazotowanych [8, 69, 76, 179].
Uzyskano maksymalne łączne zawartości azotu i węgla w tym obszarze do 3,2% mas.
W warstwach azotowanych gazowo stwierdzono również znaczną zawartość tlenu: c0 = 1,8-
2A% mas.

Temperatura procesu azotowania gazowego TA> 500°C powoduje tworzenie się w war­
stwie dużej liczby azotków, wykrywanych metodą dyfrakcji w geometrii Bragga-Brentana
(rys. 5.49). W warstwach azotowanych w temperaturze 515°C niezależnie od zawartości NH3

w atmosferze ciągle wyraźne są refleksy od fazy YNb• Refleksy te nie występują już dla tem­
peratury procesu 570°C i atmosfery azotującej złożonej ze 100% amoniaku. Intensywność
wszystkich refleksów zmniejsza się. Ponadto znacznie zwiększają swoją szerokość łącząc
się ze sobą. Uniemożliwia to wiarygodną identyfikację powstałych azotków. Analizując poło­
żenie refleksów azotków charakterystycznych dla tego typu warstw azotowanych stali auste­
nitycznej (rys. 5.49b) można przypuszczać, że w warstwach pojawiły się azotki typu Fe3N,
Fe4N oraz CrN. Niezidentyfikowane refleksy mogą pochodzić np. od fazy rl. 
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Rys. 5.46. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej po azotowaniu w atmosfe­
rze 100% NH3 i temperaturze: a) TA= 500°C i b) TA= 400°C; MFM i AFM
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Rys. 5.47. Głębokość podwarstwy niemagnetycznej w warstwie azotowanej stali austenitycz­
nej w zależności od temperatury procesu azotowania i zawartości NH3 w atmosfe­
rze gazowej: 1 - 20% NH3 i 2 - 100% NH3

400 550

81



azot

6

~
5

x 4~a.
E 3.::..

•(.)-~
t:: 2t
(/)
C
(!,)-.E

o 5 10 15 20 25

Odległość od powierzchni [µm]
Rys. 5.48. Rozkład zawartości azotu i węgla w warstwie azotowanej stali austenitycznej w za­

leżności od warunków azotowania gazowego: 1 - TA= 400°C, 100% NH3, tA = 5 h,
2 - TA= 475°c, 20% NH3, tA = 4 h, 3 - TA= 475°c, 100% NH3, tA = 4 h; s1Ms

Duża zawartość azotu w warstwach azotowanych stali austenitycznej ma niewątpliwie
wpływ na wzrost naprężeń własnych, prowadzących do odkształcenia plastycznego w war­
stwie. Ze wzrostem zawartości azotu obserwuje się powstawanie charakterystycznego reliefu
na powierzchni (rys. 5.50). Prowadzą one także do powstawania pęknięć, a w skrajnych
przypadkach do odpadania warstwy (rys. 5.51).

Oszacowano stan naprężeń własnych w warstwach (GXRD, u= 5°) w zależności od
temperatury azotowania (rys. 5.52) przyjmując założenie Reussa [166]. Do obliczeń przyjęto
wartość modułu sprężystości austenitu (wartość ta dla fazy rl nie jest znana). Otrzymane
wyniki więc w sposób przybliżony oddają poziom naprężeń w warstwach azotowanych. Nie­
mniej jednak ich wzajemna zależność jest zachowana. Pozwala w sposób względny ocenić
zmiany zachodzące w warstwach azotowanych na stali austenitycznej w zależności od tem­
peratury azotowania. Należy jednak podkreślić, że oszacowany poziom naprężeń jest zgod­
ny z danymi literaturowymi [165, 180, 189].

Poziom naprężeń własnych w warstwie azotowanej z jednej strony jest rezultatem
naprężeń generowanych podczas jej tworzenia się, z drugiej strony natomiast, wynika ze
zdolności warstwy do przenoszenia tego naprężenia. Obserwacja mikroskopowa powierzchni
warstw azotowanych w temperaturze 400°C wskazuje tylko na niewielkie odkształcenia na
powierzchni (rys. 5.50a). Zwiększenie temperatury azotowania gazowego oraz wzrost za­
wartości amoniaku w atmosferze powoduje zwiększenie gęstości linii poślizgu oraz pęknięcia
(rys. 5.50c i d, rys. 5.51). Prowadzi to do relaksacji naprężeń powstałych podczas wzrostu
warstwy i w efekcie do zmniejszenia poziomu naprężeń własnych (rys. 5.52).
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Rys. 5.49. Dyfraktogramy warstwy azotowanej stali austenitycznej w temperaturze TA> 500°C

w atmosferze a) 20% NH3 i b) 100% NH3; tA = 2 h, * - refleksy od fazy y/; XRD,
KaCo
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Rys. 5.50. Powierzchnia warstwy azotowanej stali austenitycznej po azotowaniu gazowym w róż­
nych warunkach: a) TA= 400°C, 100% NH3, tA = 2 h; b) TA= 475°C, 20% NH3, tA = 2 h:
c) id) TA= 475°C, 100% NH3, tA = 2 h

I

Rys. 5.51. Powierzchnia warstw stali austenitycznej po azotowaniu gazowym w różnych warun­
kach: a) TA= 515°C, 100% NH3, tA= 2 h; SEM, b) TA= 570°C, 100% NH3, tA= 2 h;
strzałki - widoczne obszary po odpadnięciu warstwy
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Rys. 5.52. Zależność naprężeń własnych w warstwach azotowanych stali austenitycznej od
temperatury azotowania, 100% NH3, tA = 2 h

G Obecność znacznych naprężeń własnych w warstwach azotowanych stali austenitycz­
nej oraz jej gradientowy charakter wskazywane są jako przyczyny dużej szerokości refleksów
dyfrakcyjnych fazy rl. Ta ostatnia przyczyna jest szczególnie prawdopodobna, ponieważ faza
rl charakteryzuje się dużą rozpuszczalnością azotu (rys. 5.40). Jednak porównanie refleksów
uzyskanych dla różnej głębokości wnikania wiązki rentgenowskiej (rys. 5.44) wskazuje na nie­
wielkie zmiany ich szerokości połówkowej. Świadczą one o niedużym wpływie zmiany stężenia
azotu na głębokości warstwy na szerokość refleksów. Porównano refleksy od płaszczyzn {111}
warstw uzyskanych dla różnych warunków procesu azotowania (rys. 5.53). Zwiększenie za­
wartości amoniaku w atmosferze azotującej (wzrost zawartości azotu w warstwie azotowanej)
powoduje poszerzenie refleksów dyfrakcyjnych i zmniejszenie ich intensywności (rys. 5.53a).
Odwrotną zależność obserwuje się ze zwiększaniem temperatury azotowania (rys. 5.53b). Po­
twierdzać to może istotny wpływ naprężeń własnych warstwy na szerokość refleksów fazy rl. 

Oprócz wymienionych dwóch czynników mających wpływ na szerokość refleksów należy
uwzględnić również rozmiary krystalitów. Warstwy azotowane w temperaturze 475 i 515°C
w atmosferze 100% NH3 (rys. 5.54) mają drobnoziarnistą mikrostrukturę o rozmiarach ziaren ok.
200 nm. W warstwie azotowanej w temperaturze 515°C dodatkowo występują większe wydzie­
lenia najprawdopodobniej azotkowe. Badania przełomów warstw azotowanych w niższej tempe­
raturze nie pozwoliły stwierdzić obecności tego typu mikrostruktury. Jednak szerokość refleksów
dyfrakcyjnych dla tych warstw wskazuje, że z obniżaniem temperatury można uzyskiwać ich
bardziej drobnoziarnistą mikrostrukturę. Potwierdziły to badania powierzchni warstw azotowa­
nych w temperaturze 400°C wykonane za pomocą mikroskopu sił atomowych (rys. 5.55).
Stwierdzono obecność na powierzchni globularnych wydzieleń o rozmiarach ok. 100 nm, two­
rzących rodzaj reliefu (rys. 5.55a). W obrębie tych wydzieleń wyróżnić można jeszcze mniejsze
(rys. 5.55b). Mają one charakter ultra drobnych wydzieleń o rozmiarach rzędu od kilku do kilku­
nastu nanometrów. Jednocześnie obecność linii przebiegających w sposób niezakłócony przez
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wszystkie te obszary (rys. 5.55b - strzałki) sugeruje, iż nie są to niezależnie zarodkujące wy­
dzielenia, lecz stanowią one ciągłość z warstwą azotowaną.

a)

b)

T =475°C

100% NH3

Odległość międzypłaszczyznowa d [nm]

0,240 0,234 0,228

Odległość międzypłaszczyznowa d [nm]

0,204

Rys. 5.53. Fragmenty dyfraktogramów warstw azotowanych stali austenitycznej - szerokość
refleksów dyfrakcyjnych od płaszczyzn {111} w zależności od warunków azotowa­
nia: a) TA= 475°C, 1 - 20% NH3, 2 - 50% NH3, 3 - 100% NH3; b) 100% NH3:
1 - TA= 400°C, 2 - TA= 415°C, 3-TA = 475°C, 4- TA= 515°C; XRD, Ka:Co

Obliczenia rozmiarów krystalitów badanych warstw prowadzone na podstawie badań
dyfrakcyjnych potwierdziły dotychczasowe wyniki obserwacji, że w warstwach można uzy­
skiwać nanokrystaliczną ich budowę (tablica 5.2).

Badania prowadzone metodą EBSD (rys. 5.56 i rys. 5.57) na przekrojach poprzecz­
nych warstw potwierdziły spostrzeżenia, że pewne ich obszary można identyfikować przyjmu­
jąc strukturę regularną o sieci płasko-centrycznej (austenitu). Stwierdzono również, że stopień
dopasowania tej struktury w obrębie warstwy azotowanej zależy od warunków prowadzonego
procesu· azotowania (atmosfery i temperatury). Podwyższenie temperatury oraz zwiększenie
zawartości amoniaku w atmosferze powoduje wzrost głębokości warstwy, w której nie można
zidentyfikować linii Kikuchi.
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W mikrostrukturze warstwy azotowanej w temperaturze 515°C (rys. 5.57a) obserwo­
wano na granicach ziaren wydzielenia o dużej dyspersji - najprawdopodobniej azotków -
których rozmieszczenie pokryw a się z obrazem uzyskanym za pomocą mikroskopu skanin­
gowego (rys. 5.54d).

