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stata sieciowa [nm]

mikroskopia sit atomowych (ang. Atomic Force Microscopy)

stata sieciowa zalezna od kierunku krystalograficznego [nm]
wskaznik kierunkowy; Ap, = (h’k*+ h?* + K??)[(h® + k* + ?)
stezenie, odpowiednio, azotu i wegla w warstwie wierzchniej stali
odlegtos¢ miedzyptaszczyznowa [nm]

odlegtos¢ miedzyptaszczyznowa dla rodziny ptaszczyzn {hkl} [nm]
wspéiczynnik dyfuzji azotu [cm?/s]

modut sprezysto$ci wzdtuznej zalezny od kierunku krystalograficznego [GPa]
grubos¢ warstwy azotowanej/wegloazotowanej [um]

predko$é zuzycia sciernego [m?/N]

potencjat azotowy atmosfery

mikroskopia sit magnetycznych (ang. Magnetic Force Microscopy)

faza tworzaca sie podczas niskotemperaturowej obrobki cieplno-
-chemicznej stali ferrytycznej lub martenzytycznej, wystepujaca w literatu-
rze pod okresleniami ,poszerzony martenzyt”, ,faza ay lub ac”

implantacja jonowa przez zanurzenie w plazmie (ang. Plasma Immersion
lon Implantation)

stata podatnosci sprezystej zalezna od kierunku krystalograficznego [GPa]

faza tworzaca sie podczas niskotemperaturowego azotowania (Sy) lub nawe-
glania (Sc¢) stali austenitycznej, wystepujgca w literaturze pod okresleniami:
Jfaza S”, fazam”, [fazae' ", expanded austenite

czas azotowania/naweglania/wegloazotowania [h]

temperatura azotowania/naweglania/wegloazotowania [C]
warstwa wierzchnia

austenit azotowy/weglowy — roztwor azotu/wegla w austenicie

kat padania wigzki rentgenowskiej podczas badania metoda dyfrakcji promie-
niowania X w geometrii statlego kata padania (GXRD)






1. Wprowadzenie

Stal odporna na korozje od czasu jej wynalezienia na poczgtku XX wieku osigga co-
raz wieksze znaczenie w nowych obszarach zastosowan. Dobra odpornos¢ korozyjna i wia-
Sciwosci mechaniczne spowodowaly, ze produkcja tej stali rosnie nieprzerwanie, wykazujac
dwa razy wiekszg dynamike wzrostu w poréwnaniu z innymi gatunkami stali. Podstawowym
ograniczeniem dla jeszcze szerszego jej wykorzystania jest przede wszystkim mata twardos¢
i odporno$¢ na zuzycie przez tarcie. Mozliwo$é poprawy tych parametréw ma ogromne zna-
czenie takze z ekonomicznego i ekologicznego punktu widzenia. Stal odporna na korozje ze
wzgledu na wysoka zawartos¢ dodatkow stopowych takich jak chrom i nikiel jest kosztownym
materialem konstrukcyjnym. Poprawa charakterystyk mechanicznych tej stali spowodowata-
by zwiekszenie trwatosci eksploatacyjnej, przyczyniajac sie tym samym do poprawy efektyw-
no$ci wykorzystania tego materiatu. Dlatego technologie inzynierii powierzchni, podnoszace
twardos¢ i odpornoséé tribologiczng tych gatunkéw stali, sg w centrum zainteresowan zaréw-
no o$rodkéw badawczych, jak i przemystu od wielu dekad. Obrobka powierzchniowa tej stali
musi nie tylko poprawia¢ charakterystyki mechaniczne warstwy powierzchniowej, ale takze
zachowywac jej wysoka odpornosé korozyjna.

Pierwsze badania obrébki cieplno-chemicznej stali odpornej na korozje prowadzono
na przetomie lat 60. i 70. ubiegtego wieku [118, 140, 145, 190]. Proces azotowania i nawe-
glania prowadzono tradycyjnie w temperaturze powyzej 500C ze wzgl edu na kinetyke pro-
cesu. Warstwa powierzchniowa otrzymana w takich warunkach po procesie azotowania zbu-
dowana byta gtéwnie z azotkdw chromu i azotkéw zelaza [140], a po naweglaniu — z wegli-
kéw chromu i zelaza [118, 145]. Poniewaz powodowalo to znaczgce obnizenie odpornosci
korozyjnej, obrobka ta nie znalazta szerszego wykorzystania. Lata 80. zesztego wieku przy-
niosty przetom w obrébce powierzchniowej austenitycznej stali odpornej na korozje. Prace
prowadzone nad procesami realizowanymi w temperaturze <500C [122, 137, 228] wykazaly
mozliwos$¢ efektywnego prowadzenia obrobki w tych warunkach z jednoczesnym zwieksze-
niem twardosci warstwy powierzchniowej bez pogorszenia wkasciwosci antykorozyjnych stali.
Odkrycie to stanowito poczatek trwajacych do dzis badan nad tzw. obrébkami niskotempera-
turowymi.

Podstawowym sktadnikiem warstwy wierzchniej wytworzonej w takich warunkach jest
faza S nazywana réwniez ,poszerzonym austenitem” (ang. expanded austenite). Faza ta,
o strukturze regularnej i sieci ptasko centrowanej, charakteryzuje sie duza twardoscig i od-
pornoscig na $cieranie oraz dobrg odpornoscig na korozje. Uwazana jest za przesycony roz-
twor azotu lub wegla w austenicie [94, 139, 151, 200, 220, 226]. Niskotemperaturowe azoto-
wanie stali austenitycznej jest najbardziej rozpoznang obrébka powierzchniowa tej stali. Na-
dal jednak szereg zagadnieh wymaga wyjasnienia, a wiele hipotez dotyczacych powstawania
i wzrostu warstw zbudowanych z tej fazy — potwierdzenia.

Pod koniec lat 80. ubiegtego wieku zainteresowanie obrébkami niskotemperaturowy-
mi rozciggneto sie na ferrytyczne i martenzytyczne stale odporne na korozje, a w latach 90.
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rowniez na stale dupleks. Stwierdzono bowiem, ze w takich warunkach obrébki réwniez na
tych gatunkach stali powstajg warstwy o dobrych wtasciwosciach mechanicznych i dobrej
odpornoéci korozyjnej [82, 104, 150, 186]. Podstawowym sktadnikiem strukturalnym tych
warstw jest ,poszerzony ferryt” (ang. expanded ferrite). Spotyka sie réwniez okres$lenie ,po-
szerzony martenzyt” (ang. expanded martensite). Ten obszar tematyczny wymaga ciagle
dalszych badan. Ciekawym zagadnieniem, takze z praktycznego punktu widzenia, jest moz-
liwosé otrzymywania twardych i odpornych na korozje powtok z fazy S na drodze reaktywne-
go rozpylania [84, 88, 123]. Zagadnienie to jest jednak niewystarczajgco zbadane i udoku-
mentowne w literaturze przedmiotu.

Problematyka obrébki powierzchniowej stali odpornej na korozje stanowi od kilkuna-
stu lat podstawowg tematyke prac zespotu badawczego autorki monografii, udokumentowa-
na licznymi publikacjami z tego zakresu [11-44, 48-56, 105-107, 131-136]. Zagadnienie
niskotemperaturowej obrébki stali austenitycznej stanowito przedmiot pracy habilitacyjnej
autorki. W zespole prowadzone s3g réwniez prace nad azotowaniem i naweglaniem stali fer-
rytycznej, stali utwardzanej wydzieleniowo i stali dupleks oraz nad otrzymywaniem powiok
z fazy S metodami fizycznymi.

Celem niniejszego opracowania bylo zebranie literatury i przedstawienie stanu ba-
dan dotyczacych obrébek powierzchniowych stali odpornej na korozje oraz wskazanie tych
obszardw, ktére ciggle wymagajg uwagi zarbwno z poznawczego, jak i utylitarnego punktu
widzenia.

Pojecie ,,obrébka niskotemperaturowa” budzi niekiedy kontrowersje wsréd oséb zajmu-
jacych sie tg tematykg badawcza. Prowadzi sie dyskusje, czy jest to termin odnoszacy sie do
obrébek ponizej 500C czy te Z moze ponizej 450C, kiedy tworz gca sie warstwa powierzch-
niowa zbudowana jest gtéwnie z fazy S z co najwyzej niewielka iloscig wydzielen azotkowych.
Poniewaz jednak monografia przedstawia szersze spojrzenie na zagadnienie, nalezy rowniez
pamietac o innych obrébkach, np. naweglaniu, ktére mozna prowadzi¢ w temperaturze bliskiej
500C bez szkody dla odporno éci korozyjnej stali. Dlatego na potrzeby niniejszego opraco-
wania termin ,niskotemperaturowa” odnosit sie bedzie nie do konkretnego zakresu temperatu-
rowego, ale do obrébek prowadzonych w takiej temperaturze, w ktérej w otrzymanej warstwie
podstawowym sktadnikiem fazowym bedzie faza S lub ,poszerzony ferryt”.

Zagadnienia dotyczace roznych typdéw obrébek powierzchniowych zawarto w pieciu
rozdziatach tematycznych dotyczacych kolejno azotowania, naweglania, wegloazotowania,
obrébek PVD i hybrydowych. Najbardziej obszerny rozdziat, dotyczacy azotowania nisko-
temperaturowego, przedstawia stan wiedzy z zakresu tej obrobki zastosowanej do réznych
gatunkow stali. W podrozdziale dotyczacym azotowania stali austenitycznej cze$ciowo wyko-
rzystano wyniki badan autorki zwarte w jej monografii habilitacyjnej. Stanowig one bowiem
niezbedne uzupetnienie aktualnego stanu wiedzy z zakresu azotowania gazowego stali au-
stenitycznej i ich zaprezentowanie bylo konieczne w celu przedstawienia czytelnikowi niniej-
szej monografii kompletnego opisu stanu zagadnienia. Rozdzialy dotyczgce obrébki innych
gatunkéw stali w duzej mierze sg poparte wynikami badan wlasnych zespotu z Zaktadu Me-
taloznawstwa i Odlewnictwa Instytutu Inzynierii Materiatowej Zachodniopomorskiego Uniwer-
sytetu Technologicznego w Szczecinie. Wyniki badan wlasnych zespotu zawarto réwniez
w pozostatych rozdziatach monografii.



2. Azotowanie niskotemperaturowe
2.1. Azotowanie stali austenitycznej

Niskotemperaturowe azotowanie stali austenitycznej, choé historycznie nie jest
pierwsza obrébka niskotemperaturowa tej stali, cieszy sie najwiekszym zainteresowaniem
badaczy. Wynika to prawdopodobnie z faktu, ze technologia ta napotyka najwiecej trudnosci
w komercjalizacji oraz budzi najwiecej kontrowersji co do natury tworzacej sie warstwy.

2.1.1. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali aust  enitycznej

Podczas azotowania stali austenitycznej w temperaturze ponizej 500C tworzy sie
warstwa zbudowana z tzw. fazy S. Faza ta charakteryzuje sie bardzo wysoka twardoscia,
rzedu 2000 HV, bardzo dobrg odpornoscig na zuzycie przez tarcie oraz odpornoscig porow-
nywalng z materiatem rodzimym lub lepszg. Ta ostatnia cecha zadecydowata o ogromnym
zainteresowaniu tym procesem.

Natura fazy Sy wcigz budzi kontrowersje. O jej obecnosci w warstwach azotowanych
Swiadcza refleksy przesuniete w strone mniejszych katow 2@ w poréwnaniu z potozeniem
reflekséw od austenitu (rys. 2.1). WielkoS¢ przesuniecia zalezy od stalej sieciowej fazy, a ta
zalezy od zawartosci azotu (rys. 2.2) [17, 80]. Dlatego najpowszechniej spotykana w literatu-
rze hipoteza zaktada, ze jest to przesycony roztwér azotu w austenicie. Poniewaz wiekszo$¢
badan dotyczy obrobek plazmowych, zaklada sie, ze tak duzy stopien przesycenia jest efek-
tem oddziatywania plazmy z powierzchnig stali.

Fey 111 200 20 222
311 400
Sy (P00)
(111) f&—| s
220
( gN)(311)
[T (331)
A &2
2N 400)[S
AN AR

0,2.43 0,2.23 0,503 0,1.83 0,1.63 0,1.43 0,1.23 0,;03 0,083
Odlegto$¢ miedzyptaszczyznowa d [nm]
Rys. 2.1. Dyfraktogram warstwy stali austenitycznej po azotowaniu gazowym, zawierajgcej

faze Sy: strzalki — przesuniecie refleksow w stosunku do reflekséw austenitu;
GXRD, promieniowanie synchrotronowe, E = 9,25173 keV [16, 17]
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Rys. 2.2. Zaleznos¢ stalej sieciowej fazy Sy od zawartosci azotu [76]

Jak wykazaly badania azotowania gazowego [17, 75], otrzymane warstwy charakte-
ryzuja sie tymi samymi cechami co warstwy uzyskane podczas niskotemperaturowej obrobki
plazmowej. Mozliwe jest rébwniez otrzymywanie warstw azotowanych o zawartosci azotu rze-
du kilkunastu procent masowych, a wiec znacznie przekraczajgcej wartos¢ rozpuszczalnosci
azotu w austenicie. Na podstawie tych wynikow trudno jest przyja¢ koncepcje roztworu prze-
syconego. Inng hipotezg ttumaczaca tak wysokie stezenia jest teoria klastrow [75, 92]. Za-
klada ona, ze w efekcie silnego powinowactwa azotu do chromu, nastepuje tworzenie kla-
stréw ztozonych z atoméw azotu silnie zwigzanego z chromem i mato mobilnego. Klastry te
sg réwniez odpowiedzialne za umocnienie materiatu przez blokade ruchu dyslokacji. Zgodnie
Z tg teorig podczas azotowania nastepuje silne zwigzanie azotu z atomami chromu, a na-
stepne atomy dyfundujg przez warstwe azotowana, az natrafig na wolne miejsca wokot gle-
biej potozonych atomoéw chromu. Za tg teorig przemawiajg obserwacje Christiansena [72]
azotowanych i odazotowywanych cienkich folii. Stwierdzit on, ze istnieje pewna wartos¢ ste-
zenia azotu, ktéry pozostaje w strukturze austenitu nawet po wygrzewaniu w wodorze
(rys. 2.3). Azot ten jest silnie zwigzany z chromem i jego zwartoS¢ wynosi ok. 13%at.
(ok. 3,5%mas.).

43 AISI 316 700
] 718 K (445°C) |
= %7 azotowanie odazotowanie fgop
E 3 Jaas~)
> 3 ©
i »
3 r  ®
- 27 L500 5
o 13 E 2
= C E
| AR 5
o4 N:Cr - 1:1 .
] E 400
0 1 TTTTTrTrTrT | rTTrT T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T r
0 200 400 600 800
czas [min.]

Rys. 2.3. Zmiana zawartosci azotu podczas azotowania w amoniaku i odazotowywania
w wodorze folii wykonanej ze stali austenitycznej [72]
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Jednakze badania prowadzone przez Parascandole i wsp. [172] nie potwierdzajg tej
hipotezy. Zgodnie z ich badaniami proceséw dyfuzji w stali austenitycznej prowadzonych
z uzyciem réznych izotopéw azotu nastepuje stopniowa dyfuzja azotu przez warstwe, tzn.
izotop, ktory zostat wczesniej uzyty do azotowania, znalazt sie gitebiej wewnatrz warstwy
azotowanej niz ten, ktory zostat zastosowany poézniej (rys. 2.4).

= N . _ _ Calkowite
® 3 1 stezenie N
i 15F _ ® 15
OZ ] O 14N
I {1 | Aproksymacja

=5 / ) proksymac;
R1F o ;|
© i -
Q0 ! ]
c -
S5 P i
s I N
% o -

nee®

0 500 1000
Odlegto$¢ od powierzchni [nm]

Rys. 2.4. Krzywe rozktadu azotu uzyskane metodg analizy reakcji nuklearnej (NRA) z wyko-
rzystaniem izotopéw azotu °N i **N [172]

Krzywa rozkiadu zawarto$ci azotu na przekroju poprzecznym warstwy azotowanej
zbudowanej z fazy Sy wykazuje szereg charakterystycznych cech odrdzniajgcych jg od ty-
powych warstw azotowanych (rys. 2.5). Mozha w niej wyrdzni¢ dwa obszary. Jeden,
0 znacznej zawarto$ci azotu, ma rozktad charakterystyczny dla proceséw dyfuzyjnych,
w ktérych wspotczynnik dyfuzji zalezy od stezenia pierwiastka dyfundujgcego [181]. Drugi
obszar, o mniejszej zawartosci azotu, wykazuje cechy rozktadu wlasciwe dla procesow dyfu-
zyjnych zaleznych tylko od temperatury. Maksymalna zawartos¢ azotu w tym drugim obszarze
odpowiada w przyblizeniu zawartosci azotu silnie zwigzanego z chromem, wyznaczonej przez
Christiansena (rys. 2.3). Obszar ten odpowiada rowniez swoim zasiegiem strefie niemagne-
tycznej obserwowanej w warstwach wierzchnich azotowanej stali austenitycznej (rys. 2.6.).

Magnetyzm fazy Sy tworzgcej sie w azotowanej niskotemperaturowo stali austeni-
tycznej zostat potwierdzony przez wielu badaczy ré6znymi metodami [11, 17, 58, 100, 163,
169]. Tworzaca sie warstwe cechuje dwustrefowa budowa. Od powierzchni w gtab materiatu
tworzy sie strefa magnetyczna, ktéra jest oddzielona od podtoza cienkg strefg niemagne-
tyczng (rys. 2.6). Zgodnie z badaniami Wu i wsp. [219] przemiana fazy niemagnetycznej
W magnetyczng nastepuje przy zwiekszeniu statej sieciowej austenitu o ok. 5%. Takie posze-
rzenie komorki obserwowane jest przy zawartosci azotu ok. 14%at., co w przyblizeniu odpo-
wiada wartosci maksymalnego stezenia azotu silnie zwigzanego z chromem, wyznaczonego
przez Christiansena [72].
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Rys. 2.5. Rozklad zawartosci azotu w warstwie wierzchniej azotowanej stali austenitycznej
w zaleznosci od parametréw procesu azotowania, SIMS: 1 — Ty = 475C, 20% NH 3,
ta=2h,2-Tpr=475T, 100% NH 3, ts =2 h; 3— T, =475T, 100% NH 3, t, =4 h [17]

Intensywnos¢ [imp/sx1 022

_Warstwa azotowana

Rys. 2.6. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej wraz z krzywg rozkiadu ste-
zenia azotu po azotowaniu w atmosferze 100% NHs, temperaturze To = 475C
i w czasie ty = 3 h; strzatki pokazujg koniec warstwy azotowanej; AFM i MFM [20]

Cecha charakterystyczng fazy Sy otrzymanej podczas niskotemperaturowego azoto-
wania stali austenitycznej jest znaczna, siegajgca nawet 11% rozbieznos¢ wielkosci stalej
sieciowej mierzonej na podstawie reflekséw dyfrakcyjnych pochodzacych od réznych rodzin
ptaszczyzn krystalicznych [17, 84, 113, 158, 200, 216, 220, 221]. Obserwacja ta przez dtugi
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czas lezata u podstaw hipotez o niskiej symetrii fazy Sy. Badania prowadzone przez Chri-
stiansena i Somersa [80] jednoznacznie wykazaly, ze faza Sy ma strukture regularng o sieci
ptasko centrowanej Al. Badacze ci poparli rowniez hipoteze Blawerta i wsp. [58] o duzym
zdefektowaniu struktury krystalicznej fazy Sy, opisanym duzg gestoscig btedow utozenia.
Wykazali oni, ze wykorzystujac teorie Warrena [214], mozna wyznaczy¢ takg gestosé bleddw
utozenia, ktéra pozwoli na zrekompensowanie obserwowanych przesunie¢ refleksow (rys. 2.7).

<) o o o
H o - [N
| e Leeavnvivelivnniienil

2
o X
Leevoienan oo

-0,2 -0,1 0,0 0,1 0,2
Przesunigcie refleksu wg teorii Warrena A20,

Wyznaczone dosw. przesunigcie refleksu, A20,,,

Rys. 2.7. Dopasowanie potozenia refleksow fazy Sy z uwzglednieniem réznej gestosci bledow
utozenia [76]

SzczegoOtowe badania nad tym zagadnieniem wykazaly, ze wielko$¢ stalej sieciowej
mierzonej na podstawie reflekséw od réznych rodzin ptaszczyzn zalezy od wskaznika kierun-
kowego Any (rys. 2.8) w taki sam sposob jak modut Younga. Pozwolito to na wysuniecie hipo-
tezy, ze za roznice w wielkosci stalej sieciowej odpowiada wysoki stan naprezeh w warstwie.
Jednakze wg Ozturka i wsp. [169] dla zrekompensowania potozenia refleksow wymagany byt-
by stan naprezen na poziomie 10 GPa, a stezenie azotu obliczone na podstawie skorygowanej
w ten sposob statej sieciowej byloby mniejsze niz wartosci rzeczywiscie mierzone.
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= 039 .
i) ]
8 o0a3ss
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0,370 ‘ ‘ ‘ ; ; ;
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Rys. 2.8. Zaleznos¢ statej sieciowej fazy Sy od wskaznika kierunkowego Ang w warstwach
azotowanych gazowo w réznej temperaturze; 100% NHs;, t, = 2 h; GXRD, KaCu,
v =3°[17]
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Z badan prowadzonych przez He i wsp. [115] wynika, ze grubos¢é warstwy rowniez
zalezy od orientacji ziarna wzgledem powierzchni azotowanej. Najwiekszg szybkos¢ wzrostu
odnotowano na ziarnach o kierunku krystalograficznym <100> prostopadtym do powierzchni
azotowanej — rys. 2.9. Stwierdzili oni, ze grubo$¢ warstwy zalezy od wskaznika kierunkowe-
go A W taki sam sposob jak stata sieciowa (rys. 2.10). Poniewaz szybko$¢ dyfuzji azotu
zalezy od jego stezenia w fazie Sy, autorzy postawili hipoteze, ze przyczynag nierbwnomiernej
grubosci warstwy jest r6znica w zawarto$ci azotu w poszczego6lnych ziarnach. Takie zatoze-
nie ttumaczytoby, zdaniem autoréw, réznice w wielkosci statej sieciowej mierzonej na pod-
stawie refleksow dyfrakcyjnych roznie zorientowanych ziaren. Brak jest natomiast wyja$nie-
nia, jaka mogtaby by¢ przyczyna nierbwnomiernego nasycania azotem warstwy wierzchniej.

a) b)
111

w®

001 101

Rys. 2.9a) Mikrostruktura warstwy azotowanej na ziarnach o réznej orientacji wzgledem po-
wierzchni azotowanej, SEM; b) orientacja ziaren pokazanych na rysunku a); EBSD
(86]

Grubosé [um]
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000 005 0,10 015 020 025 0,30 0735
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Rys. 2.10. Zaleznos$¢ grubosci warstwy azotowanej uzyskanej na ziarnach o réznej orientacji
wzgledem powierzchni azotowanej od wskaznika kierunkowego Ay [115]

Nierownomiernos¢ wzrostu warstwy azotowanej potwierdzity rowniez badania wkasne
autorki prowadzone nad wplywem procesu wstepnego rozpylania na ksztattowanie warstwy
azotowanej podczas obrobki gazowej [13, 17]. Wykazano, ze jedng z potencjalnych przyczyn
zréznicowanego wnikania azotu moze by¢é nierdwnomierne usuniecie warstewki tlenkowej
podczas obrébki jonowe;j.
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2.1.2. Kinetyka wzrostu warstw azotowanych niskotem peraturowo

Jedng z cech charakterystycznych warstw azotowanych zawierajgcych faze Sy jest
kinetyka ich wzrostu. Szybkos¢ wzrostu warstw nawet kilkadziesiat razy przewyzsza wartosci
wyznaczone na podstawie prawa Ficka, z uwzglednieniem wspoiczynnika dyfuzji azotu
w austenicie (rys. 2.11).

1001 1 1.0
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80

o
©

o
2}

o
S
Grubos$¢ obliczona [um]

Grubos¢ wyznaczona
doswiadczalnie [pum]

o
[N}

10
Czas [h]

Rys. 2.11. Grubos¢ WW azotowanej stali austenitycznej w zaleznosci od czasu azotowania
w atmosferze 100% i w rdznej temperaturze; poréwnanie wartosci ustalonych do-
Swiadczalnie (linia ciggta) z obliczonymi na podstawie Il prawa Ficka (linia przery-
wana); D(T) = 0,9exp(—20248/T) [20]

Z badanh prowadzonych przez Maendla i wsp. [152, 153] oraz Christiansena i wsp.
[77] wynika, ze wspotczynnik dyfuzji azotu w fazie Sy zalezy od zawarto$ci azotu w tej fazie
(rys. 2.12). Thumaczy to charakterystyczny rozktad azotu w czesci warstwy o duzej zawarto-
§ci azotu. Jak wynika z badah wilasnych [17, 20], obszar ten wzrasta znacznie szybciej niz
lezacy gtebiej obszar niemagnetyczny o matej zawarto$ci azotu (rys. 2.13).