C)

Rys. 5.54. Obraz przełomu warstwy azotowanej stali austenitycznej azotowanej gazowo w 100%
NH3, w temperaturze a), b) i c) TA= 475°C i ,d) TA= 515°C, tA = 2 h; SEM

Tablica 5.2. Rozmiary krystalitów w warstwie azotowanej stali austenitycznej w zależności od
warunków azotowania gazowego: TA= 400-515°C, 100% NH3, tA = 2 h

Temperatura azo- Refleks dy- Rozmiar krystalitów [nm] Odkształcenie Mia[%]
towania, TA [0C] frakcyjny

400° (1, 1, 1) 2,60 1,036
(2,0,0) 2,04 1,689
(2,2,0) 1,96 1,435

415° (1, 1, 1) 6,62 2,223
(2,0,0) 3,21 1,428
(2,2,0) 2,48 1,214

475° (1, 1, 1) 9,29 0,344
(2,0,0) 5,14 0,306
(2,2,0) 3,60 0,471

515° (1, 1, 1) 12,60 0,12
(2,0,0) 6,57 0,12
(2,2,0) 6,92 0,29
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b)

0,5

0,0 0,25 0,5

____..,......._ o.o
0,75 urn

Rys. 5.55. Powierzchnia warstwy azotowanej stali austenitycznej: TA= 400°C, 100% NH3, tA= 2 h,
a) obraz reliefu, b) mikrostruktura warstwy wierzchniej, strzałki - linie odkształceń;
AFM

Szczegółowa analiza zmian mikrostruktury warstwy azotowanej wskazuje, że oprócz
braku możliwości identyfikacji faz w niektórych jej obszarach (blisko powierzchni), występują
również lokalne zmiany orientacji krystalograficznej ziaren austenitu w obrębie warstwy azo­
towanej.

W warstwach azotowanych stali austenitycznej uzyskanych w temperaturze 400°C
w atmosferze o zawartości 20% NH3 identyfikacja fazowa była możliwa w obrębie całej war­
stwy (rys. 5.56c, rys. 58). Obserwowano jednak zmiany orientacji krystalograficznej na ziar­
nach, które tylko częściowo wchodziły w obręb warstwy azotowanej (rys. 5.58c). Stwierdzo­
no, że maksymalne odchylenie orientacji krystalograficznej względem części ziarna, znajdu­
jącej się poza warstwą azotowaną wynosi ok. 7 stopni (rys. 5.58d ie).
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Rys. 5.56. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej po azotowaniu w warun­
kach: a) TA= 400°C, 100% NH3, tA = 5 h, b) TA= 475°C, 100% NH3, tA = 3 h,
c) TA= 400°C, 20% NH3., tA = 5 h, d) TA= 475°C, 20% NH3, tA = 3 h; 1 - SEM,
2 - .obraz jakościowy", 3 - mapa barwna orientacji krystalograficznej ziaren dla
kierunku RO, EBSO (INCA Cristal Oxford lnstruments)

b) c)

Rys. 5.57. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej po azotowaniu w tempera­
turze TA=515°C, 100% NH3, tA=2 h, a) obraz SEM, strzałki -wydzielenia po grani­
cach ziaren; b) .obraz jakościowy", c) mapa barwna rozkładu orientacji krystalogra­
ficznej ziaren dla kierunku RO; EBSO (INCA Cristal Oxford lnstruments)
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a) b) c)

d) {-3 4 4} <44-1;,,± 5deg {·3 4 4} <44-1;,,± 7deg {-3 4 4} <44-1 >± 8deg

'e) (2 4-11} <494>± 5deg {2 4-11} <494>± 6deg {2 4 -11} <494>± 7deg

Rys. 5.58. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej: a) przekrój poprzeczny
warstwy; SEM; b) ,,obraz jakościowy", EBSD; c) mapa barwna orientacji krystalo­
graficznych ziaren dla kierunku RO; strzałki - obszary ziarna o różnej orientacji
krystalograficznej; A i B - punkty odniesienia dla pomiaru różnic w orientacji kry­
stalograficznej; d) wizualizacja barwna obszarów o orientacji krystalograficznej
nieodbiegającej od wyznaczonej dla punktu A o więcej niż 5, 7 i 8 stopni; e) wizu­
alizacja barwna obszarów o orientacji krystalograficznej nieodbiegającej od wy­
znaczonej dla punktu B o więcej niż 5, 6 i 7 stopni; EBSD (INCA Cristal Oxford ln­
struments)

5.2.3. Wpływ temperatury i atmosfery na budowę fazową podczas wyżarzania

Atmosfera amoniaku
Analiza dyfraktogramów warstw azotowanych stali austenitycznej po wyżarzaniu wska­

zuje, że zmiana atmosfery wyżarzania wywierała decydujący wpływ na położenie refleksów
dyfrakcyjnych (rys. 5.59). Natomiast wpływ temperatury jest pomijalnie mały i potwierdzają to
również pomiary stałych sieciowych (rys. 5.60). Położenie refleksów dyfrakcyjnych odpowiada
zawartości azotu w warstwach. Dla atmosfery wyżarzania o zawartości 20% NH3 wynosi ona
9,98±0,82%mas., a o zawartości 50% NH3 - 12,13±0,64%mas. Cykliczne wyżarzanie wtem­
peraturze poniżej 500°C powoduje przesuwanie refleksów od fazy rl w kierunku większych
lub mniejszych wartości kąta 20 (zależnie od zawartości azotu). Wskazuje to na istnienie stanu
równowagi pomiędzy atmosferą wyżarzania i zawartością azotu w warstwie. Potwierdza także
roztworowy charakter tej fazy o szerokim zakresie rozpuszczalności azotu.
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a) b) C)

0,21 0,19 0,23 0,21 O, 19 0,23 0,21
Odległość Odległość Odległość

międzyptaszczyznowa d [nm] międzypłaszczyznowa d [nm] międzypłaszczyznowa d [nm]

Rys. 5.59. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali austenitycznej po wyżarzaniu w różnej
temperaturze i atmosferze amoniaku: a) Tw= 400°C, b) Tw= 475°C, c) Tw= 515°C;

r. 1 - bezpośrednio po azotowaniu, 2 - 50% NH3, 3 - 100% NH3, 4 - 20% NH3,
5 - 100% NH3; XRD, KaCo
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Rys. 5.60. Zależność stałej sieciowej fazy YNb od temperatury wyżarzania i składu atmosfery:
1 - stan wyjściowy, 2-20% NH3, 3- 50% NH3, 4-100% NH3

W warstwie nagrzanej do temperatury 515°C już w atmosferze zawierającej 50% NH3

zachodzi wydzielanie azotków. Podobny proces obserwowano w warstwach otrzymywanych
bezpośrednio w takich warunkach podczas azotowania (rys. 5.49). Zaskakująca jest nato­
miast mała zależność rozpuszczalności azotu w warstwie od temperatury procesu. Zjawiska
takiego nie obserwowano w warstwach uzyskanych bezpośrednio w danej atmosferze pod-
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czas azotowania gazowego - stała sieciowa zwiększa się stopniowo z podwyższaniem tem­
peratury (rys. 5.41). Wartości stałej sieciowej fazy rl oraz zawartość azotu w warstwach
bezpośrednio po azotowaniu są mniejsze niż uzyskane w analogicznych warunkach wyża­
rzania. Tłumaczyć to można znacznie większymi naprężeniami ściskającymi bezpośrednio
po azotowaniu w porównaniu ze stanem wyżarzonym. Stan naprężeń w warstwie podczas jej
tworzenia, oddziałuje hamująco na tworzenie się fazy rl podczas azotowania. Wyżarzaniu
natomiast poddano warstwy zawierające fazę rl o dużej stałej sieciowej (dużej początkowej
zawartości azotu). Powoduje to zajście części zmian związanych z odkształceniem osnowy
na etapie wytwarzania warstwy.

Atmosfera azotu
Badania dyfraktometryczne warstw wyżarzanych w atmosferze azotu (rys. 5.61)

wskazują na małe przesunięcia refleksów fazy rl w kierunku większych kątów 20, a więc
mniejszych wartości stałej sieciowej (rys. 5.62) z podwyższaniem temperatury wyżarzania.
Wyżarzanie w temperaturze 515°C powoduje wydzielanie się azotków w warstwie, podobnie
j;k podczas wyżarzania w atmosferze amoniaku. Natomiast obserwowane zmniejszenie
wartości stałej sieciowej fazy rl jest wywołane najprawdopodobniej przez efekt ciągłego
wzrostu warstwy azotowanej, co potwierdziły badania grubości warstw w warunkach wyża­
rzania (rys. 5.63).

0,26 0,23 0,21 0,19 0,18

Odległość międzypłaszczyznowa d [nm]
Rys. 5.61. Dyfraktogramy warstw ~zotowanych stali austenitycznej (TA = 475°c, tA = 2 h,

100% NH3) po wyżarzaniu w temperaturze: 1 - stan wyjściowy, 2 - Tw= 300°c,
3-Tw= 400°C, 4 -Tw= 430°C, 5-Tw= 475°C, 6-Tw= 515°C; XRD, Ka.Co
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Rys. 5.62. Zmiana wartości stałej sieciowej fazy r/ w zależności od temperatury wyżarzania;
tw = 4 h, 1 - stan wyjściowy
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Rys. 5.63. Wpływ temperatury wyżarzania w azocie (tw = 4 h) po azotowaniu na głębokość
warstwy azotowanej stali austenitycznej, 1 - stan wyjściowy

Próżnia
Analiza wyników badań (rys. 5.64) wskazuje, że podwyższanie temperatury podczas

wyżarzania w próżni powoduje zmniejszanie stałej sieciowej fazy rl. Powyżej temperatury
300°C następuje stopniowe przesuwanie refleksów fazy rl w kierunku większych kątów 20. 
Głębokość warstwy po wyżarzaniu nie odbiega od wyjściowej, stąd obserwowany efekt
wskazuje na stopniowe odazotowywanie warstwy w próżni i zmniejszanie stałej sieciowej.
Podwyższenie temperatury > 500°C powoduje całkowity rozpad fazy rl na azotki chromu
(CrN) oraz austenit. Uzyskane wyniki badań potwierdzają metastabilność fazy rl i szczegól­
ną jej wrażliwości na oddziaływanie próżni w podwyższonej temperaturze. Azotki wydzielają
się w takich warunkach już w temperaturze ok. 430°C (rys. 5.64b).
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Rys. 5.64. 0yfraktogramy warstwy azotowanej stali austenitycznej - pomiar in situ podczas
nagrzewania warstwy azotowanej stali austenitycznej do temperatury: a) Tw= 595°C,
b) Tw= 513°C; GXRD, promieniowanie synchrotronowe, E = 8,08478 keV, u= 10°

5.3. Właściwości eksploatacyjne warstw azotowanych stali austenitycznej

Warstwy otrzymane w różnych warunkach procesu azotowania gazowego poddano
badaniom podstawowych właściwości eksploatacyjnych. Dodatkowo - dla celów porównaw­
czych - wykonano badania na warstwach azotowanych ze wstępnym rozpylaniem azotem,
na których występowała amorficzna podwarstwa niemagnetyczna.