10x107153 — @ A|IS| 316 718K (445 °C)
---- m AIS| 316 693K (420 °C)
— v AISI 304 693K (420 °C)

= (o] o

N

Wspodtczynnik dyfuzji, D [mzs'1]

Stopien obsadzenia luk, yy

Rys. 2.12. Wspotczynnik dyfuzji azotu w WW azotowanej stali austenitycznej w zaleznosci od
zawartosci azotu w warstwie; wartosci wyznaczone dla dwéch gatunkéw stali [79]



16

2. Azotowanie niskotemperaturowe

Grubos$é [um]

Rys. 2.13. Grubos¢ catkowita WW azotowanej stali austenitycznej (linia ciggta) i strefy ma-
gnetycznej w zaleznosci od temperatury procesu azotowania i zawartosci NHj

Podczas azotowania stali austenitycznej obserwuje sie zmiane kinetyki wzrostu
w temperaturze ok. 430C. Warstwy utworzone powy zej tej temperatury wzrastajg znacznie
szybciej niz ponizej. Stwierdzono, ze w tej temperaturze nastepuje zmiana energii aktywacji
procesu dyfuzji (rys. 2.14). Temperatura 430-440C jest wskazywana jako ta, w ktorej do-
chodzi do wydzielania azotkow chromu z fazy Sy. Zmiana energii aktywacji procesu dyfuzji
w tej temperaturze moze byé spowodowana zmiang mechanizmu dyfuzji. W efekcie zwiek-
szenia udzialu granic miedzyfazowych przewazajagcym mechanizmem dyfuzji moze by¢ dy-
fuzja po granicach ziaren, znacznie szybsza niz dyfuzja objetosciowa.

Ln(ga) [nm]

Rys. 2.14. Grubos¢ WW azotowanej stali austenitycznej w funkcji temperatury azotowania;
atmosfera azotujgca 100% NH; (trojkaty) i 20% NH; (kota), ta =5 h [20]

Jako jedna z podstawowych przyczyn znacznej szybkosci dyfuzji azotu podczas azo-
towania niskotemperaturowego wskazuje sie wysoki stan naprezen towarzyszacy temu pro-
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cesowi [17, 79, 86].



2.1. Azotowanie stali austenitycznej 17

2.1.3. Naprezenia w warstwach azotowanych niskotemperaturowo

Wysoki stan naprezen w warstwach azotowanych stali austenitycznej jest jednym
z podstawowych zagadnien zwigzanych z ich formowaniem. Uwaza sie, ze przyczyng napre-
zen wlasnych jest znaczne przesycenie austenitu azotem. Z badah prowadzonych in situ
przez Sienza i wsp. [188] wynika, ze powstawaniu warstwy juz w pierwszych sekundach pro-
cesu towarzyszg bardzo duze naprezenia $ciskajace — rzedu 2 GPa. Wielkos¢ naprezen
wlasnych w warstwach szacowana metodg dyfrakcyjng jest na podobnym poziomie [17, 213,
218] —rys. 2.15, chociaz wg danych podawanych przez Christiansena i Somersa [75] sg one
na poziomie ok. 8 GPa. Niewatpliwie naprezenia towarzyszgce powstawaniu warstw azoto-
wanych w stali austenitycznej sg bardzo wysokie i prowadza do znacznych odksztalcen oraz
powstawania peknie¢ — rys. 2.16. W skrajnych przypadkach moga by¢ przyczyng ztuszcza-
nia warstwy (rys. 2.16b). Jednakze nalezy rozwazy¢ w tym zakresie dwa aspekty:

a) jaka jest przyczyna tak duzych naprezen podczas procesu azotowania;

b) jakie czynniki decyduja, ze warstwa jest w stanie przenosi¢ tak duze napre-
zenia wilasne.

Z badan mikroskopowych prowadzonych in situ przez Xu i wsp. [222] wynika, ze od-
ksztatcenie warstwy i jej pekanie zachodzi juz podczas procesu azotowania. Nie jest wiec
wynikiem naprezen powstatych podczas chiodzenia austenitu nasyconego azotem. Stan
naprezen wiasnych powstaty po procesie azotowania znacznie przekracza granice plastycz-
no$ci austenitu, co moze budzi¢ zastanowienie. Wedtug badan wiasnych [17] przyczyna ta-
kiego stanu rzeczy nie jest proces przesycania austenitu azotem, ale przemiana austenitu
w faze typu azotkowego w warunkach obrobki niskotemperaturowej. Znaczna réznica obje-
tosci obu faz jest przyczyng powstajgcych naprezen. Niska temperatura procesu powoduje
zachodzenie przemiany w nanoobszarach, a powstajgce krystality sa koherentne z osnowa.
Powstajgca w temperaturze ponizej 430C warstwa, ze wzgledu na swojg nanostrukturalng
budowe, jest w stanie przenosi¢ znaczne naprezenia. Wzrost temperatury powoduje zwiek-
szenie wielkosci krystalitow i utrate koherencji [17]. Wysoki stan naprezen wywotanych
przemiang prowadzi do odksztalcen plastycznych i peknie¢, a w konsekwencji do relaksacji
naprezen. Wielko$¢ naprezen wiasnych maleje (rys. 2.15).
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Rys. 2.15. Naprezenia wtasne w WW azotowanej stali austenitycznej w zaleznosci od tempe-
ratury azotowania; 100% NHgs, ta =2 h [17]
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Rys. 2.16. Powierzchnia stali austenitycznej po azotowaniu gazowym w roznych warunkach:
a) Ta=515C, 100% NH 3, ts = 2 h; SEM; b) T4 = 570C, 100% NH 3, ta = 2 h; strzatki
— obszary widoczne po ztuszczeniu warstwy [17]

Z badahn wilasnych [17] wynika, ze stan naprezen towarzyszgcych wbudowywaniu
azotu w strukture austenitu powoduje réwniez zmiane orientacji krystalograficznej na ziar-
nach austenitu w obrebie warstwy azotowanej. Stwierdzono, ze w efekcie azotowania moze
nastgpi¢ odchylenie nawet do 7°w poréwnaniu z materialem p odtoza. Obserwacje te po-
twierdzity badania Riviere’a i wsp. [179] nad azotowaniem monokrysztatu stali austenitycz-
nej. W swoich badaniach wykazali oni, ze azotowanie stali austenitycznej powoduje skrece-
nie sieci fazy Sy wzgledem osnowy austenitycznej o okoto 5°. Ponadto obser wowano znacz-
ny wzrost sktonnosci do poligonizacji mikrostruktury.

2.1.4. Modelowanie procesu ksztattowania warstw azo  towanych stali austenitycznej

Rozktad azotu na przekroju porzecznym warstwy wierzchniej azotowanej stali auste-
nitycznej jest specyficzny i odbiega od typowego rozkladu azotu w warstwach wierzchnich
azotowanej stali konstrukcyjnej. Préby opisania wzrostu warstw podejmowane sg od kilkuna-
stu lat. Jeden z pierwszych modeli zaproponowali Paracsandola i wsp. [173]. Oparli sie oni
na zatozeniu, ze podczas azotowania stali austenitycznej zachodzi efekt ,putapkowania”
atoméw azotu przez atomy chromu. Klasyczny model ,putapkowania” zaktada, ze kiedy
wszystkie ,putapki’ zostang zajete, nastepuje przyspieszenie dyfuzji. Autorzy zmodyfikowali
ten model, gdyz zgodnie z ich badaniami [172] dyfuzja azotu nastepowata réwnomiernie
przez calg warstwe, bez efektu zatrzymywania atomow azotu wokaét atoméw chromu. Przyjeli
zalozenie, ze atomy azotu moga by¢ termicznie uwolnione z ,putapek”. Przy takim zatozeniu
uzyskali dobre dopasowanie krzywych teoretycznych do rzeczywistego rozktadu azotu na
przekroju warstwy (rys. 2.17).

Kolejny model zaproponowali Brokman i Tuler [65]. Zatozyli oni, ze w efekcie oddzia-
lywania plazmy z powierzchnig dochodzi do tworzenia wakansow, ktére mogg dyfundowaé
w gitgb materiatu w postaci kompleksu wakans-jon. Tego typu podejscie byto dalej rozwijane
przez Praneviciusa i wsp. [175]. Zakiadali oni, ze szybkos¢ wprowadzania atomow azotu jest
wieksza od szybkosci generowania defektéw, co prowadzi do przesycania azotem. Modele
te nie ttumacza szybkiego wzrostu warstwy w warunkach azotowania gazowego.
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Rys. 2.17. Eksperymentalne i obliczone krzywe rozktadu azotu na przekroju warstwy azoto-
wanej stali austenitycznej [173]

Model taczacy teorie ,putapkowania” z dyfuzjg oparta na prawach Ficka zapropono-
wali Christiansen i wsp. [73]. Zatozenia do ich modelu przedstawiono na rys. 2.18. W modelu
tym przyjeto wystepowania efektu putapkowania azotu przez atomy chromu oraz ze wspot-
czynnik dyfuzji zalezy od stezenia.
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Rys. 2.18. Zalozenia do modelu Christansena [73]

Na rysunku 2.19 pokazano obliczone krzywe rozktadu azotu dla r6znych potencjatow
azotujacych (2.19a) i przy statym stezeniu powierzchniowym, ale réznych statych rozpusz-
czalnosci Kern (2.19b).
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Rys.2.19. Krzywe rozkfadu azotu na przekroju warstwy azotowanej obliczone wg modelu Chri-
stiansena i wsp. [73] przy zalozeniu: a) zmiennego stezenia azotu na powierzchni;
b) stalego stezenia azotu na powierzchni, ale zmiennej statej rozpuszczalno$ci ke, n

Model opisuje wzrost warstwy przy zalozeniu braku wydzielen azotkowych. Zamiast
nich zaktada sie wystepowanie ,putapkowania” azotu. Zgodnie z ich hipotezg efekt ten jest
odpowiedzialny za zwiekszenie stezenia azotu. Przy zalozeniu cze$ciowej rozpuszczalno-
§ci azotku (kcrn) Obserwowany jest na krzywych rozktadu azotu gwattowny spadek jego
zawartosci, po ktérym nastepuje tagodna zmiana stezenia. Zdaniem autorow ten spadek
jest efektem daznosci atomow Cr do posiadania w swoim sasiedztwie przynajmniej jedne-
go atomu azotu.

Naprezenia towarzyszace przemianie austenitu w faze Sy wskazywane sg jako jedna
z przyczyn znacznej szybkosci wzrostu warstwy. Dlatego prowadzonych jest szereg prac nad
uwzglednieniem stanu naprezeh w modelowaniu procesu formowania warstwy w warunkach
obrobki niskotemperaturowej [73, 83, 110, 170].

Jeden z takich modeli zaproponowali Galdikasa i wsp. [110]. Zaktada on, ze gradient
stezenia wystepujacy podczas azotowania jest sitg napedowg transportu azotu w warstwie
wierzchniej stali austenitycznej. Wykorzystujac prezentowany model, uzyskali oni bardzo
dobre dopasowanie krzywych teoretycznych do danych doswiadczalnych (rys. 2.20.)
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Rys. 2.20. Zmiana stezenia azotu na przekroju poprzecznym warstwy azotowanej stali auste-
nitycznej; wartosci obliczone teoretycznie i zmierzone na warstwach uzyskanych
po azotowaniu jonowym przy dwdch roznych gestosciach pradowych [110]

Inny model wzrostu warstwy azotowanej zostat zaproponowany w badaniach wtasnych
[44]. Zastosowano w nim metode dwupredkosci (Darkena) do modelowania (symulowania)
zlozonych proceséw dyfuzyjnych w ukladach wielosktadnikowych z uwzglednieniem naprezen
(zmiany objetosci) — CADIff. Model opiera sie na prawie zachowania ciggto$ci objetosci oraz
rownaniu Nernsta—Plancka na strumien. Zatozenia modelu przedstawiono na rys. 2.21a.
Otrzymano bardzo dobre dopasowanie wynikow do danych doswiadczalnych (rys. 2.21b).