5.3.1. Twardość i moduł sprężystości

Wyniki pomiarów rozkładu twardości na przekroju warstw azotowanych stali austeni­
tycznej w dwóch różnych atmosferach (rys. 5.65) oraz zawartości azotu w tych samych wa­
runkach (rys. 5.66) wskazują na dużą ich zależność. Twardość wszystkich warstw azotowa­
nych uzyskanych w różnych warunkach prowadzonego procesu azotowania (rys. 5.67) jest
duża w porównaniu z twardością warstw azotowanych w temperaturze >500°C na stali
chromowej (900-1200HV). Obserwowano niewielki wzrost twardości warstwy azotowanej
z podwyższaniem temperatury azotowania do 515°C. W wyższej temperaturze twardość
warstwy zmniejsza się prawdopodobnie wskutek wydzielania się azotków. Zwiększenie za­
wartości amoniaku w atmosferze powoduje wzrost twardości (o ok. 200-400HV) najpraw­
dopodobniej w efekcie wzrostu zawartości azotu w warstwie. Podobną zależność obserwo­
wano dla modułu Younga (rys. 5. 68). W badanym zakresie temperatury i składu atmosfery
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azotującej moduł Younga E zmieniał się w zakresie od 200-250 GPa, co jest zgodne z da­
nymi literaturowymi [145].

W warstwach azotowanych gazowo ze wstępnym rozpylaniem azotem istotnym
składnikiem mikrostruktury jest przypowierzchniowa podwarstwa amorficzna (nanokrystalicz­
na). Badania rozkładu twardości na głębokości warstwy wykazały zarówno znacznie niższą
twardość warstwy w tym obszarze, jak i niższy moduł Younga w porównaniu z obszarem
magnetycznym złożonym z fazy YNb (rys. 5.69b).
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Rys. 5.65. Rozkład twardości na przekroju warstw azotowanych stali austenitycznej w tempe­

raturze TA= 500°C, tA = 2 h, w atmosferze: 1 - 20% NH3 i 2 - 100% NH3
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Rys. 5.66. Rozkład zawartości azotu na przekroju warstwy azotowanej na stali austenitycznej

w temperaturze TA= 500°C, tA = 2 h, w atmosferze: 1 - 20% NH3 i 2 - 100% NH3
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Rys. 5.67. Zależność maksymalnej twardości warstwy azotowanej stali austenitycznej od tem­

peratury i atmosfery azotującej: 1 - 20% NH3, 2 - 100% NH3

300

'cij' 250
Q.
~
UJ 200
CU
O)
C: 150::,
f?. 
~ 100'Oo
~

50

o
o 2 4 6 8 10 12 14 16 18

Zawartośc azotu [%mas]

Rys. 5.68. Zależność modułu Younga od zawartości azotu w warstwie azotowanej stali auste­
nitycznej
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Rys. 5.69 a) Rozkład twardości na głębokości warstwy azotowanej zawierającej podwarstwę
amorficzną b) zmiana wartości modułu Younga warstwy azotowanej na głębokości
warstwy: 1 - 20% NH3, TA= 475°C, tA = 2 h, obecna przypowierzchniowa warstwa
amorficzna o grubości ok. 0,5 µm, 2 - 100% NH3, TA= 475°C, tA = 2 h, brak war­
stwy amorficznej; (20)

500 2500

5.3.2. Właściwości tribologiczne

Warstwy azotowane stali austenitycznej uzyskane w zakresie temperatury 400-515°C
charakteryzują się wysoką odpornością na zużycie ścierne (rys. 5.70). W analizowanym za­
kresie temperatury odporność na zużycie ścierne wyrażona prędkością zużycia K nie zale­
żała od temperatury ani od zawartości amoniaku w atmosferze azotującej. Uzyskane warto­
ści prędkości zużycia są o rząd wielkości mniejsze niż dla warstwy azotowanej w temperatu­
rze 570°C i 3 rzędy mniejsze niż dla stali austenitycznej. Wyniki badań potwierdziły, że
obecność fazy rl w warstwach azotowanych podnosi odporność na zużycie ścierne, pod­
czas gdy wydzielenia azotków obniżają ten wpływ.
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Rys. 5. 70. Prędkość zużycia K warstw azotowanych stali austenitycznej w zależności od wa­
runków azotowania: 1 - 20% NH3, 2 - 100% NH3

W badaniach tribologicznych określono również współczynnik tarcia. W badanym za­
kresie warunków azotowania gazowego wynosił on 0,5-0,6 w kontakcie z Al2O3. Znacznie
mniejsze wartości współczynnika tarcia wyznaczono w badaniach warstw azotowanych
i rozpylanych azotem. Obecność amorficznej/nanokrystalicznej podwarstwy przypowierzch­
niowej powoduje obniżenie współczynnika tarcia nawet do wartości O, 12-0, 15 (rys. 5.71),
który stopniowo wzrasta z wydłużeniem drogi tarcia w efekcie tworzenia narostów na prze­
ciwpowierzchni [50]. Szczególne właściwości tribologiczne tej podwarstwy mogą być spowo­
dowane obecnością grafitu w jej strukturze (tablica 5.1).
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Rys. 5.71. Zależność współczynnika tarciaµ warstwy azotowanej stali austenitycznej od drogi
tarcia: 1- warstwa z podwarstwą amorficzną, 2 - bez tej podwarstwy [50]
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5.3.3. Odporność na korozję

Odporność korozyjna warstw azotowanych stali austenitycznej, należy do podsta­
wowych kryteriów ich użyteczności. Badania galwanostatyczne wykazały, że warstwy azoto­
wane stali austenitycznej charakteryzuje wysoki potencjał elektrochemiczny w porównaniu
z nieazotowaną stalą austenityczną (tablica 5.3). Stwierdzono zależność wartości potencjału
elektrochemicznego od parametrów azotowania [22]. Dla procesów azotowania w temperatu­
rze 400 i 415°C wyznaczone wartości potencjału elektrochemicznego porównywalne są
z metalami szlachetnymi. Potencjał elektrochemiczny warstw azotowanych w temperaturze
poniżej 475°C nie wykazywał zależności od składu atmosfery azotującej. Dopiero powyżej
temperatury azotowania TA = 500°C zaznaczyły się wyraźne różnice. Wynikają one prawdo­
podobnie ze zwiększenia zawartości azotków w warstwach azotowanych w atmosferze
100% NH3 (rys. 5.49). Obserwowany duży spadek potencjału warstw azotowanych w tempe­
raturze powyżej 415°C jest prawdopodobnie efektem wydzielenia się w tych warstwach azot­
ków typu M2N, których objętość względna zwiększa się z podwyższaniem temperatury pro­
cesu (rys. 5.43).

:1

Tablica 5.3. Potencjał elektrochemiczny warstw azotowanych w zależności od parametrów
procesu azotowania; wartości zmierzone względem elektrody Ag/AgCI, [mV]

Temperatura 400°C 415°C 450°c 475°c 515°c 570°c

100% NH3 +161±36 +182±28 +15±22 -43±49 -115±53 -329±56

20% NH3 +168±31 +173±39 -2±52 -31±42 -38±35 -55±42

austenit -430±26

Badania potencjometryczne potwierdziły także dobre właściwości antykorozyjne tych
warstw po azotowaniu w temperaturze poniżej S00°C (rys. 5.72). Wartości prądu korozyjne­
go warstw azotowanych w temperaturze poniżej 515°C są o rząd wielkości mniejsze w po­
równaniu ze stalą austenityczną. Potencjał przebicia w przypadku warstw azotowanych
w temperaturze 400 i 415°C ponad dwukrotnie przewyższa wartość dla stali austenitycznej.
Podkreślić należy mały wpływ atmosfery azotującej na zachowanie korozyjne warstw azoto­
wanych. Dopiero w warstwach wytworzonych w temperaturze 570°C obserwowano wpływ
składu atmosfery azotującej. Zwiększenie zawartości amoniaku w atmosferze spowodowało
znaczne pogorszenie odporności korozyjnej w porównaniu ze stalą austenityczną. Obser­
wowane zjawisko jest zgodne z zależnością potencjału elektrochemicznego od warunków

procesu azotowania (tablica 5.3).
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Prowadzono badania stanu powierzchni warstw azotowanych stali austenitycznej po
próbach odporności korozyjnej. Na powierzchni czystej stali austenitycznej obserwowano
zmiany charakterystyczne dla korozji wżerowej w obecności jonów chlorkowych, równomier­
nie pokrywające całą badaną powierzchnię (rys.5.73a). Stan powierzchni warstw azotowa­
nych w temperaturze 400 i 415°C po badaniach potencjometrycznych był bardzo dobry.
Stwierdzono obecność tylko pojedynczych zmian, świadczących o przebiegających proce­
sach korozyjnych (rys.5.73b, ci d). Prawdopodobnie obecność wydzieleń azotków lub drob­
nego uszkodzenia powoduje przebicie warstwy w warunkach wysokiego potencjału polary­
zacyjnego.

b)

c) d)

Rys. 5. 73. Obraz powierzchni po próbie korozyjnej: a) korozja wżerowa stali austenitycznej,
b) zmiany na powierzchni warstw azotowanych w TA= 400°C, 20% NH3; tA = 5 h,
c) warstwa azotowana w TA= 400°C w 100% NH3, tA = 5 h, d) obszar poti warstwą,
w rejonie, w którym nastąpiło przebicie warstwy, tak jak to pokazano na rys. c); SEM