Bardzo dobra zgodnos¢ modeli uwzgledniajgcych stan naprezeh w procesie wzrostu
warstwy azotowanej z danymi doswiadczalnymi wskazuje, ze jest to jeden z podstawowych
kierunkdéw w badaniach nad modelowaniem wzrostu warstw zbudowanych z fazy Sy.
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Rys. 2.21a. Zatozenia do modelu z badan wlasnych metodg CADIff; b) poréwnanie dopaso-
wan danych obliczonych wg modelu [44] i [73] do danych eksperymentalnych [73]

Ry

2.1.5. Wiasciwo sci azotowanej niskotemperaturowo stali austenityczn €j

Z aplikacyjnego punktu widzenia wlasciwosci warstw azotowanych sg najwazniejsze.
Dlatego ich charakterystyka jest najszerzej badanym zagadnieniem. Podstawowg trudno$¢
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w korelacji parametréw obrébki z wiasciwosciami warstw sprawia proces azotowania pla-
zmowego. Wiasciwosci warstwy, zwlaszcza odpornos¢ korozyjna, zalezg od mikrostruktury
warstwy, a szczegolnie od obecnosci wydzieleh azotkowych. Stabilno$¢ temperaturowa fazy
Sn zalezy od kombinacji czasu i temperatury (rys. 2.22), dlatego bardzo waznym parametrem
procesu jest temperatura. Niestety, w procesach opartych na plazmie mozliwosci oceny rze-
czywistej temperatury powierzchni podczas azotowania sg ograniczone.

550
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400 +
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350 a g
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Rys. 2.22. Stabilno$¢ fazy Sy w zaleznosci od temperatury i czasu wyzarzania [143]

Ponadto w warunkach stosowania wytadowania jarzeniowego efekty krawedziowe
zwigzane z nierownomiernym rozkiadem gestosci plazmy wokot narozy prowadzg do nie-
réwnomiernego rozktadu temperatury na powierzchni elementu. Rosnie wiec ryzyko lokalne-
go przegrzania powierzchni i pojawienia sie wydzielen azotkowych. Dlatego nie mozna po-
da¢ uniwersalnych zakreséw temperatury obrobki, gdyz w duzej mierze zalezg one od spe-
cyfiki stosowanej obrobki powierzchniowe;j.

Niezaleznie od temperatury obrébki i mikrostruktury warstwy w efekcie azotowania
nastepuje znaczace, nawet pieciokrotne podwyzszenie twardosci powierzchniowej stali [17,
75, 101]. Temperatura i zwigzane z tym wydzielanie azotkdw wywierajg mniejszy wpltyw na
twardo$¢ warstw. Znacznie wyrazniejszy jest wpltyw atmosfery obrébkowej, gdyz jest on
odpowiedzialny za zawartos¢ azotu w fazie Sy. Twardo$é fazy jest Scisle skorelowana z
zawartoscig azotu [17, 75, 113].

Azotowanie niskotemperaturowe zwieksza rowniez odpornosé na zuzycie przez tarcie
nawet o trzy rzedy wielko$ci w porownaniu ze stalg nieobrobiong [17, 29, 30]. Szybkos¢ zu-
zycia, podobnie jak twardos$¢, wykazuje matg wrazliwo$¢ na temperature obrdobki, chociaz
obserwuije sie przyspieszone zuzycie w warstwach zbudowanych tylko z azotkow.

Najistotniejszg charakterystykg uzytkowg z punktu widzenia aplikacyjnego jest oczy-
wiscie odpornos¢ korozyjna. Warstwy zbudowane tylko z fazy Sy wykazujg odpornosé po-
rownywalng z materiatem podtoza, a czasami nawet lepsza [26, 195, 213, 226, 228]. Ewi-
dentnie wykazano, ze wydzielenia azotkowe obnizajg odpornos¢ korozyjna.



2.2. Azotowanie stali ferrytycznej 23

2.2. Azotowanie stali ferrytycznej
2.2.1. Mikrostruktura i budowa fazowa warstw azotow  anych stali chromowej
ferrytycznej i martenzytycznej

Proces niskotemperaturowego azotowania stali ferrytycznej lub martenzytycznej pro-
wadzi do wytworzenia warstw azotowanych o wysokiej twardosci i odpornosci korozyjnej
zblizonej do osnowy, podobnie jak to ma miejsce podczas azotowania stali austenitycznej.
Warstwy wytworzone w takich warunkach zbudowane sg z tzw. ,poszerzonego ferrytu” (ang.
expanded ferrite), nazywanego rowniez ,poszerzonym martenzytem” (ang. expanded mar-
tensite). O ile mechanizmowi tworzenia fazy Sy w azotowej stali austenitycznej poswiecono
wiele publikacji, o tyle zagadnienie konstytuowania warstw na chromowej stali ferrytycznej
lub martenzytycznej jest bardzo stabo udokumentowane. Z badan Kima i wsp. [129] prowa-
dzonych w zakresie temperatury 350-500C wynika, ze w efekcie azotowania w warstwie
pojawia sie faza, ktora na dyfraktogramach widoczna jest w postaci bardzo niskiego i szero-
kiego refleksu przesunietego, w poréwnaniu z potozeniem refleksu od fazy ferrytycznej,
w kierunku mniejszych katéw. Sugeruje to otrzymanie ferrytu o zwiekszonej stalej sieciowej
w efekcie wbudowania azotu, podobnie jak to ma miejsce przy azotowaniu stali austenitycz-
nej. Przesuniecie refleksu jest jednak znacznie mniejsze (rys. 2.23). Z badan prowadzonych
przez Manova i wsp. [156] nad azotowaniem stali ferrytycznych i martenzytycznych wynika,
Ze przesuniecie to zalezy od temperatury procesu oraz skfadu azotowanej stali. Stwierdzili
oni, ze w zakresie temperatury azotowania 380—-420C posze rzenie komérki obliczone na
podstawie refleksu od rodziny ptaszczyzn (110) zmienia sie w zakresie 1-3,5%, a obliczone na
podstawie refleksu od rodziny ptaszczyzn (200) — w zakresie 0,25-3%. Obserwuje sie wiec,
podobnie jak w przypadku azotowanej stali austenitycznej, pewng anizotropie poszerzenia
komorki [98].
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Rys. 2.23a. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali martenzytycznej po obrobce w réznej
temperaturze; XRD, KaCu [129]
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Rys. 2.23b. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali martenzytycznej po obrébce w ré6znym
czasie; XRD, KaCu [129]

Kim [129] wprowadzit pojecie ,poszerzonego martenzytu” przez analogie do tworza-
cej sie w austenitycznej stali fazy ,poszerzonego austenitu”. Réwnoczes$nie zaznacza jed-
nak, ze pojecie to moze wydawac sie mato adekwatne, gdyz martenzyt jest tak naprawde
poszerzonym ferrytem. Dlatego tez wielu autoréw stosuje termin ,poszerzony ferryt” [66],
uwazajac go za bardziej zgodny ze stanem rzeczywistym. Jednakze nalezy zwréci¢ uwage
na fakt, ze faza tworzaca sie podczas niskotemperaturowego azotowania stali ferrytycznej
lub martenzytycznej nie wykazuje podobienstwa do ,poszerzonego austenitu”. Struktura typu
Al, jaka przypisuje sie ,poszerzonemu austenitowi”, zostata w oczywisty sposéb potwierdzo-
na przez badania dyfrakcyjne, gdzie na dyfraktogramach identyfikowano serie refleksoéw
przesunietych w kierunku mniejszych katow 20 w poréwnaniu z potozeniem reflekséw au-
stenitu. Na dyfraktogramach azotowanej stali ferrytycznej lub martenzytycznej refleksy, ktére
mozna przypisa¢ fazie ,poszerzonego ferrytu” sg zlokalizowane tylko w okolicy reflekséw od
ferrytu pochodzacych od rodziny ptaszczyzn (110). Na rysunku 2.24 przedstawiono dyfrakto-
gramy warstw azotowanych gazowo stali ferrytycznej X10Cr13 [21]. Oprécz refleksu przesu-
nietego w lewo w odniesieniu do refleksu ferrytu przypisywanego fazie ,poszerzonego ferry-
tu” mozna zaobserwowac obecnosc¢ plateau, znajdujgcego sie po prawej stronie refleksu od
ferrytu (na rysunku zaznaczone strzatkg). Zachowuje sie ono analogicznie jak refleks od ,po-
szerzonego ferrytu”, tzn. zanika ze wzrostem temperatury azotowania. Nie obserwuje sie
natomiast zadnych innych reflekséw, ktére mozna by przypisac tej fazie i ktére potwierdzityby
strukture A2 wiasciwg dla ferrytu. Pojawianie sie takiego plateau obserwowali roGwniez inni
badacze [142]. Jego obecno$¢ moze wskazywaé na niska symetrie tworzacej sie fazy, co
$wiadczyloby raczej o jej podobienstwie do martenzytu. Z badah Manovej i wsp. [155] wyni-
ka, ze struktura stali — ferrytyczna czy martenzytyczna — nie wptywa w istotny sposéb na mi-
krostrukture otrzymywanych warstw azotowanych.
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Rys. 2.24. Dyfraktogramy WW azotowanej stali ferrytycznej X10Cr13 po obrébce w atmosfe-
rze: a) 20% NH; + Ny; b) 20% NH; + NHg,qys W czasie Ta = 5 h; XRD, KaCu [21]

Warstwy azotowane uzyskane w efekcie niskotemperaturowej obrébki stali ferrytycz-
nej lub martenzytycznej charakteryzuje rowniez znacznie wieksza skionnos¢ do tworzenia
wydzielen azotkowyc, niz w przypadku azotowania stali austenitycznej. W warstwach na stali
ferrytycznej obserwuje sie pojawianie azotkOw juz w znacznie nizszej temperaturze niz
w warstwach na stali austenitycznej. Kim [129] obserwowat pojawianie sie refleksu od azotku
chromu CrN juz w temperaturze 350C (rys. 2.23), cho ¢ budzi to duze zastrzezenia, jako ze
refleks ten zanikat w wyzszej temperaturze obrébki. Podobne refleksy rejestrowali Li i Bell
[142] w warstwach azotowanych w temperaturze 420C. Przypisali je obecnosci azotku zela-
za €. Ponadto stwierdzili oni obecnos¢ azotku Fe,N takze podczas azotowania w temperatu-
rze <460<C, cho ¢ obecnos¢ tych reflekséw jest bardzo stabo zaznaczona. Wyzsza tempera-
tura obrébki powodowata uprzywilejowane wydzielanie azotku chromu CrN i azotku zelaza
Fe,N, azotek € byt identyfikowany tylko w sladowych ilosciach. Zaproponowali oni tworzenie
trzech typdw mikrostruktur warstw azotowanych stali ferrytycznej w zaleznosci od temperatu-
ry obrobki (rys. 2.25).

a) b) C) d)
Warstewka pasywna Warstewka pasywna Warstewka pasywna (?)
(Cry03) Azotowanie AEEERE AzotO\:vanie
Podtoze
TFO:"(’;G)} (Fe, Cr) Podioze Podioze
’ (Fe, Cr) (Fe, Cr)

Rys. 2.25. Schemat warstw azotowanych stali martenzytycznej 410 tworzgcych sie podczas
plazmowego azotowania niskotemperaturowego: a) stal bez obrébki; b) T, = 420C;
C) TA=460C; d) T , =500C [142]
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Wieksza tatwos¢ wydzielania azotkow chromu i zelaza w azotowanej stali ferrytycznej
potwierdzity rowniez badania wilasne (rys. 2.24 i 2.26). Jednocze$nie stwierdzono istotny
wplyw atmosfery azotujgcej na skiad fazowy warstw azotowanych. Azotowanie gazowe
w atmosferze amoniaku rozcienczonego wodorem w temperaturze 400C prowadzito do po-
wstawania warstw zbudowanych gtéwnie z ,poszerzonego ferrytu”. Stwierdzano tylko obec-
no$¢ sladowych ilosci azotkow, prawdopodobnie typu (Cr,Fe),N;« (rys. 2.24b i rys. 2.26 —
linia 1). Wzrost temperatury intensyfikowat proces wydzielania tego typu azotkéw, a w tem-
peraturze 500C w atmosferze bogatszej w amoniak (rys. 2.26 — linia 5) mozna bylo réwniez
zidentyfikowa¢ niewielkie ilosci azotku zelaza Fe,N. Znamienne jest réwniez, ze w war-
stwach azotowanych w temperaturze 500C nie obserwuje sie obecno$ci ,poszerzonego
ferrytu”. W jego miejsce pojawia sie wyrazny, cho¢ o znacznej szerokosci potdwkowej refleks
od ferrytu. Badania mikrostrukturalne na przekrojach poprzecznych potwierdzity obecnosé
grubej warstwy azotowanej, co wskazuje, ze refleks ten pochodzi z obszaru warstwy. Mozna
wnioskowaé, ze wydzielanie azotkéw odbywa sie kosztem azotu wbudowanego w ,posze-
rzony ferryt”, prowadzac do wytworzenia ferrytu.
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Rys. 2.26. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali ferrytycznej X10Crl3 po obrébce
w atmosferze 100% NH; (linie 2, 4 i 6) i 50% NHjz + NHs,qys (linie 1, 3 i 5) w czasie
ta = 3 h; XRD, KaCo [48]