Zmiany obserwowane na powierzchni warstw azotowanych w zakresie temperatury
450-500°C mają również charakter lokalny (rys. 5.74). Jednakże gęstość zmian korozyj­
nych znacznie wzrosła. Charakter zamian na powierzchni wskazuje, że proces korozji rozpo­
czyna się najczęściej w pobliżu istniejących w warstwie wydzieleń azotków.
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a) b)

Rys. 5.74. Zmiany korozyjne na powierzchni azotowanej w temperaturze TA= 475°C, w 100% NH3;
SEM

Podwyższenie temperatury azotowania (TA > 500°C) powoduje wydzielanie się azot­
ków (rys. 5.49). Odporność korozyjna warstw azotowanych powyżej 500°C znacznie się
zmniejsza w porównaniu z warstwami uzyskanymi w niższej temperaturze azotowania
(< 500°C). Korozja ma również charakter lokalny, a gęstość zmian korozyjnych zwiększa się
z podwyższaniem temperatury azotowania (rys. 5.75 i rys. 5.76). W warstwach azotowanych
w 515°C szczególnie podatne na korozję są granice ziaren. Wiąże się to prawdopodobnte
z obecnością wydzieleń azotków obserwowanych w tych w~rstwach na granicach ziaren
(rys. 5.54d, rys. 5.57a). Naruszenie spójności warstwy w obecności znacznych naprężeń
ściskających prowadzi do rozległego jej zniszczenia (rys. 5.75). Podobny efekt obserwuje się
także w warstwach azotowanych poniżej 500°C (rys. 5.74b), choć w znacznie mniejszym
stopniu. Warstwy azotowane w 570°C są zbudowane przede wszystkim z azotków (rys. 5.49).
Znaczne zmiany korozyjne obserwowane w tych warstwach po badaniach potencjometrycz­
nych (rys. 5.76) są efektem stopniowego przechodzenie żelaza i niklu do elektrolitu (rys. 5.77).
Degradacja postępuje stopniowo w głąb warstwy (rys. 5.76).

a) b)

Rys. 5.75. Zmiany korozyjne~ warstwie ~zotowanej w temperaturze TA= 515°c, 100% NH3,

tA = 2 h, po badaniach korozyjnych a) obraz powierzchni, b) przekrój poprzeczny
warstwy; SEM
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a) b)

Rys. 5.76. Zmiany korozyjne w warstwie azotowanej w temperaturze TA= 570°C, 20% NH3,

tA = 2 h, po badaniach korozyjnych: a) obraz powierzchni, b) przekrój poprzeczny
warstwy; SEM [22]

SE. 255 •

CrKo.

Nił:8_

Fc:K.o,

Rys. 5.77. a) Obraz powierzchni warstwy azotowanej TA= 570°C, 20% NH3, tA = 2 h; SEM ·
oraz rozkład powierzchniowy pierwiastków: b) Ni, c) Cr, d) Fe; EOS
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6. ANALIZA WYNIKÓW BADAŃ
6.1. Analiza zjawisk zachodzących podczas niskotemperaturowego

azotowania stali austenitycznej

Zjawiska zachodzące podczas azotowania niskotemperaturowego mają złożony cha­
rakter i ich przebieg jest zdeterminowany wieloma czynnikami. Wyniki prowadzonych badań
wskazują, że zarówno zmiany w warstwie wierzchniej wskutek oddziaływania plazmy jak i pa­
rametry technologiczne procesu azotowania gazowego wpływają na kształtowanie warstwy
azotowanej. Wszystkie te czynniki przede wszystkim wpływają na transport azotu:

-w atmosferze gazowej do powierzchni warstwy,
- na granicy fazowej gaz-warstwa wierzchnia,
- w warstwie.
Decydującym czynnikiem transportu azotu z atmosfery gazowej do powierzchni stali

austenitycznej jest zawartość nośnika azotu (amoniaku) w atmosferze oraz dodatek innych
gazów rozcieńczających. Stosowano standardowe atmosfery azotujące, złożone z amoniaku
i produktów jego dysocjacji. Stwierdzono na podstawie wyników badań, że poprzez sterowa­
nie warunkami procesu - temperatury i składu chemicznego atmosfery można oddziaływać
na morfologię mikrostruktury warstwy, a tym samym na jej kinetykę wzrostu i właściwości
użytkowe. Warunkiem koniecznym do realizacji procesu niskotemperaturowego jest zapew­
nienie odpowiedniego stanu aktywacji powierzchni. Stosowanie konwencjonalnych metod de­
pasywacyjnych (np. fosforanowanie czy trawienie chemiczne) także umożliwia prowadzenie
procesu azotowania w niskiej temperaturze i wytworzenie warstw złożonych z magnetycznej
fazy rl. Dowodzi to, że tworzenie wakansów w procesie azotowania jonowego nie jest pod­
stawową przyczyną powstawania tej fazy. Powstawanie fazy YNb zachodzące w stabilnych
termodynamicznie warunkach azotowania gazowego, pozwala również stwierdzić, że jej two­
rzenie nie jest efektem nadmiaru energii jonów azotu oddziałujących z powierzchnią oraz
wytwarzania stanów nierównowagowych (137, 178].

Ustalono, że transport azotu przez granicę fazową w procesie azotowania stali auste­
nitycznej może stanowić krytyczne stadium kształtowania się warstwy azotowanej. Warstwa
pasywna na powierzchni uniemożliwia wnikanie azotu i tworzenie się warstwy azotowanej.
Rozpylanie jonowe w przypadku stali austenitycznej powoduje usunięcie pasywnej warstwy
tlenków stanowiącej barierę dla procesu azotowania oraz wzrost liczby centrów aktywnych
odpowiedzialnych za proces adsorpcji na powierzchni stali poprzez zwiększenie stężenia
defektów powierzchniowych. Stwierdzono ponadto, że w materiale polikrystalicznym orienta­
cja krystalograficzna ziaren austenitu względem powierzchni azotowanej wpływa na efek­
tywność aktywacji podczas rozpylania jonowego. Czynnik ten jest jedną z przyczyn nierów­
nomiernego wzrostu warstwy azotowanej (rys. 5.6, rys. 5.25). Ze względu na efektywność
rozpylania uprzywilejowane są ziarna o kierunku <100> prostopadłym do powierzchni azoto­
wanej (rys. 5.20). Dodatkowym czynnikiem poprawiającym skuteczność rozpylania jest efekt



cieplny towarzyszący oddziaływaniu plazmy na powierzchnię austenitu. Szybki wzrost tem­
peratury przyczynia się do lepszego oczyszczenia powierzchni (rys. 5.32). Ponadto napręże­
nia cieplne są prawdopodobną przyczyną zwiększenia stężenia defektów powierzchniowych
(rys. 5.31) mającego wpływ na możliwości adsorpcyjne powierzchni. Zastosowanie rozpyla­
nia jonowego jako obróbki aktywującej umożliwia zmniejszenie zawartości amoniaku w at­
mosferze niezbędnej do utworzenia warstw azotowanych zbudowanych z fazy y/. Szczegól­
nie dobre wyniki aktywacji uzyskuje się stosując wodór jako gaz rozpylający. Rozpylanie
w wodorze, pozwala nie tylko na obniżenia zawartości amoniaku w atmosferze niezbędnej
do uzyskania fazy rl, ale także umożliwia powstawanie w tych warunkach fazy o dużej za­
wartości azotu (ok. 9%mas. - rys. 5.35).

Dyfuzja azotu i wzrost warstw zawierających fazę r/ jest ważnym stadium procesu
azotowania niskotemperaturowego. Obecnie dominuje pogląd, że faza rl jest przesyconym
roztworem azotu w austenicie [107, 122, 171, 192]. Brak jest hipotezy, o mechanizmach
uzyskiwania tak dużego stopnia przesycenia (20%mas. azotu przy 218%mas. wg układu
równowagi) w warunkach obróbki gazowej. Większość wyników badań niskotemperaturowe­
go azotowania stali austenitycznej dotyczy azotowania z użyciem plazmy. Stąd uzyskanie
stanu nierównowagowego łączone jest z wysokim stanem energetycznym oddziałujących
jonów azotu. W prowadzonych badaniach własnych wykazano jednak, że utworzenie warstw
zawierających fazę rl jest również możliwe w termodynamicznie równowagowych warunkach
azotowania gazowego. Dlatego, przyjęcie hipotezy roztworu przesyconego dla tej fazy jest
trudne do akceptacji. Stała sieciowa austenitu w temperaturze 500°C wynosi ok. 0,3635 nm
(rys. 6.1), odpowiada więc w przybliżeniu, zgodnie z równaniem 6.1. [164], rozmiarowi ko­
mórki austenitu nasyconego azotem do zawartości ok. 8,6%at. (2,3%mas.). Wielkość ta jest
zgodna z danymi literaturowymi podającymi rozpuszczalność azotu w temperaturze ok.
500°C właśnie na tym poziomie [118, 164]. Taka zawartość azotu w austenicie w temperatu­
rze pokojowej uzasadnia otrzymanie roztworu przesyconego w wyniku chłodzenia. Nie tłu­
maczy natomiast dużej zawartości azotu w wytworzonych warstwach azotowanych stali au­
stenitycznej.

a= a0 +0,000783·xc +0,000861-xN (6.1)

gdzie: xc i XN - oznaczają udziały procentowe (atomowe) odpowiednio węgla i azotu w au­
stenicie,

a0 - stała sieciowa austenitu - 0,356 nm.
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Rys. 6.1. Zależność stałej sieciowej stali austenitycznej X10CrNi18-9 od temperatury wyża­
rzania; GXRD, v = 10°, promieniowanie synchrotronowe E = 8,08478 keV

ęzybkość wzrostu warstwy jest również czynnikiem trudnym do interpretacji przy za­
łożeniu, że faza YN wytworzona w procesie azotowania jest roztworem przesyconym. Wartość
współczynnika dyfuzji w austenicie jest bardzo mała (równanie 2.6). Pozwala na uzyskanie
w kilkunastogodzinnym procesie azotowania warstw o grubości rzędu mikrometra (rys. 5.37b).
Natomiast w warstwach zawierających fazę rl szybkość ich wzrostu jest przynajmniej 50-
60 razy większa (rys. 5.37a).