Zastosowanie atmosfery o wysokim potencjale azotowym prowadzito do wydzielania
znacznych ilosci azotkéw juz w temperaturze 400C (rys. 2.24a i linia 2 rys. 2. 26). Na dyfrak-
togramach obserwowano pojawienie sie podobnych reflekséw do tych, ktére identyfikowali Li
i Bell [142] w temperaturze 420<C. Jednak ze ich potozenie w przyblizeniu odpowiada zarow-
no azotkowi zelaza €, azotkowi chromu Cr;N, jak i azotkowi (Cr,Fe),N,_,. Wydaje sie, ze ze
wzgledu na niskg temperature obrébki, tworzenie tego ostatniego azotku jest znacznie bar-
dziej uzasadnione. W temperaturze 450C pojawia si e rowniez refleks od azotku CrN. Jego
intensywnos$¢ rosnie z temperaturg oraz ze wzrostem zawartosci amoniaku w atmosferze.
W temperaturze 500C w atmosferze 100% amoniaku mo zna réwniez stwierdzi¢ obecnos¢
azotku zelaza Fe4N. Nalezy zwréci¢ uwage, ze przy ograniczeniu ilosci wodoru w atmosferze
azotujagcej (zastgpieniu go azotem) juz przy nawet bardzo matej zawartosci amoniaku
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(rys. 2.24a) azotki rébwniez pojawiajg sie w temperaturze 400C w znacznie wiekszej ilosci
niz w warstwach uzyskanych w temperaturze 500C w atmo sferze o zawartosci 50% amo-
niaku w mieszaninie ze zdysocjowanym amoniakiem (rys. 2.26 — linia 5). W warstwach
otrzymanych w temperaturze 500C w atmosferze o wys okim potencjale azotowym ciagle
obecny jest ,poszerzony ferryt”, ale o zmniejszonej statej sieciowej. Wynika to najprawdopo-
dobniej z wysokiego potencjalu azotowego atmosfery azotujgcej, wystarczajgcego do two-
rzenia sie azotkow. Ich wzrost w mniejszym tylko stopniu odbywa sie kosztem azotu z ,po-
szerzonego ferrytu”.

Dobdr warunkéw azotowania musi wiec uwzglednia¢ indywidualng skionnosé danego
gatunku stali do wydzielania azotkow, ktére moga prowadzi¢ do pogorszenia odpornosci
korozyjnej warstw. W przypadku stali martenzytycznej azotowanie powinno by¢é prowadzone
po obrébce cieplnej. Temperatura obrobki powierzchniowej powinna umozliwié zachowanie
wiasciwosci mechanicznych tej stali. Dlatego w przypadku stali martenzytycznej zakres tem-
peratury 350-380C wskazuje sie czesto jako optymalny do tego typu obrdbki [66].

2.2.2 Wplyw zawarto $ci chromu na sktad fazowy warstw

W literaturze brak jednoznacznych danych dotyczacych wptywu chromu na wydziela-
nie sie azotkdw w przypadku procesu azotowania plazmowego. Niektoérzy badacze obserwu-
ja pojawianie sie azotkOw zelaza y' i € oraz azotku chromu CrN w stali o zawartosci 13%mas.
Cr w temperaturze 400C [90, 129]. Br 0hl i wsp. [66] w stali o zawartosci 13%mas. Cr azo-
towane] w 360C nie wykazali obecno §ci wydzieleh azotkowych, podczas gdy Corengia
i wsp. [82] réwniez w stali o zawartosci 13%mas. Cr azotowanej w 350C stwierdzili obec-
no$¢ azotku FeyN. Alves i wsp. [8] badali azotowanie stali zwierajgcej 5, 10 i 15%mas. Cr,
ale tylko w temperaturze 500C. Stwierdzili, ze wzrost zawartosci chromu sprzyja zwieksze-
niu ilosci drobnodyspersyjnych wydzielen CrN w miejsce azotkéw zelaza € i y. Badania wia-
sne wykazaly [37, 48], ze stabilno$¢ ,poszerzonego ferrytu” zalezy rowniez od zawartosci
chromu. Na rysunku 2.27 przedstawiono dyfraktogramy warstw azotowanych gazowo wytwo-
rzonych na chromowej stali ferrytycznej o zawartosci 17 i 24%mas. Cr. Poréwnujgc przed-
stawione dyfraktogramy z tymi uzyskanymi dla stali o zawarto$ci 13%mas. Cr (rys. 2.26),
mozna zaobserwowaé, ze wzrost zawartosci chromu obniza temperature tworzenia azotkw
chromu oraz stabilizuje wystepowanie ,poszerzonego ferrytu” w wyzszej temperaturze.
W stali o zawartosci 17%mas. Cr refleksy od azotkbw chromu pojawiajg sie warstwach
wierzchnich stali azotowanej w atmosferze 50% NH; w temperaturze 450C, a w stali o za-
wartosci 24%mas. Cr juz w 400C. Nale zy réwniez podkresli¢, ze w tych warstwach identyfi-
kowane sg przede wszystkim azotki chromu CrN. Wzrost temperatury powoduje wydzielanie
azotkéw zelaza Fe4N, réwniez w temperaturze nizszej niz to miato miejsce w stali 0 mniejszej
zawartosci chromu.

Na dyfraktogramach warstw azotowanych stali ferrytycznej stwierdzono réwniez
obecno$¢ reflekséw, ktorych nie udato sie jednoznacznie dopasowaé do faz azotkowych
(rys. 2.26 i 2.27 — zaznaczone gwiazdka). Jedng z hipotez badawczych jest zalozenie, ze
nalezg one do fazy Sy tworzacej sie w tych warunkach azotowania przy duzej podazy azotu.
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Obecnosé¢ fazy Sy w azotowanej stali martenzytycznej identyfikowali takze inni badacze [66].
Z badan wtasnych prowadzonych na stalach o réznej zawartosci chromu wynika, ze refleks
dyfrakcyjny od hipotetycznej fazy Sy obserwowany jest tylko w warunkach azotowania
w 100% amoniaku oraz jest on stabszy w stali o wyzszej zawarto$ci chromu. Obserwacja ta
potwierdzataby hipoteze dotyczaca powstawania fazy Sy w stali ferrytycznej, przedstawiong
przez Christiansena i Somersa [75]. Zgodnie z nig wysoki potencjat azotowy obniza tempera-
ture przemiany ferryt-austenit, dlatego mozliwe jest jej zajscie podczas azotowania. Prowadzi
to do utworzenia fazy Sy w warunkach obrobki. Duza zawarto$¢ chromu, ktory stabilizuje
ferryt, niwelowataby wplyw azotu na przemiane a - y.
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Rys. 2.27. Dyfraktogramy warstw wierzchnich azotowanej stali ferrytycznej: a) X10Crl7;
b) H24JS po obrébce w atmosferze 100% NH; (linie 2, 4 i 6) i 50% NH3 + NHgzqys
(linie 1, 3 5) w czasie ta = 3 h; XRD, KaCo [48]

2.2.3. Mikrostruktura i sktad fazowy warstwy wierzc ~ hniej azotowanej stali
utwardzanej wydzieleniowo

Chromowo-niklowa stal utwardzana wydzieleniowo nalezy do grupy stali ferrytycz-
nych odpornych na korozje, jednak ze wzgledu na swoja specyfike, wymaga osobnej dysku-
sji. Stal tego typu w celu zapewnienia oczekiwanych wiasciwo$ci mechanicznych musi byé
poddana obrobce cieplnej polegajacej na przesycaniu oraz starzeniu. Zarbwno temperatura,
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jak i czas obrobki decydujg o jej whasciwosciach eksploatacyjnych, takich jak wtasciwosci
mechaniczne i korozyjne. W zaleznoséci od gatunku stali proces starzenia moze by¢ prowa-
dzony w zakresie temperatury 400—760C, co pokrywa sie z zakresem temperatury azoto-
wania. Obrobka powierzchniowa moze wiec wplywaé na przebieg proceséw wydzielenio-
wych zaréwno w rdzeniu, jak i w warstwie azotowanej, a tym samym ksztattowaé wiasciwosci
uzytkowe tej stali. Drugim waznym z punktu widzenia procesu azotowania czynnikiem jest
fakt, iz stal ta zawiera w swoim skladzie chemicznym oproécz chromu réwniez znaczace ilosci
niklu. Nikiel jest pierwiastkiem stabilizujgcym austenit. Jego obecno$¢, w potaczeniu ze
znaczng iloscig azotu wprowadzanego do warstwy wierzchniej podczas obrébki, moze obni-
zac temperature przemiany w austenit, a tym samym wptywac na przemiany fazowe w war-
stwie azotowane.

Réwnoczesng obrébke cieplng i azotowanie prowadzili Frandsen i wsp. [104]. Stoso-
wali oni azotowanie gazowe dwoch komercyjnie dostepnych stali utwardzanych wydziele-
niowo (Nanoflex i Corrax) o zawartosci 12%mas. Cr i 9%mas. Ni. Wykazali mozliwos¢ jedno-
czesnego skutecznego przeprowadzenia obu tych zabiegéw. Badania prowadzono w atmos-
ferze o r6znym potencjale azotowym i w zakresie temperatury 406—-450C. Skiad fazowy
otrzymanych warstw azotowanych zalezat od obu parametrow temperatury i potencjatu azo-
towego atmosfery. Stwierdzono, ze azotowanie stali utwardzanej wydzieleniowo w atmosfe-
rze o wysokim potencjale azotowym sprzyja tworzeniu w warstwie azotowanej rowniez fazy
Sk, ktorej obecnos¢ wykazano obok ,poszerzonego ferrytu”. Wedtug autoréw istnieje pewna
minimalna warto$¢ potencjatu azotowego, ponizej ktérego faza Sy sie nie tworzy. Jej obec-
no$¢ jest ttumaczona obnizeniem temperatury przemiany ferryt-austenit w obecnosci duzej
zawartosci azotu — stabilizatora austenitu. Efekt ten jest wzmacniany obecnoscia niklu w tych
gatunkach stali. Autorzy twierdza, ze do tworzenia fazy Sy dochodzi przede wszystkim
w podpowierzchniowym obszarze warstwy, gdzie obserwowano gwattowny wzrost zawartosci
azotu (rys. 2.28).
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Rys. 2.28. Rozklad zawartosci azotu w warstwie azotowanej stali Nanoflex® azotowanej ga-
zowo w atmosferze amoniaku o r6znym potencjale azotowym Ky, w temperaturze
425C; GDOES [104]

Thumaczone to jest lokalng kinetyka transportu azotu. llo$¢ azotu zgromadzonego w obszarze
powierzchniowym jest wypadkowsg strumienia azotu z atmosfery azotujgcej i strumienia azotu
odprowadzanego w gfgb materiatlu azotowanego. Ten pierwszy jest wprost proporcjonalny do
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zawartosci azotu bedacej efektem dysocjacji amoniaku w warunkach metastabilnej rownowagi,
ten drugi natomiast maleje w przyblizeniu parabolicznie w czasie w wyniku dyfuzji azotu do
warstwy wierzchniej. W efekcie stezenie powierzchniowe azotu wzrasta. Gdy przekroczy ono
granice rozpuszczalnosci azotu w ,poszerzonym ferrycie”, zaistniejg warunki do powstania
fazy Sy. Sprzyja temu obecno$¢ w materiale podioza austenitu szczatkowego, co czesto ma
miejsce w chromowo-niklowej stali utwardzanej wydzieleniowo.