Powstawaniu fazy rl w warstwach azotowanych jonowo już w pierwszych sekundach
procesu towarzyszą bardzo duże naprężenia ściskające - rzędu 2 GPa. Wynika to z badań
prowadzonych ,,in situ" przez Sienza i in. [165]. Naprężenia własne w warstwach azotowa­
nych jonowo szacowane metodą dyfrakcyjną są na podobnym poziomie [180, 189]. Podobne
wyniki pomiaru naprężeń uzyskano w badaniach własnych (rys. 5.52). Generowanie tak du­
żych naprężeń można wyjaśnić przyjmując hipotezę, że w warunkach procesu azotowania
przebiega przemiana fazowa austenitu w fazę rl. Uwzględniając znaczne różnice w warto­
ści stałej sieciowej fazy rl i austenitu (ponad 10% - rys. 5.1 O) należy rozważyć teorię kla­
syczną przemian fazowych uwzględniającą energię odkształcenia. Potencjał termodyna­
miczny do utworzenia zarodka w takich warunkach określa zależność [68]:

(6.2)

gdzie: b.gs - energia odkształcenia sprężystego przypadającą na jeden atom,
g - potencjał termodynamiczny faz: rl i r (austenitu) na jeden atom,
a- energia powierzchniowa,
r, - współczynnik kształtu,
n - liczba atomów w zarodku.

Wartość energii sprężystości t..gs jest znacznie większa dla wydzieleń koherentnych.
Energia powierzchniowa a jest natomiast odpowiednio mniejsza w porównaniu z wydziele-
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niami niekoherentnymi [68]. Zależność 6.2 wskazuje, że dla małego zarodka, czynnik po­
wierzchniowy stanowi istotny składnik energii całkowitej. W takim układzie uprzywilejowane
jest zarodkowanie koherentne. Energia odkształcenia zwiększa się ze wzrostem rozmiarów
zarodka i prowadzi do utworzenia granicy niekoherentnej. Wywołuje to wprawdzie wzrost
energii powierzchniowej, ale jednocześnie powoduje zmniejszenie energii odkształcenia
sprężystego stanowiącej podstawowy składnik energii całkowitej. Wartość naprężeń spręży­
stych towarzyszących przemianie wpływa więc zarówno na charakter granicy fazowej (kohe­
rentna, niekoherentna) jak i rozmiary zarodków nowej fazy. Poziom naprężeń towarzyszą­
cych przemianie sprzyja tworzeniu ziaren o małych rozmiarach. Istnienie takich mikrostruktur
potwierdzają zarówno wyniki badań dyfrakcyjnych (rys. 5.53, tablica 5.2) jak i badań mikro­
skopowych (rys. 5.54, rys. 5.55). Tworzące się w wyniku przemiany duże naprężenia (rzędu
kilku GPa) ulegają w znacznej mierze relaksacji w efekcie odkształcania plastycznego części
osnowy oraz powstających zarodków. Istnienie w warstwach azotowanych znacznych naprę­
zeń własnych i brak ich relaksacji przez odkształcenia plastyczne można tłumaczyć małymi
rozmiarami ziaren nowej fazy rl, rzędu kilku nanometrów, co uniemożliwia generowanie
dyslokacji ze źródeł Franka-Reada [68].

Wzrost zawartości azotu w fazie rl powoduje zwiększenie jej stałej sieciowej i zwięk­
sza różnicę między rozmiarami jej komórki i komórki austenitu. Zwiększenie tej różnicy po­
większa energię odkształcenia sprężystego i sprzyja tworzeniu wydzieleń niekoherentnych.
Podobny wpływ wywiera zwiększenie temperatury azotowania, ułatwiające przebieg procesów
dyfuzyjnych i wzrost krystalitów. istnienie koherentnych i niekoherentnych wydzieleń fazy rl 
w warstwach azotowanych stali austenitycznej potwierdzają wyniki badań metodą EBSD.
W obszarze warstwy o dużej zawartości azotu uprzywilejowane jest tworzenie niekoherentych
wydzieleń fazy rl (rys. 5.56a i b). Ich małe rozmiary oraz brak koherencji są przyczyną braku
identyfikacji fazowej w tym obszarze. Ze względu na nanometryczne rozmiary fazy informacja
o orientacji krystalograficznej w czasie analizy metodą EBSD pochodzi od kilku do kilkunastu
krystalitów (średnica wiązki analizującej - ok. 200 nm). Powoduje to, że analizowany obraz
jest superpozycją linii Kikuchi pochodzących od krystalitów o różnej orientacji, co redukuje jego
jakość (rys. 5.21) i uniemożliwia identyfikację fazową. Identyfikacja fazowa w warstwach po­
wstających w atmosferze o mniejszej zawartości amoniaku (o niskiej zawartości azotu w fazie
rl) jest możliwa na przeważającej ich głębokości (rys. 5.56c id). Wskazuje to na istnienie ko­
herencji wydzieleń fazy rl w tym obszarze. Obserwowane odchylenie orientacji nowej fazy
w stosunku do pierwotnej osnowy austenitycznej nie przekracza 8° (rys. 5.58).

Nanokrystaliczność struktur powstających podczas tworzenia warstwy azotowanej po­
twierdzają także badania na mikroskopie transmisyjnym. Wprawdzie nie uzyskano metodą
dyfrakcji elektronowej potwierdzenia o wielkości stałej sieciowej, zgodnej z wyznaczoną meto­
dą dyfrakcji rentgenowskiej, niemniej jednak w warstwach rozpylanych azotem obserwowano
występowanie nanokrystalicznej/amorficznej podwarstwy (rys. 5.11 ). Jednocześnie stwierdzo­
no w tym obszarze podwyższoną zawartość tlenu (rys. 5.14). Jak wynika z badań prezentowa­
nych przez Wilhartitza i in. [186] tlen może stabilizować nanokrystaliczność azotku chromu do
bardzo wysokich temperatur(> 600°C) w postaci tlenoazotków. Stabilizacja tlenem powstałych
struktur mogłaby tłumaczyć dlaczego w warunkach wysokiej próżni pod działaniem wiązki
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elektronowej możliwe było obserwowanie tych amorficznych/nanokrystalicznych obszarów.
W obszarach, gdzie zawartość tlenu była znacznie niższa, stwierdzono tylko obecność roztwo­
ru stałego austenitu o nieznacznie powiększonej stałej sieciowej.

Jak wynika z przedstawionych wyników badań (rys. 5.18, rys. 5.56) oraz prezentowa­
nych w literaturze danych [135, 156, 193], mimo stwierdzania metodą dyfraktometryczną
obecności nowej fazy rl nie obserwuje się jej zarodkowania na powierzchni. Stanowi to
główny argument zwolenników teorii o „przesyconym austenicie". Przyjęcie założenia, że
przemiana ta przebiega w bardzo małej (nanometrycznej) objętości, mogłoby wyjaśniać opi­
sane spostrzeżenia.

Przemiana austenitu w fazę rl o znacznie większej objętości niż komórka austenitu,
prowadzi do generowania znacznych naprężeń w zależności od zawartości azotu w war­
stwie. Powstające naprężenia przenoszone są przez ziarna powstającej fazy rl (małe roz­
miary) i kumulowane w austenicie, co powoduje odkształcenie jego sieci poniżej tej warstwy.
Właściwości mechaniczne austenitu zależą od kierunku krystalograficznego [139, 171 ]. Ob­
serwuje się zależność wielkości stałej sieciowej fazy rl od parametru Ahkl (rys. 5.42) o takim
samym.charakterze jak dla modułu Younga Ehkl dla faz o strukturze regularnej i sieci płasko
-centrowanej (równanie 2.2). Istniejące hipotezy [92, 128] tłumaczą tę zależność właściwo­
ściami mechanicznymi fazy r/, która również ma strukturę typu A1. Jednakże trudno wyja­
śnić na podstawie tak postawionej tezy, dlaczego w warunkach stanu naprężeń ściskają­
cych, występujących w warstwie azotowanej, ziarna o kierunku <111 > prostopadłym do po­
wierzchni (charakteryzującym się największą wartością modułu Younga) mają najmniejszą
stałą sieciową. Przyjmując hipotezę przemiany austenitu w fazę rl, należy rozważyć wysoki
poziom naprężeń towarzyszący tej przemianie. Są one przede wszystkim rozładowywane
przez osnowę austenityczną. Uwzględniając jej właściwości mechaniczne zależne od kierun­
ku krystalograficznego, należy stwierdzić, że najmniejsze odkształcenie sprężyste osnowy
jest możliwe w kierunku <111>, a największe w kierunku <100>. Tym samym będzie to rów­
nocześnie uprzywilejowany kierunek wzrostu fazy y/. Potwierdzają to zarówno wyniki badań
własnych (rys. 5.20, rys. 5.26, rys. 5.42), jak i dane literaturowe [92, 142].

Uwzględniając wartość naprężeń towarzyszących przemianie austenitu V'/ fazę rl 
[165] stwierdzono, że mogą powodować zarówno odkształcenia sprężyste jak i plastyczne
osnowy austenitycznej. Obecność silnie zdefektowanych obszarów o dużej gęstości dyslo­
kacji jak i innych defektów świadczących o znacznym odkształceniu plastycznym potwier­
dzają wyniki badań własnych (rys. 5.17) oraz dane literaturowe [71, 108]. Zwiększenie gę­
stości defektów strukturalnych, towarzyszące wzrostowi naprężeń oraz stan naprężeń roz­
ciągających wpływa niewątpliwie na rozpuszczalność azotu w austenicie. Umożliwia również
szybką dyfuzję azotu z fazy rl do zdefektowanego obszaru i uzyskiwanie stężenia azotu
niezbędnego do wystąpienia przemiany fazowej:

(6.3)
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W wyniku przemiany (6.3) następuje generowanie naprężeń poniżej obszaru, w którym
zachodzi przemiana i wywołanie omówionych już procesów. Występowanie zjawisk o takim
przebiegu wyjaśnia dużą szybkość wzrostu warstw (rys. 5.37a). Ponadto wyjaśnia obserwo­
waną zależność szybkości wzrostu warstwy od zawartości azotu [125]. Ponieważ stała siecio­
wa fazy rl zależy od zawartości azotu, jego ilość wpływa bezpośrednio na poziom naprężeń
generowanych podczas przemiany (6.3), a tym samym na stopień odkształcenia osnowy au­
stenitycznej. Taki mechanizm wzrostu potwierdzają także obserwacje dotyczące przemiesz­
czania się azotu podczas dyfuzyjnego wzrostu warstwy (badaniach izotopowych [143]) oraz
rozkład zawartości węgla w warstwach azotowanych (rys. 5.48). Szybka dyfuzja azotu doko­
nuje się na granicy: faza rl-obszar zdefektowany. Atomy węgla jako pierwiastka o mniej­
szym promieniu atomowym dyfundują szybciej i zajmują położenie w obszarze zdefektowanym
poniżej podwarstwy magnetycznej rl, tworząc roztwór nasycony węgla i azotu (ri).