Pierwszy raz obecnos¢ fazy Sy w azotowanej ferrytycznej stali utwardzanej wydziele-
niowo stwierdzili Leyland i wsp. [141], sugerujac rowniez jej tworzenie w obszarze podpo-
wierzchniowym. Pojawianie sie tej fazy potwierdzili takze inni badacze [66, 93]. Szczego6towe
badania metoda transmisyjnej mikroskopii elektronowej, prowadzone przez Donga i wsp.
[93], potwierdzity wspoOtobecnosé ,poszerzonego ferrytu” i fazy Sy w warstwie azotowanej
plazmowo stali 17-4PH w temperaturze ponizej 420C. Nie stwierdzili oni jednak strefowej
budowy warstwy. Obecnos¢ fazy Sy $cisle skorelowali z wydzieleniami austenitu szczatko-
wego wystepujgcego w materiale podtoza (rys. 2.29). Autorzy zastrzegajg sie jednak, ze ob-
serwowane roznice w morfologii warstw moga by¢ efektem stosowania réznych technik azo-
towania. Wzrost temperatury azotowania powyzej 420C powodowat wydzielanie sie azot-
kow zelaza y i azotkéw chromu CrN.

S - Phase

Rys. 2.29a). Mikrostruktura warstwy azotowanej stali utwardzanej wydzieleniowo 17-4PH BF
TEM,; b) dyfrakcja elektronowa z tego obszaru [93]
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Obecnosé¢ fazy Sy w warstwach azotowanych stali martenzytycznej chromowo-
-niklowej (CA-6NM) po obrobce plazmowej stwierdzili rowniez Allenstein i wsp. [7]. Zaskaku-
jace jest, iz w prowadzonych przez nich badaniach z uzyciem dwoch atmosfer o bardzo
zréznicowanej zawarto$ci azotu i wodoru (5%N; + 95% H, i 90% N, +10% H;) obecnos¢ fazy
Sn stwierdzono w warstwach uzyskanych w atmosferze o mniejszej zawartosci azotu. Pozo-
staje to w sprzecznosci z teorig Frandsena i wsp. [104], ktérzy wysoki potencjat azotowy
wskazujg jako czynnik krytyczny dla wystgpienia tej przemiany. Natomiast obserwacja ta jest
zgodna z badaniami wtasnymi autorki dotyczgcymi wptywu wodoru na zdolnos¢ do aktywacji
powierzchni i na zwiekszenia transportu masy na granicy podtoze-atmosfera [17].

Badania wtasne dotyczace azotowania stali utwardzanej wydzieleniowo nie potwierdzi-
ly strefowej budowy warstwy azotowanej, jak to sugerowali Leyland i wsp. [141]. Stwierdzono,
ze stan wyj$ciowy materiatu poddanego azotowaniu w istotny sposob wptywat na ksztattowa-
nie ostatecznego sktadu fazowego warstwy azotowanej. Kochmanski [131] w badaniach nad
obrobiong cieplnie stalg 17-4PH wyr6znit pojawianie sie trzech typow mikrostruktur w zalez-
nosci od parametréw obrobki (rys. 2.30). Nie stwierdzit natomiast obecnosci fazy Sy.

g-(Fe Cri.N
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Rys. 2.30. Typy mikrostruktur azotowanej stali 17-4PH: a) potencjat €, Tp <440T; b) potencjat v,
Ta=470-530C; [131]
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Rys. 2.30. Typy mikrostruktur azotowanej stali 17-4PH: c) potencjat €, To = 500-580C; [131]

Badania dwoch gatunkow stali utwardzanej wydzieleniowo typu Nanofleks® i 17-4PH,
w ktorych przed obrébkg cieplno-chemiczng znajdowaly sie znaczne ilosci austenitu szczat-
kowego, wykazaty tworzenie sie po procesie azotowania znacznych ilosci fazy Sy (rys. 2.31).
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Rys. 2.31. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali utwardzanej wydzieleniowo: a) Nano-
flex®; b) 17-4PH w zaleznosci od temperatury obrébki; 100% NHs, 4 h [37]

2.2.4. Kinetyka wzrostu warstw azotowanych

Zagadnienie kinetyki wzrostu warstw azotowanych jonowo na stali martenzytycznej
i ferrytycznej jest bardzo mato udokumentowane w literaturze tego przedmiotu. Brak przede
wszystkim systematycznych studiéw z tego zakresu. Poréwnanie czesciowych wynikéw ba-
dan szybkosci wzrostu warstw uzyskanych przez r6znych badaczy jest utrudnione ze wzgle-
du na stosowanie réznych metod azotowania. Jak wykazujg badania nad azotowaniem stali
austenitycznej, zwlaszcza podczas azotowania w plazmie, kinetyka wzrostu warstwy moze
by¢ silnie zdeterminowana przez réznorodne parametry procesu [17]. Kim i wsp. [129] badali
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wzrost warstw na stali martenzytycznej podczas azotowania jonowego w zakresie tempera-
tury 350-450C. Na podstawie otrzymanych wynikéw wy znaczyli energie aktywacji procesu
dyfuzji (rys. 2.32). W badanym zakresie wynosita ona 33,43 kJ/mol. Autorzy poréwnali ja do
wyniku uzyskanego dla stali austenitycznej azotowanej w identycznych warunkach, dla ktorej
energia aktywacji wynosita 71,1 kJ/mol (17 kcal/mol) [101], co sugeruje szybszy wzrost war-
stwy azotowanej stali martenzytycznej. Znacznie wyzszg energie aktywacji uzyskali Pinedoa
I Monteiro [174] dla zakresu temperatury 480-560°C podczas azotowania tego samego ga-
tunku stali martenzytycznej. Otrzymana warto$¢ (125 kJ/mol) czterokrotnie przewyzszata
wynik uzyskany przez Kima i wsp. [129] — rys. 2.32. Autorzy twierdza, ze w zakresie bada-
nym przez Kima i wsp. dominuje dyfuzja objetosciowa azotu przez ziarna, natomiast w ich
badaniach, prowadzonych w wyzszej temperaturze, dominujgcym mechanizmem jest dyfuzja
reakcyjna zwigzana z wydzielaniem azotkdéw na przesuwajgcym sie froncie dyfuzji, co spo-
walnia proces i zwieksza energie aktywacji. Twierdza takze, ze wzrost warstwy jest rowniez
zdeterminowany dyfuzjg odrdzeniowa chromu, niezbednego do budowy tworzgcych sie azot-
kow. Ta ostania hipoteza nie zostata jednak przez nich w zaden sposob poparta wynikami
badan.
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Rys. 2.32. Grubos¢ warstwy azotowanej stali martenzytycznej w funkcji temperatury azoto-
wania, opracowane na podstawie [129] — kota i [174] — kwadraty

Z badan wtasnych wynika, ze szybko$¢ wzrostu warstw azotowanych stali ferrytycz-
nej jest znacznie wieksza niz austenitycznej (rys. 2.33), zwlaszcza w temperaturze ponizej
450C. Zgodnie z badaniami dotycz gcymi kinetyki wzrostu warstw na stali austenitycznej ok.
temperatury 430C nastepuje zmiana energii aktywacji spowodowana najprawdopodobniej
wydzielaniem azotkéw chromu, ktére zachodzi powyzej tej temperatury. Towarzyszgca temu
zmiana mechanizmu dyfuzji z objeto$ciowej na dyfuzje po granicach ziaren moze by¢ przy-
czyng tak znacznego zwiekszenia szybkosci wzrostu warstw [17]. Brak jest danych dotycza-
cych takiego zjawiska w azotowanej stali ferrytycznej lub martenzytycznej. Mozna jednak
zauwazy¢, ze powyzej 450C nast epuje gwattowny przyrost grubosci warstwy (rys. 2.33).
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Rys. 2.33. Grubos$¢ warstw azotowanej stali ferrytycznej o r6znej zawartosci chromu i stali
austenitycznej w funkcji temperatury azotowania

W prowadzonych badaniach wiasnych nie stwierdzono jednoznacznej zaleznosci ki-
netyki azotowania od zawartosci chromu w stali (rys. 2.33). Wptyw chromu na szybkos¢ azo-
towania w temperaturze 500C badali Alves i wsp. [8]. Stwierdzili paraboliczny wzrost grubo-
§ci warstwy azotowanej, typowy dla procesow kontrolowanych dyfuzjg. Wykazali ponadto, ze
szybko$¢ wzrostu warstwy maleje z zawartoscig chromu w stali (rys. 2.34).
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Rys. 2.34. Grubos¢ warstw azotowanych stali ferrytycznej uzyskanych w r6znej temperaturze
obrébki w zaleznosci od zawarto$ci chromu w stopie [8]

Kinetyka wzrostu warstw azotowanych na stali chromowo-niklowej utwardzanej wy-
dzieleniowo jest zagadnieniem jeszcze bardziej zlozonym i mniej zbadanym. Szczegdtowe
badania wptywu obrobki cieplnej na kinetyke azotowania stali 17-4PH prowadzit Kochmanski
[131, 136]. Stwierdzit, ze procesy wydzieleniowe zachodzace podczas obrobki cieplnej stali
majg istotny wplyw na szybkos$é wzrostu warstw. Zwiekszenie szybkosci azotowania obser-
wowano ze wzrostem temperatury starzenia z maksimum przypadajacym w temperaturze
600<C. Dla temperatury starzenia 800C ponownie jes t obserwowany niewielki spadek szyb-
kosci azotowania. Sugeruje sie, ze jest to spowodowane obecnoscig w strukturze stali au-
stenitu wtdrnego [119]. Natomiast brak jest wyjasnienia, dlaczego stale przesycane i we
wczesnych stadiach starzenia azotujag sie z mniejszymi predkosciami. Jedna z hipotez zakia-
da, ze miedz rozpuszczona w roztworze statym, majgca mniejszy od zelaza promien atomo-
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wy, powoduje kontrakcje sieci krystalicznej, co prowadzi do zmniejszenia luk miedzywezto-
wych, a w efekcie do zmniejszenia wspoétczynnika dyfuzji. Wydzielenie miedzi z roztworu
powoduje likwidacje kontrakcji sieci, a ponadto powstajg granice miedzyfazowe osnowa mar-
tenzytyczna-wydzielenie, ktére sg drogami tatwej dyfuzji. Potwierdzeniem tego faktu bytoby
maksimum szybkosci azotowania mierzone w stali uprzednio starzonej w temperaturze
600C, kiedy wydzielenia umacniaj ace stal stracity koherencje z siecig martenzytu. Wptyw
temperatury starzenia maleje z wydiuzaniem czasu azotowania (rys. 2.35a). Natomiast
wptyw obrébki cieplnej jest znacznie bardziej widoczny w stali azotowanej w nizszej tempera-
turze (rys. 2.35b). Moze to wynikac¢ z faktu, iz powyzej temperatury 420C nast epuje intensy-
fikacja procesu wydzielania azotkbw. Tym samym znaczenie dyfuzji po granicach martenzyt-
wydzielenia miedzi maleje wobec wzrastajagcej catkowitej powierzchni miedzyfazowych gra-
nic ziaren.

a) b)
“ 18 h 18 s il
— 35 16T AZotolvanje 440 C h
E —— €'14 ‘ &
= 212 :
L) 30 - &)
- 12h,_—+ ‘%10 AZotoywanje 4/10 IC S~
8 25 o8 =
2 < 26
o o
20 —= 4
6h 2
=t |
1“’20 200 400 600 800 0 20 200 400 600 800
Temperatura starzenia [°C] Temperatura starzenia [°C]

Rys. 2.35. Wplyw temperatury starzenia i parametréw azotowania na grubo$¢ warstwy azo-
towanej stali 17-4PH: a) wptyw czasu azotowania w temperaturze 500C; b) wptyw
temperatury azotowania, T = 6 h [136]

Wplyw wydzieleh azotkowych na przyspieszenie wzrostu warstwy obserwowano row-
niez w badaniach wiasnych procesu azotowania stali utwardzanej wydzieleniowo, typu Nano-
flex®. Na rysunku 2.36 przedstawiono wplyw temperatury i atmosfery na grubo$é warstw
azotowanych tej stali.
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Rys. 2.36. Kinetyka azotowania utwardzanej wydzieleniowo stali Nanoflex® w zaleznosci od:
a) temperatury obrébki; b) atmosfery azotujgcej [132]
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Mozna zauwazyé przyspieszenie wzrostu warstwy w temperaturze 475°C w poréwnaniu
z obrébka prowadzong w nizszej temperaturze (rys. 2.36a), ktére nasila sie z wydtuzeniem
czasu obrébki. Podobny efekt przyspieszenia obserwuje sie przy zwiekszeniu potencjatu
azotowego atmosfery azotujgcej (rys. 2.36b). Zwiekszenie szybkosci azotowania ma miejsce
w warstwach, w ktérych dochodzi do intensywnego wydzielania azotkéw, obserwowanego
zarbwno metodg dyfrakcji rentgenowskiej [132], jak i w badaniach mikrostrukturalnych
warstw. Na rysunku 2.37 pokazano przekroje poprzeczne warstw azotowanych stali Nano-
flex® uzyskanych przy r6znych warunkach procesu. Strefa zdominowana przez azotki (tra-
wigca sie na ciemno) jest najgrubsza w warstwach o najwiekszej szybkosci wzrostu.

a) b) c)

Rys. 2.37. Mikrostruktura warstw azotowanych utwardzanej wydzieleniowo stali Nanoflex®,
uzyskanych przy réznych parametrach procesu: a) Ty = 450C, t, = 2 h, 100% NHs;
b) To =450T, t =8 h, 100% NHgz; ¢) Tp =475C, to =2 h, 100% NHg; d) T4 = 475<C,
ta = 8 h, 100% NHs; €) To = 475T, tAo =2 h, 50% NHs; f) To = 475C, tAo = 8 h, 50%
NH; [132]

2.2.5. Wihasciwo sci warstw azotowanych

Proces azotowania w kazdym przypadku prowadzi do znacznego zwiekszenia twar-
dosci stali zaréwno ferrytycznej, jak i martenzytycznej. Uzyskane warstwy 0siggajg zazwy-
czaj twardos¢ powyzej 1000 HV [8, 81, 82, 129, 150, 186]. Czesto obserwowang zaleznoscig
jest obnizenie twardosci stref, w ktérych dochodzi do wydzielania azotkéw (rys. 2.38). Podwyz-
szona temperatura obrobki moze prowadzi¢ do znacznego (nawet o 400 HV) lokalnego obni-
zenia twardosci w obszarze przypowierzchniowym [8, 82], co jest tumaczone pogrubieniem
wydzielen azotkowych w tym obszarze oraz utratg koherencji z osnowa martenzytyczna.
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Rys. 2.38. Rozkiad twardosci na przekroju poprzecznym warstw azotowanych stali martenzy-
tycznej uzyskanych w réznej temperaturze [186]

Dla stali utwardzanej wydzieleniowo z technologicznego punktu widzenia bardzo
wazna jest mozliwos¢ realizacji obrobki powierzchniowej wraz z obrébka cieplng w jednym
procesie. Takg mozliwos¢ wykazali Frandsen i wsp. [104] na przykiadzie azotowanej gazowo
stali Nanoflex® (rys. 2.39). Poza znacznym podwyzszeniem twardosci w obszarze po-
wierzchniowym nastgpito podwyzszenie twardo$ci w materiale podtoza do ponad 800 HV.
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Rys. 2.39. Rozkiad twardo$ci na przekroju poprzecznym warstw wierzchnich azotowanej
utwardzanej wydzieleniowo stali Nanoflex®, uzyskanych po réznych czasach ob-
rébki w temperaturze 425 [104]

Azotowanie poprawia rowniez odpornos¢ na zuzycie przez tarcie [81, 131, 150, 157]
oraz odpornos¢ na zuzycie erozyjne [98, 131] i zmeczeniowe [6]. Jednakze istotg obrobki
niskotemperaturowej stali ferrytycznej i martenzytycznej jest podwyzszenie twardosci i od-
pornosci na zuzycie tribologiczne bez obnizenia odpornosci korozyjnej. Ten ostatni warunek
jest szczegolnie istotny ze wzgledu na zastosowanie tych gatunkéw stali. Corengia i wsp.
[82] stwierdzili wyrazng poprawe odpornosci korozyjnej azotowanej stali AlS1410, gdy proces
prowadzono w temperaturze 350C. Warstwy wytworzone w takich warunkach zbudowane
byly tylko z ,poszerzonego ferrytu”. Warstwa azotowana w 400C, mimo iz zawierala znacz-
ne ilosci azotkbéw zelaza i chromu, wykazywata poréwnywalng odpornos¢ korozyjng do nie-
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obrobionej stali martenzytycznej. Wyrazne pogorszenie odpornosci korozyjnej uzyskano po
azotowaniu w 500C.

Li i Bell [142] obserwowali poprawe odpornosci korozyjnej azotowanej plazmowo stali
martenzytycznej azotowanej w temperaturze 420-500C zaréwno w roztworze 3,5% NacCl
(rys. 2.40a), jak i w 1% HCI (rys. 2.40b), pomimo iz w warstwach azotowanych w temperatu-
rze 460 i 500C stwierdzono obecno §¢ znacznej ilosci azotkow zelaza i chromu. Wiasnie
obecnos$ci azotkow € iy autorzy publikacji przypisujg tak dobra odpornos¢ korozyjng warstw.
Uwazajg, ze z punktu widzenia odpornosci korozyjnej dopiero wydzielenie azotkéw chromu
CrN wptywa negatywnie na odporno$¢ korozyjng azotowanej stali martenzytycznej. Podobne
wyjasnienie przedstawiono w pracy [45].
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Rys. 2.40a). Krzywe polaryzacyjne warstw azotowanych stali martenzytycznej, uzyskanych
w roznej temperaturze obrébki, 3,5% NaCl; b) szybkos¢ korozji warstw azotowa-
nych uzyskanych w réznej temperaturze obrobki podczas badania w zanurzeniu
w 1% roztworze HCI [142]

Pogorszenie odpornosci korozyjnej po azotowaniu w temperaturze 360C dw 6ch stali
martenzytycznych o zawartosci 17%mas. Cr obserwowali natomiast inni badacze [66]. Jako
gtdéwna przyczyne pogorszenia odpornosci korozyjnej autorzy wskazujg wysoka zawartos¢
wegla w tych gatunkach stali (ok. 1%) i wydzielanie weglikbw chromu w warunkach obrébki
powierzchniowej. Prowadzili oni réwnocze$nie badania poréwnawcze ze stalg utwardzang
wydzieleniowo Corrax®, ktéra po procesie azotowania zachowata odpornosé korozyjng po-
rownywalng z materiatem podioza. Bardzo dobrg odpornos$é korozyjng tej stali po azotowaniu
potwierdzity rowniez badania w komorze solnej. Dobrg odporno$é korozyjng utwardzanej wy-
dzieleniowo stali 17-4 PH podczas gazowego azotowania w temperaturze 410C obserwowat
rowniez Kochmanski [131]. Natomiast wzrost temperatury obrébki i wydzielenia azotkowe
w warstwie wptynety negatywnie na zachowanie korozyjne badanej stali.

2.3. Azotowanie niskotemperaturowe stali dupleks

Stal dupleks nalezy do grupy stali odpornych na korozje i cechuje jg struktura dwufa-
zowa, ferrytyczno-austenityczna. Stal ta tgczy zalety stali austenitycznej i ferrytycznej, cha-
rakteryzujac sie bardzo dobrg odpornoscia korozyjng i dobrymi wlasciwosciami mechanicz-
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nymi. Jednakze tak jak inne stale z grupy stali odpornych na korozje ma niskg odpornosé na
zuzycie przez tarcie. Dlatego proces azotowania niskotemperaturowego réwniez w przypad-
ku tej stali stanowi interesujgca droge poprawy jej twardosci powierzchniowej i odpornosci na
zuzycie tribologiczne. Oczywiscie tak jak w przypadku innych stali odpornych na korozje
istotnym aspektem obrébki jest zachowanie dobrej odpornosci korozyjnej.

2.3.1. Mikrostruktura i budowa fazowa warstw azotow  anych stali dupleks

Wiedza prezentowana w literaturze poswieconej obrébce niskotemperaturowej stali
dupleks jest bardzo ograniczona. Pierwsze doniesienia w tym zakresie przedstawit Menthe
i wsp. [161]. Badali oni proces konstytuowania warstwy azotowanej podczas obrébki pla-
zmowej. Na podstawie badan dyfrakcyjnych przedstawili hipoteze, ze tworzaca sie warstwa
wierzchnia w catosci zbudowana jest z fazy Sy, tzn., ze tworzy sie ona zar6wno na ziarnach
austenitu, jak i ferrytu. Dalsze badania w tym zakresie, prowadzone przez Blawerta i wsp.
[60, 61], Larischa i wsp. [139] oraz Christiansena [75], prezentujg te samg hipoteze dotycza-
cg skladu fazowego warstwy tworzacej sie na ferrycie. Zgodnie z wyjasnieniami przedsta-
wianymi w literaturze przyczyna tworzenia sie fazy Sy na ferrycie jest obecnos$¢ niklu takze
w tej fazie. Srednia zawarto$¢ niklu w stali dupleks wynosi 4-7%mas., natomiast zawarto$é
niklu w ferrycie wynosi ok. 4%mas. Nikiel jest pierwiastkiem stabilizujgcym austenit, podob-
nie jak azot. Dlatego w warunkach azotowania niskotemperaturowego dochodzi do przemia-
ny ferrytu w austenit i tworzenia fazy Sy rowniez na ziarnach ferrytu. Jednakze w zadnej pu-
blikacji nie przedstawiono bezposredniego dowodu tworzenia tej fazy na ferrycie. Podstawa
hipotezy byty przede wszystkim badania dyfrakcyjne, podczas ktorych identyfikowano reflek-
sy tylko od fazy Sy (rys. 2.41). Jezeli jednak przyjrze¢ sie tej dyfrakcji, mozna zauwazy¢, ze
pomiedzy refleksem fazy Sy pochodzacym od ptaszczyzn (111) i (200) widoczny jest dodat-
kowy szeroki refleks (oznaczony gwiazdka na rys. 2.41), ktérego potozenie jest przesuniete
w poréwnaniu z refleksem od ferrytu w lewo. Jego potozenie i ksztalt odpowiada refleksom
od ,poszerzonego ferrytu” identyfikowanego w azotowanej stali ferrytyczne;.
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Rys. 2.41. Dyfraktogramy stali dupleks i warstwy azotowanej tej stali; To = 450C, XRD, KaCu
[161]
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Prowadzone badania wtasne [54, 55] wskazywaly na roznice w skfadzie fazowym
warstwy azotowanej tworzacej sie na austenicie i ferrycie (rys. 2.42). Badania przeprowa-
dzone metodg dyfrakcji elektronéw wstecznie rozproszonych wykazaly, ze cze$¢ warstwy
wytworzona na ziarnach austenitu jest dobrze identyfikowalna przy dopasowywaniu struktury
typu Al. Takie zachowanie jest typowe dla fazy Sy wytworzonej na stali austenitycznej [17,
115]. Natomiast czes¢ warstwy wytworzonej na ferrycie nie jest identyfikowalna ani przy do-
pasowaniu struktury typu Al, ani A2. Taka obserwacja pozwolita na sformutowanie hipotezy,
ze warstwa wytworzona na ferrycie ma inng budowe niz wytworzona na ziarnach austenitu.

Rys. 2.42. Przekréj poprzeczny warstwy wierzchniej azotowanej stali dupleks: a) mikrostruktu-
ra warstwy, SEM; b) obraz dopasowania struktury A2, EBSD; c) obraz dopasowa-
nia struktury A1, EBSD; d) EBSD — ,obraz jako$ciowy” warstwy; T, = 450C [54]

Badania prowadzone przez Bielawskiego [48] wykazaty jednoznacznie, ze na ziar-
nach ferrytu dochodzi do tworzenia fazy ,poszerzonego ferrytu” (rys. 2.43). Powstaje on za-
rowno w atmosferze zawierajgcej 50, jak i 100% amoniaku, a wiec w warunkach maksymal-
nego nasycenia azotem, co nie pokrywa sie z obserwacjami Christiansena i wsp. [75].