Istotnym zagadnieniem w prowadzonych rozważaniach jest rodzaj i mechanizm zacho­
-dzącej przemiany fazowej. Uzyskane wyniki badań własnych nie pozwalają dokonać jedno­
znacznego rozstrzygnięcia, niemniej jednak umożliwiają dyskusję w obszarze tego zagadnienia
badawczego. Niewątpliwie cechą charakterystyczną procesu poddanego analizie jest kinetyka
przemiany fazowej y➔yNb· Jak wykazały badania własne, warstwa wytwarzana w procesie ni­
skotemperaturowego azotowania pozornie nie ma cech nowej, niezależnie zarodkującej fazy.
W obszarze warstwy nadal widoczne są granice ziaren pierwotnej mikrostruktury austenitycz­
nej (rys. 5.18, rys. 5.20, rys. 5.56, rys. 5.57). Wskazuje to na bezdyfuzyjny charakter przemia­
ny, co potwierdza również duża szybkość przemiany. Jednak dla przemian bezdyfuzyjnych
(martenzytycznej lub masywnej) podstawową siłą napędową jest różnica potencjałów termo­
dynamicznych wywołana przechłodzeniem [68]. Analizowana przemiana zachodzi natomiast
w stałej temperaturze. Potwierdzają to wyniki badań ,,in situ" w pracy Xu i in. [193], gdzie udo-
kumentowano tworzenie się warstwy podczas azotowania. Ponadto przemiana podczas chło­
dzenia nie tłumaczy transportu masy niezbędnego dla wzrostu warstwy. O ile zdefektowanie
obszaru w obrębie tworzącej się warstwy może zwiększyć rozpuszczalność azotu w austenicie
w temperaturze procesu azotowania, to transport azotu do tego obszaru ma miejsce tylko do
momentu jego nasycenia w azot. Przesycenie austenitu wystąpi dopiero w trakcie chłodzenia i
ewentualnie może doprowadzić do przemian roztworu przesyconego (np. przemiana
porządeke-nieporządek, tworzenia stref GPI lub GPII). Wtedy jednak przemiana nie zachodzi
w temperaturze procesu azotowania. Dlatego najbardziej prawdopodobna jest przemiana dy­
fuzyjna, przebiegająca przez zarodkowanie i wzrost zarodków. W tym wypadku znaczne nasy­
cenie azotem i ograniczona dyfuzja zarówno pierwiastków substytucyjnych (niska temperatura)
jak i azotu (ograniczenie do obszaru zdefektowanego), prowadzi do powstania znacznej ilości
zarodków o niewielkich rozmiarach, czemu dodatkowo sprzyjają znaczne naprężenia towarzy­
szące tej przemianie.

Proces powstawania warstwy azotowanej na stali austenitycznej zdeterminowany jest
więc przede wszystkim przemianą austenitu w fazę rl. Jak wynika z przeprowadzonej anali­
zy, przemiana ta ma charakter dyfuzyjny i zachodzi w nanoobszarach. Wysoki stan naprężeń
towarzyszących przemianie jest odpowiedzialny za szybki wzrost warstwy oraz zaburzenie
regularności struktury powstającej fazy.
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6.2. Budowa fazowa warstw azotowanych stali austenitycznej

Podstawowym składnikiem fazowym warstw azotowanych stali austenitycznej w ni­
skiej temperaturze (< 500°C) jest faza rl. Faza ta jest metastabilna i podczas wygrzewania
rozpada się na austenit azotowy oraz azotki Cr2N lub CrN w zale~ności od temperatury i at­
mosfery wygrzewania (rys. 5.59, rys. 5.61, rys. 5.64). Kappaganthu i Sun [97] otrzymali fazę
YNb o różnej zawartości azotu w wyniku rozpylania magnetronowego. Twierdzą, że faza ta jest
przesyconym roztworem azotu w austenicie do zawartości ok. 45%at. Dopiero przy zawarto­
ści azotu 50%at. w warstwie następuje właściwa przemiana w azotek typu MN o strukturze
regularnej typu ZnS i sieci płasko-centrowanej (a = 0,433 nm) oraz stałej zawartości azotu.
Wykluczając jednak możliwość tworzenia przesyconego roztworu austenitu w warunkach
azotowania gazowego, należy przyjąć hipotezę, że również faza o składzie nierównowago­
wym, typu M(1+x)N jest odmienną od roztworu azotu w austenicie. Autorzy Kappaganthu i Sun
[97] zwracają uwagę na nieliniowość zależności wielkości stałej sieciowej od zawartości
azotu q9 wielkości stężenia 45%at. w fazie YN, uważanej przez nich za przesycony roztwór
(rys. 6.2 - krzywa 2).
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Rys. 6.2. Porównanie zależności stałych sieciowych od zawartości azotu dla: 1 - austenitu
[164) i 2 - fazy YN [97)

5 20 25

Porównując te wyniki z wykresem zależności wielkości stałej sieciowej austenitu od
zawartości azotu wyznaczonej na podstawie równania (6.1) (rys. 6.2 - krzywa 1) można
w obszarze stężeń fazy YN, uważanej przez Kappaganthu i Suna za roztwór azotu w austeni­
cie, wyróżnić dwa podobszary. Pierwszy dotyczy małych stężeń azotu (poniżej 4% mas.)
i pokrywa się z krzywą zależności parametru sieciowego wyznaczoną na podstawie równa­
nia (6. 1) . Z przeprowadzonych badań własnych wynika, że podobszar pierwszy odpowiada
zakresowi stężeń pierwiastków międzywęzłowych (węgla i azotu) wyznaczonemu dla pod­
warstwy niemagnetycznej fazy YNa· Stanowi ona składnik mikrostrukturalny obserwowany we
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wszystkich warstwach azotowanych stali austenitycznej pomiędzy podwarstwą magnetyczną
i podłożem austenitycznym. Podwarstwa ta charakteryzuje się bardzo małą prędkością
wzrostu zbliżoną do prędkości określonej dyfuzją azotu w austenicie. Omówione cechy
wskazują, że faza YNa ma charakter roztworu stałego azotu i węgla w austenicie. Drugi nato­
miast podobszar występuje w zakresie stężeń 11-17% mas. azotu. Stała sieciowa roztworu
w tym podobszarze ma również liniową zależność od zawartości azotu, ale odbiega od war­
tości stałych sieciowych wyznaczonych dla roztworu azotu (rys. 6.2 - krzywa 1). Zakres
stężeń z drugiego podobszaru pokrywa się z zakresem stężeń azotu wyznaczonym w pro­
wadzonych badaniach własnych dla magnetycznej fazy rl (rys. 5.40). Zakres stężeń azotu
oraz obserwowany brak segregacji pierwiastków substytucyjnych w obszarze występowania
fazy rl (rys. 5.16), pozwala opisać ją przybliżonym wzorem stechiometrycznym M(1+x)N,
gdzie O< x ~ 2 i M - pierwiastki tworzące osnowę austenityczną: Cr, Ni i Fe.

W warstwach azotowanych stali austenitycznej, oprócz magnetycznej i niemagne­
tycznej fazy YN, stwierdzono występowanie innych składników fazowych. Stwierdzono, że
zależnie od warunków procesu rozpylania i azotowania gazowego można otrzymać trzy typy
warstw azotowanych stali austenitycznej (rys. 6.3).

a) b) c)

M(Np~)+MiN
YNb

YNb 2 YNb+azotki

ma 2 YN8 3 YN8 2

austenit 3 austenit 4 austenit 3

Rys.6.3. Schemat warstw azotowanych stali austenitycznej tworzących się podczas azotowa­
nia niskotemperaturowego: a) typ I, b) typ 11, c) typ Ili

Typ I (rys. 6.3a) stanowi warstwa złożona z podwarstwy magnetycznej fazy rl (1) i nie­
magnetycznej YNa (2). Zawartość azotu w fazie rl wynosi od 7,6 do 18,9% mas. (rys. 5.40)
w zależności od temperatury i składu atmosfery azotującej. Ten typ warstwy otrzymywany jest
dla całego zakresu zawartości amoniaku w atmosferze azotującej (20-100% NH3) oraz w tem­
peraturze TA< 500°C, przy zastosowaniu wodoru jako gazu rozpylającego. Warstwa w obszarze
przypowierzchniowym o głębokości kilku mikrometrów, zawiera tlen (do 2,4% mas.), którego
zawartość stopniowo zmniejsza się od powierzchni. W obszarze przypowierzchniowym mogą
występować azotki typu M2N. Podwarstwa pośrednia złożona z fazy ri występuje pomiędzy
osnową austenityczną i podwarstwą złożoną z fazy rl. Zawiera łącznie do 3,2%mas. azotu
i węgla. Głębokość podwarstwy pośredniej wynosi od 1-4 µm w zależności od warunków azo­
towania (rys. 5.47).

W mikrostrukturze warstwy typu li (rys. 6.3b) można wyróżnić, oprócz dwóch pod­
warstw charakterystycznych dla typu I, podwarstwę amorficzną/nanokrystaliczną (1). Pod-
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warstwa tego typu powstaje przy rozpylaniu plazmą azotową o gęstości mocy > 2,8 W/cm2

(TR > 400°C) lub wodorową o gęstości mocy > 6 W/cm2 (TR > 420°C) oraz azotowaniu gazo­
wym w temperaturze < 500°C i w atmosferze o zawartości amoniaku od 20 do 100%. Wzrost
gęstości mocy wyładowania jarzeniowego podczas rozpylania oraz wzrost zawartości amo­
niaku w atmosferze azotującej powodują zwiększenie głębokości tej podwarstwy. Zawartość
azotu w warstwie wynosi 16-21,2% mas., natomiast zawartość tlenu - do 3,8% mas. Pod­
stawowymi składnikami fazowymi podwarstwy są nanokrystaliczny tlenoazotek oraz azotek
typu M2N. Występuje także grafit.

Zasadniczą część warstwy typu Ili. (rys.6.3.c) stanowi podwarstwa złożona z miesza­
niny fazy YNb i azotków Fe3N, Fe4N oraz CrN lub Cr2N (1). Powstaje w temperaturze powyżej
500°C. Tego typu warstwy otrzymuje się także podczas azotowania gazowego< 500°C sto­
sując azot jako gaz rozpylający o gęstości mocy > 6 W/cm2 (TR > 520°C). Zwiększenie tem­
peratury azotowania jak i wzrost zawartości amoniaku w atmosferze zwiększa objętość
względną azotków w tej podwarstwie w porównaniu z fazą rl . Podwarstwę charakteryzuje
niejednorodny rozkład zawartości azotu (14-22% mas.) spowodowany jej wielofazowym
składe"?: Poniżej obserwowana jest podwarstwa złożona z fazy rN8

, tak jak w typie I i li.

6.3. Ocena możliwości kształtowania właściwości eksploatacyjnych
warstw azotowanych stali austenitycznej w procesie azotowania
gazowego

Warstwy azotowane stali austenitycznej cechuje bardzo różnorodna budowa fazowa,
która wywiera istotny wpływ na właściwości eksploatacyjne warstw. Biorąc pod uwagę moż­
liwości sterowania budową przez prostą kontrolę parametrów technologicznych takich jak
temperatura czy skład atmosfery, możliwe jest otrzymywanie warstw o prognozowanych wła­
ściwościach użytkowych (rys. 6.4).

Parametry takie jak twardość czy odporność na zużycie ścierne, zmieniają się w bardzo
małym stopniu w zakresie temperatury 400-515°C, ale w całym analizowanym zakresie
przewyższają wartości tych parametrów uzyskane dla warstw azotowanych złożonych z azot­
ków (rys. 5.67, rys. 5.70). Twardość jest średnio wyższa o około 30-40%, a odporność na
ścieranie wzrasta o jeden rząd wielkości (rys. 5.70). Jak wynikało ze szczegółowych badań
również zmiana atmosfery miała bardzo niewielki wpływ na te charaktersytyki (rys. 6.4a i b).
Nie obserwowano wpływu składu atmosfery azotującej na odporność na ścieranie, natomiast
zwiększenie zawartości amoniaku w atmosferze azotującej z 20 do 100% spowodowało po­
prawę twardości warstw o ok. 200-400 HV. W zależności od parametrów rozpylania w azocie,
można uzyskać zmianę parametrów tribologicznych warstwy (np. poprawa współczynnika tar­
cia) w efekcie wytworzenia powierzchniowej podwarstwy amorficznej złożonej z tlenoazotków
(rys. 5.71).
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Rys. 6.4. Zmiana podstawowych charakterystyk użytkowych warstw azotowanych gazowo na
stali austenitycznej w zależności od temperatury azotowania gazowego: a) odpor­
ność na zużycie ścierne, b) twardość, c) odporność korozyjna, d) kinetyka wzrostu
warstw

Ważnym parametrem warstw azotowanych stali austenitycznej jest odporność koro­
zyjna. Również pod tym względem warstwy otrzymane w zakresie temperatury 400-515°C,
wykazały się bardzo dobrymi właściwościami (rys. 6.4c). Można jednak wyróżnić dwa obsza­
ry temperaturowe. Pierwszy poniżej 415°C charakteryzuje bardzo wysoka odporność koro­
zyjna. W drugim (415-515°C) odporność korozyjna spada skokowo, ale nadal pozostaje
wysoka. Dalsze zwiększenie temperatury (> 515°C) powoduje już istotne pogorszenie od­
porności korozyjnej. W tym zakresie negatywny wpływ temperatury na odporność korozyjną
potęguje się ze zwiększaniem zawartości amoniaku w atmosferze azotującej.

Przy doborze warunków azotowania, należy uwzględnić również kinetykę wzrostu
warstwy, która w istotny sposób zależy od temperatury i składu atmosfery azotującej (rys. 6.4d).
W analizowanym zakresie temperatury można wyróżnić 3 podobszary o różnej kinetyce
wzrostu warstw. Najniższą szybkość wzrostu wykazują warstwy otrzymywane w temperatu­
rze poniżej 430-450°C, a najwyższą powyżej 515°C.

Krytycznymi parametrami, z punktu widzenia praktycznego wykorzystania warstw
azotowanych stali austenitycznej, którymi należy kierować się przy doborze warunków ob­
róbki, jest więc odporność korozyjna i kinetyka wzrostu warstw.
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6.4. Dobór warunków procesu azotowania gazowego stali austenitycznej
w niskiej temperaturze ze wstępnym rozpylaniem jonowym

Warstwy azotowane stali austenitycznej zawierające metastabilną fazę rl są bardzo
wrażliwe na temperaturę procesu azotowania. Podwyższenie. temperatury przyspiesza
wzrost warstwy, ale także powoduje stopniowy rozpad fazy rl z wytworzeniem faz azotko­
wych. Nierównomierność rozkładu temperatury na powierzchni podczas obróbki jonowej
zwłaszcza w pobliżu otworów lub naroży, powoduje, że te obszary są szczególnie narażone
na tworzenie faz azotkowych. Prowadzi to do niejednorodności składu fazowego i mikro­
struktury oraz lokalnego pogorszenia właściwości zwłaszcza korozyjnych. Proces azotowa­
nia należy więc prowadzić w niskiej temperaturze, aby nie dopuścić do wystąpienia tych
ujemnych efektów. Z kolei powoduje to zmniejszenia prędkości wzrostu warstw i wydłużenie
czasu procesu niezbędnego do uzyskania użytecznych głębokości warstw. Stosowanie azo­
towania gazowego do obróbki niskotemperaturowej stali austenitycznej wydaje się szczegól­
nie korzystne. Rozkład temperatury podczas azotowania gazowego na powierzchni całego
elementu, nawet o złożonych kształtach, jest jednorodny i w łatwy sposób kontrolowalny.
Dlatego proces można prowadzić w wyższej temperaturze niż dla obróbki jonowej, pozwala­
jącej na jego przyspieszenie. Ponadto azotowanie gazowe umożliwia łatwą kontrolę składu
chemicznego atmosfery azotującej. Duża szybkość dyfuzji azotu w warstwie azotowanej stali
austenitycznej umożliwia łatwą kontrolę jego zawartości przez sterowanie potencjałem azo­
towym atmosfery. Pozwala to na zwiększenie kinetyki wzrostu warstwy z jednoczesnym ob­
niżeniem naprężeń wywołanych dużą zawartością azotu.

Wyniki przedstawionych badań własnych wskazują, że dla uzyskania warstwy azoto­
wanej stali austenitycznej w procesie azotowania gazowego w obniżonej temperaturze nie
jest konieczna aktywacja powierzchni plazmą i można stosować inne jej metody. Jednak
zastosowanie rozpylania jonowego jako obróbki aktywacyjnej ma korzystny wpływ na kinety­
kę wzrostu warstwy azotowanej stali austenitycznej. Odpowiedni dobór gazu - wodoru
i azotu oraz parametrów rozpylania pozwala otrzymać warstwy o niestandardowej morfologii
składników mikrostrukturalnych. W skład takiej warstwy wchodzi np. niemagnetyczna war­
stwa amorficzna na powierzchni, poprawiająca właściwości tribologiczne.

Wyniki badań własnych były podstawą do opracowania schematu przebiegu procesu
azotowania gazowego, ze wstępnym rozpylaniem jonowym (rys. 6.5). Określony zakres
zmian parametrów technologicznych może stanowić podstawę do optymalizowania tego pro­
cesu.
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Rozpylanie jonowe

Gaz rozpylający azot

Parametry rozpylania ;,.440•c

>6W/cm•

Azotowanie gazowe

Temperatura TA

Atmosfera azotująca

· 400-51 S"C -sis-o

Typ warstwy I

Rys. 6.5. Schemat kształtowania warstwy azotowanej stali austenitycznej w zależności od wa­
runków procesu azotowania gazowego ze wstępnym rozpylaniem jonowym
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7. WNIOSKI

1. Niskotemperaturowe azotowanie gazowe ze wstępnym rozpylaniem jonowym umoż­
liwia otrzymanie na stali austenitycznej warstw o składzie fazowym i morfologii składników mi­
krostrukturalnych takich jak podczas azotowania jonowego. Wyodrębniono trzy typy warstw
azotowanych złożonych z:

- fazy YNa i fazy YNb

- tlenoazotków, fazy rl i fazy YNa

- mieszaniny azotków żelaza i chromu z fazą YNb oraz fazy ri. 
2. Niemagnetyczna faza YNa jest roztworem azotu i węgla w austenicie o sumarycznej

zawartości tych pierwiastków do ok. 3,2% mas. Faza ta ma strukturę regularną o sieci pła­
sko-centrowanej i wartości stałej sieciowej większej o ok. 4% w porównaniu ze stałą sieciową
austenittJ!.

3. Magnetyczna faza rl powstaje w wyniku dyfuzyjnej przemiany fazowej i jej wzrost
jest stymulowany dużymi stanami naprężeń własnych w austenicie - przyczyniającymi się
do tworzenia w warstwie nanokryształów. Zawartośc azotu w tej fazie wynosi od 7,6 do
18,9%mas., co w przybliżeniu odpowiada wzorowi stechiometrycznemu M(1+xJN; gdzie 0<x~2.
Krystalizuje w strukturze regularnej o sieci płasko-centrowanej i stałej sieciowej większej
o ok. 5-13% w porównaniu ze stałą sieciową austenitu.

4. Zastosowanie rozpylania o parametrach plazmy umożliwiających nagrzanie do
temperatury > 400°C dla azotu lub do temperatury > 440°C dla wodoru zapewnia uzyskanie
w obszarze przypowierzchniowym podwarstwy nanokrystaliczono-amorficznej złożonej z azot­
ku M2N i tlenoazotków. Powstawania warstw o tego typu morfologii składników mikrostruktu­
ralnych nie obserwuje się przy innych metodach aktywacji.

5. Wzrost warstw azotowanych zawierających fazę rl jest kontrolowany dyfuzją. W za­
kresie temperatury 400-500°C wyróżniono dwa obszary kinetyki wzrostu warstwy o energii
aktywacji 98 kJ/mol dla temperatury< 440°C i 148 kJ/mol dla temperatury> 440°C.

6. Uprzywilejowany wzrost warstwy azotowanej na ziarnach austenitu o kierunku
< 100> prostopadłym do powierzchni azotowanej wynika z właściwości mechanicznych au­
stenitu zależnych od kierunku krystalograficznego i/lub nierównomiernego usunięcia warstwy

pasywnej podczas aktywacji powierzchni. ·
7. Budowa warstwy azotowanej stali austenitycznej otrzymanej w procesie azotowa-

nia gazowego zależy od:
- stopnia aktywacji powierzchni przed azotowaniem gazowym; skuteczność oczysz­

czenia powierzchni podczas rozpylania jonowego warunkują takie czynniki jak: parametry
napięcia i natężenia determinujące temperaturę nagrzewania się warstw powierzchniowych,
rodzaj gazu oraz szybkość podwyższania tej temperatury podczas rozpylania.



- warunków procesu azotowania; zawartość amoniaku w atmosferze azotującej wy­
wiera decydujący wpływ na zawartość azotu w warstwie, a temperatura azotowania na bu­
dowę fazową warstwy.

8. Rozpylanie jonowe w wodorze jest procesem skuteczniejszym od innych metod
aktywacji powierzchni - trawienia chemicznego czy fosforanowania. Pozwala uzyskać war­
stwy azotowane zawierające fazę rl przy znacznie (nawet kilkukrotnie) zmniejszonej za­
wartości amoniaku w atmosferze azotującej.

9. Uwzględniając kryterium praktycznego zastosowania warstw azotowanych stali au­
stenitycznej, warstwy uzyskane w zakresie temperatury azotowania 400-515°C charaktery­
zują się najlepszymi właściwościami eksplatacyjnymi. Stwierdzono zwiększenie twardości
o ok. 30-40% i około 1 O-krotny wzrost odporności na zużycie ścierne w porównaniu z war­
stwami złożonymi z azotków chromu i żelaza, przy jednoczesnym zachowaniu wysokiej od­
porności korozyjnej.
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STRESZCZENIE

Niskotemperaturowe azotowanie stali austenitycznej

W pracy przedstawiono kompleksową analizę zjawisk zachodzących podczas nisko­
temperaturowego (< 500°C) azotowania gazowego ze wstępnym rozpylaniem jonowym.
Pierwsza część pracy obejmuje analizę stanu zagadnienia i przedstawia istniejące hipotezy
dotyczące budowy i wzrostu warstw azotowanych zawierajacych fazę YN- Istniejące w literatu­
rze modele oparte przede wszystkim na badaniach procesów azotowania jonowego, podane
zostały krytycznej analizie opartej na wynikach badań własnych dotyczących obróbki gazo­
wej. Pozwoliło to na sformułowanie celu pracy i opracowanie planu badań przedstawionego
w rozdziale 3. W rozdziale 4. omówiono metodykę badań obejmującą badanie wpływu para­
metrów wstępnego rozpylania jonowego (rodzaju gazu rozpylającego, wartości napięcia
i natężenia) oraz warunków azotowania gazowego (temperatury i składu atmosfery azotują­
cej). Otrzymane warstwy poddano badaniom mikrostrukturalnym oraz badaniom właściwości
eksploatacyjnych. Wyniki przedstawiono w rozdziale 5. Omówiono wpływ parametrów roz­
pylania na mikrostrukturę i morfologię składników strukturalnych warstw azotowanych stali
austenitycznej. Przeanalizowano wpływ orientacji krystalograficznej ziaren podłoża na kon­
stytułowanie warstwy zawierającej magnetyczną fazę YN• Porównano wyniki badań do da­
nych literaturowych dotyczących warstw azotowanych jonowo. Efektywność rozpylania jono­
wego oceniono przez porównanie z innymi metodami aktywacji powierzchni. Określono
wpływ warunków obróbki gazowej na budowę fazową oraz kinetykę wzrostu warstw azoto­
wanych. Wyznaczono podstawowe charakterystyki użytkowe otrzymanych warstw azotowa­
nych (twardość, szybkość zużycia ściernego, odporność korozyjna) i porównano je z war­
stwami azotowanymi w temperaturze powyżej 500°C.

Analiza wyników badań przedstawiona w rozdziale 6. pozwoliła na postawienie hipo­
tezy dotyczacej mechanizmu wzrostu warstwy azotowanej na stali austenitycznej podczas
niskotemperaturowego azotowania. Sklasyfikowano typowe warstwy azotowane otrzymywa­
ne podczas azotowania stali austenitycznej. Ponadto omówiono praktyczne aspekty wyko­
rzystania niskotemperaturowego azotowania gazowego oraz wskazano podstawowe para­
metry wpływające na kształtowanie warstwy azotowanej i jej właściwości użytkowych.





ABSTRACT

Low temperature nitriding of stainless steel

The monograph presents a complex analysis of phenomena occurring during low
temperature (below 500°C) gas nitriding with ion sputtering used as an activating pre­
treatment. The state-of-the art analysis is presented in the first part of the book, where cur­
rent hypotheses concerning the composition and growth of nitrided layers composed of YN
phase are discussed. The existing models of nitriding mainly concern plasma processes and
they are critically analysed in chapter 2 on the basis of the author's own research into gas
nitriding. lt enabled the author to define her goals and draw an agenda of the research to be
carried'out. The goals are presented in chapter 3 together with the research plan. Chapter 4
presents the methodology to be used in the investigations, which includes studies on the
parameters of ion treatment (type of sputtering gas used, current density and voltage) and
gas nitriding processes (temperature and nitriding atmosphere composition).

The properties of microstructure and layers were also investigated and the results are
presented in chapter 5. The influence of sputtering parameters on the microstructure of the
nitrided layers is discussed. Moreover, the importance of crystallographic orientation of aus­
tenitic matrix for yN phase growth is analysed. The results were compared with those for ion
nitriding already presented in literature. The effectiveness of ion sputtering is compared with
other activation techniques. The influence of gas treatment parameters on phase composi­
tion as well as on the growth kinetics of the nitrided layers is evaluated. The main functional
characteristic of the layers are measured (hardness, wear and corrosion resistance) and
compared with layers nitrided above 500°C.

The discussion of the results presented in chapter 6 allows to formulate a new hy­
pothesis concerning the mechanisms of the growth of nitrided layer on austenitic steel. Addi­
tionally, typical microstructures of nitrided layers are classified. Moreover, the aspects of
practical applications of low temperature nitrided layers are presented together with techno­
logically important parameters of nitriding process.





ZUSAMMENFASSUNG

Niedrigtemperaturnitrieren austenitischer Stahle

In der Arbeit wurde eine komplexe Analyse von Erscheinungen dargestellt, die wahrend
des Niedrigtemperaturgasnitrierens (< 500°C) mit vorangehender lonenstrahlzerstaubung
auftreten. Der erste Teil der Arbeit beinhaltet die Problemanalyse und prasentlert existierende
Hypothesen hinsichtlich der Beschaffenheit und des Wachstums von den die YN - Phase
enthaltenden Nitrierschichten. Die in der Literatur beschriebenen Modelle, die Oberwiegend auf
Untersuchungen von Prozessen des lonennitrierens basieren, wurden auf Grundlage der
Ergebnisse von eigenen Untersuchungen im Bereich der Gasbehandlung kritisch analysiert.
Dies erlaubte das Formulieren von Zielen der Arbeit ais auch das Erarbeiten des im Kapitel 3
vorgestellten Forschungsplanes. Im Kapitel 4 wurde die Forschungsmethodik besprochen, die
sowohl das Untersuchen des Einflusses von Parametern der vorangehenden
lonenstrahlzerstaubung (Art des zerstaubenden Gases, Spannungs- und stromstarke) ais
auch die Bedingungen von Gasnitrieren (Temperatur und die Zusammensetzung der
Nitrieratmosphare) umfasst. Die erzielten Schichten wurden den Mikrostrukturuntersuchungen
und den Untersuchungen von Gebrauchseigenschafen unterzogen. Die Ergebnisse wurden im
Kapitel 5 dargestellt. Es wurde der Einfluss von Zerstaubungsparametern auf die Mikrostruktur
und die Morphologie von strukturellen Bestandteilen der Nitrierschichten des austenitischen
Stahls behandelt. Es wurde der Einfluss der Gefugestruktur des Untergrunds auf die
Ausbildung der die magnetische Phase YN enthaltenden Schicht analysiert. Die erzielten
Forschungsergebnisse wurden mit den Literaturangaben hinsichtlich der lonennitrierschichten
verglichen. Die Effektivitat der lonenzerstaubung wurde durch den Vergleich mit' anderen
Methoden der Oberflachenaktivierung bewertet. Es wurde der Einfluss der Bedingungen der
Gasbehandlung auf das Phasengefuge und die Kinetik des Wachstums von Nitrierschichten
bestimmt. Es wurden grundlegende Gebrauchscharakteristiken von erzielten Nitrierschichten
bestimmt (Harte, VerschleiP.,geschwindigkeit, Korrosionsbestandigkeit) und mit Eigenschaften
von Schichten verglichen, die in der Temperatur Ober 500°C nitriert wurden.

Die im Kapitel 6 dargestellte Analyse von Forschungsergebnissen erlaubte das Aufstellen
einer Hypothese Ober den Wachstumsmechanismus der Nitrierschicht auf dem austenitischen
Stahl wahrend des Niedrigtemperaturnitrierens. Es wurden typische Nitrierschichten klassifiziert
die beim Nitrieren vom austenitischen Stahl erzielt werden. DarOber hinaus wurden praktische
Aspekte der Ausnutzung des Niedrigtemperaturgasnitrierens besprochen ais auch
Grundparameter angezeigt, die das Ausbilden der Nitrierschicht und deren
Gebrauchseigenschaften beeinflussen.
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