Réznice w skladzie fazowym obszaréw warstwy azotowanej wytworzonej na ziarnach
ferrytu i austenitu przektadajg sie réwniez na réznice we wzro$cie warstwy. Larisch i wsp.
[139] zwrdcili uwage na nieréwnomierno$é grubosci warstwy wytworzonej na ziarnach ferrytu
i austenitu. Szczegotowiej zagadnienie to badat Kliauga [130], ktéry stwierdzit wystepowanie
charakterystycznego tukowatego ksztattu warstwy na ziarnach austenitu. Z badan Bielawskie-
go i wsp. [48, 53] wynika, ze warstwa, ktora tworzy sie na austenicie, jest wyraznie ciensza od
warstwy tworzacej sie na ziarnach ferrytu (rys. 2.44). Zréznicowanie grubosci na ziarnach au-
stenitu i ferrytu tumaczy sie r6znicg wspotczynnikow dyfuzji azotu w austenicie i ferrycie. tu-
kowaty ksztalt warstwy na austenicie jest efektem dyfuzji azotu od strony ferrytu badz od gra-
nicy ziarna.
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warstwa
wierzchnia

Rys. 2.43. Mikrostruktura WW azotowanej stali dupleks i dyfrakcje elektronowe uzyskane
z roznych stref warstwy na ziarnie ferrytu; T, = 400C, atmosfera 100% NH 3 [48]

Rys. 2.44a). Mikrostruktura warstwy azotowanej stali dupleks; b) schemat warstwy azotowanej
tworzgcej sie na ziarnach ferrytu i austenitu [48]

Ro6znice we wzroscie warstwy na ziarnach austenitu i ferrytu sg szczegoélnie widoczne
przy cienszych warstwach azotowanych. Wytworzenie grubszych warstw powoduje dyfuzje
przez kilka ziaren obu faz, co prowadzi do zniwelowania réznic w $redniej grubosci warstwy.
Jednak otrzymywanie grubszych warstw w przypadku stali dupleks jest ograniczone w taki
sam sposob jak otrzymywanie grubych warstw na stali ferrytycznej czy austenitycznej. Wy-
dtuzenie czasu obrébki, podwyzszenie temperatury czy zwiekszenie potencjatlu azotowego
atmosfery obrébczej prowadzi do intensywnego wydzielania azotkéw, a to przyczynia sie do
obnizenia odpornosci korozyjnej. Kinetyka wzrostu warstw zalezy réwniez od podstawowych
parametréw obroébki (rys. 2.45). Silniejszy wptyw na szybko$¢ wzrostu warstw ma temperatu-



42 2. Azotowanie niskotemperaturowe

ra niz zawartos¢ amoniaku w atmosferze [48]. Natomiast wptyw tego ostatniego nasila sie ze
wzrostem temperatury. SzczegOllne przyspieszenie wzrostu azotowanych warstw wierzch-
nich nastepuje powyzej temperatury 450C. Podobny efekt obserwuje sie przy azotowaniu
stali austenitycznej [17]. Zakres ten odpowiada temperaturze, w ktorej rozpoczyna sie inten-

syfikacja wydzielania azotkéw. Efekt ten moze by¢ wynikiem przyspieszenia proceséw dyfu-
zji po granicach tworzacych sie wydzieleh.
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Rys. 2.45. Kinetyka wzrostu WW azotowanej stali dupleks w zaleznosci od parametréw pro-
cesu;ta: 1-3h,2-7,5h,3-12 h [48]

Ksztaltowanie mikrostruktury warstwy azotowanej stali dupleks bardzo silnie zdeter-
minowane jest przez jej wielofazowa budowe. Poza faktem, ze na ziarnach ferrytu i ziarnach
austenitu tworza sie dwie rozne fazy (,poszerzony ferryt” i Sy), uwage zwraca rézna stabil-
no$¢ termiczna tych faz. Objawia sie to r6znicami w temperaturze wydzielania azotkow w
obszarach warstwy utworzonych na ferrycie i na austenicie. Badania prowadzone przez Bie-
lawskiego i Baranowska [49] wykazaly, ze zarGwno temperatura, jak i potencjal azotowy
wptywaja na zroznicowanie w budowie obszaréw tworzacych sie na austenicie i ferrycie, tak-

ze pod wzgledem skionnosci do wydzielen azotkowych. Objawialo sie to zréznicowaniem
w odpornosci na trawienie (rys. 2.46).
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Rys. 2.46. Mikrostruktura WW azotowanej stali dupleks, uzyskanych w réznych warunkach
obrébki powierzchniowej; To — 475, odczynnik trawi gcy: aqua regia [49]

Na podstawie prowadzonych badah nad sktadem fazowym azotowanej stali dupleks

Bielawski [48] zaproponowat cztery podstawowe typy mikrostruktur tworzgcych sie podczas
obrobki cieplno-chemicznej (rys. 2.47).

Rys. 2.47. Schemat WW azotowanej stali dupleks tworzacych sie podczas azotowania gazo-
wego w zaleznosci od parametréw obrobki; opis w tekscie [48]

Na tworzenie okreslonego typu mikrostruktury wptywajg temperatura procesu i atmos-
fera azotujgca oraz, w mniejszym stopniu, czas obrébki. W niskiej temperaturze (ok. 400C)
dominuje mikrostruktura typu I, a warstwa zbudowana jest z fazy Sy na ziarnach austenitu
oraz ,poszerzonego ferrytu” na ziarnach ferrytu. Wzrost temperatury oraz zawartosci amo-
niaku powoduje zwiekszone wydzielanie azotkdw w pierwszej kolejnosci w czesci warstwy
wytworzonej na ziarnach ferrytu. Podstawowym azotkiem pojawiajacym sie w tym obszarze
podczas azotowania ponizej 500C jest azotek chromu CrN — mikrostruktura ty pu Il. Dalszy
wzrost temperatury i zawartosci amoniaku prowadzi do wydzielania w gornej czesci warstwy
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azotkow chromu w efekcie rozktadu fazy Sy — mikrostruktura typu Ill. Warstwy wytworzone
powyzej 500C s g zdominowane przez wydzielenia azotkbw chromu CrN i Cr,N oraz azotku
zelaza FeyN — mikrostruktura typu IV. W tych warstwach mozna zidentyfikowac¢, w zaleznosci
od zawartosci amoniaku w atmosferze azotujagcej, mniejsze lub wieksze ilosci fazy Sy, ale
0 matej zawarto$ci azotu. llo$¢ fazy Sy maleje ze wzrostem temperatury obrobki.

2.3.2. Wiasciwo sci warstw azotowanych stali dupleks

Tworzenie wielofazowej mikrostruktury warstwy azotowanej jest bardzo wazne
z punktu widzenia wykorzystania stali dupleks w warunkach zuzycia tribologicznego w $ro-
dowisku korozyjnym. Tworzenie r6znych faz moze w istotny sposéb wptywac na ich odpor-
nos¢ korozyjng. Badania prowadzone przez Bielawskiego i Baranowska [56] wskazujg na
zroznicowane zachowanie korozyjne azotowanej stali dupleks w zaleznosci od warunkow,
w jakich zostata wytworzona warstwa azotowana. Obrazy zmian na powierzchni (rys. 2.48)
pokrywaja sie z typami mikrostruktur tworzacych sie podczas azotowania stali dupleks
(rys. 2.47).

Podobne obserwacje dotyczg zachowania tribokorozyjnego. Zgodnie z badaniami
Bielawskiego i Baranowskiej [51] w warunkach badania tribokorozyjnego z polaryzacjg i bez
najwiekszy udziat zuzycia korozyjnego w catkowitym zuzyciu obserwuje sie w warstwach
azotowanych wykazujgcych najwieksze zréznicowanie sktadu fazowego w mikroobszarach
(rys. 2.49).
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Rys. 2.48. Powierzchnia WW azotowanej stali dupleks po potencjodynamicznych badaniach koro-
zyjnych w 3% NaCl, parametry procesu azotowania: a) 50% NHs, T = 400T; b) 100%
NHas, Ta =400%T; c) 50% NH 3, T4 =450T; d) 100% NH 3, T = 450C; [48, 56]
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f)

Rys. 2.48. Powierzchnia WW azotowanej stali dupleks po potencjodynamicznych badaniach
korozyjnych w 3% NaCl, parametry procesu azotowania: €) 50% NHs, T, = 500C;
f) 100% NH3, T, = 500C [48, 56]
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Rys. 2.49. Szybkos¢ zuzycia tribokorozyjnego w warunkach z polaryzacjg i bez polaryzaciji
WW azotowanej stali dupleks uzyskanych przy réznych parametrach procesu:
a—400C; b —450C; ¢ —500C; A—50% NH 3; B—100% NHs; ta = 3 h; [51]

Twardos¢ azotowanej WW zalezy od temperatury i skladu atmosfery azotujacej.
Wzrost temperatury oraz zawartosci amoniaku prowadzi do zwiekszenia twardosci warstwy.
Skladaja sie na to wzrost udziatu azotkbw w warstwie, jak i wzrost zawarto$ci azotu w obu
fazach, tj. fazie Sy i ,poszerzonym ferrycie”. Z prowadzonych badan wynika rowniez, ze
twardo$¢ warstwy w matym stopniu zalezy od struktury podfoza — rys. 2.50.
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Rys. 2.50. Rozkfad twardos$ci na przekroju WW azotowanej stali dupleks w zaleznoéci od rodza-
ju podtoza, na ktérym zostata ukonstytuowana warstwa: a) To = 400C, 85% NH 3,
ta=5h, b) To=475T, 60% NH 3, ta = 7,5 h [49]
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Azotowanie niskotemperaturowe stali dupleks jest procesem bardzo ziozonym
z punktu widzenia konstytuowania sie warstwy azotowanej ze wzgledu na dwufazowa budo-
we tej stali. Wplywa ona z jednej strony na szybko$¢ narastania warstw, rézng na ferrycie
I austenicie, z drugiej natomiast na sktad fazowy otrzymanych warstw. Oba te czynniki sa
istotne z punktu widzenia wykorzystania azotowanej stali dupleks w warunkach tribokorozyj-
nych. Ksztattowanie warstw azotowanych z jednej strony jest zdeterminowane koniecznoscig
ograniczenia wydzielania sie azotkdw chromu obnizajgcych odpornos¢ korozyjna, co realizu-
je sie przez obnizanie temperatury i zmniejszanie zawarto$ci amoniaku. Z drugiej strony na-
tomiast wymagania co do grubosci warstwy skianiajg do zwiekszania szybkosci wzrostu war-
stwy przez zwiekszanie tych dwoch parametréw. Dobdr warunkéw procesu stanowi wiec
kompromis miedzy tymi wymaganiami. Niemniej jednak mozliwe jest uzyskanie w efekcie
obrobki niskotemperaturowej warstw kilkukrotnie poprawiajgcych jej odpornos¢ na zuzycie
tribokorozyjne [48].

2.4. Azotowanie spiekanej stali odpornej na korozj e

Materiaty spiekane stanowia jedng z istotnych grup materiatéw konstrukcyjnych, kto-
rych rola wcigz wzrasta. Podstawowym problemem zwigzanym z obrébkg powierzchniowg
spiekoéw jest ich porowato$¢. Stosowanie obrobki gazowej lub cieczowej powoduje penetra-
cje medium w gigb otwartych poréw, prowadzac do niekontrolowanego i nadmiernego wzro-
stu warstwy, a tym samym zwiekszajgc krucho$¢ obrabianych elementow. Dodatkowo w pro-
cesach prowadzonych w cieczach dochodzi do gromadzenia soli pochodzacych z kapieli ob-
robkowej, ktére moga nasila¢ wystepowanie zjawisk korozyjnych. Stosowanie takich technik
obrobki wymaga spiekéw o niskiej porowatosci (znacznie ponizej 10%) [10] albo zastosowania
wstepnych obrobek zamykajacych pory [193]. Stal odporna na korozje, na skutek niskiej Sci-
$liwosci podczas prasowania, pozwala na uzyskanie spiekow o przecietnej porowato$ci na
poziomie 15%. Dlatego nieliczne prace z zakresu azotowania czy naweglania stali odpornej na
korozje prezentujg przede wszystkim wyniki dotyczace stosowania obrébki plazmowe;.

Obrdbka plazmowa jest technologiag, ktéra umozliwia formowanie warstw w sposéb
kontrolowany tylko od powierzchni, tak jak to ma miejsce w materiatach litych. Wyniki badan
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przedstawione w literaturze wskazujg na mozliwo$é otrzymywania réwnomiernych warstw
azotowanych na odpornej na korozje stali austenitycznej [10, 62, 193], ferrytycznej [10, 194]
i martenzytycznej [10, 62]. Procesy te jednak prowadzone byly w temperaturze 500C, co
jest dos¢ wysoka temperaturg jak na ,niskotemperaturowe” azotowanie, zwkaszcza w warun-
kach obrobki plazmowej. Dlatego w otrzymanych warstwach obserwowano oprécz fazy Sy
takze znaczne ilosci azotkéw. Wplywato to niewatpliwie na pogorszenie odpornosci korozyj-
nej warstw, co objawiato sie m.in. ich zwiekszong podatnoscig na trawienie (rys. 2.51). Brak
jest w literaturze danych na temat wlasciwosci eksploatacyjnych takich warstw azotowanych.
Przedstawione prace skupiaja sie przede wszystkim na aspektach mikrostrukturalnych.

a) b)
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Rys. 2.51. Mikrosktruktura WW azotowanej spiekanej stali odpornej na korozje: a) stal auste-
nityczna; b) stal martenzytyczna,; c) stal ferrytyczna; To = 500C, t , = 8 h [10]

Warstwy azotowane wytworzone na spiekanej stali austenitycznej w temperaturze
500C zbudowane s g z fazy Sy oraz azotkow chromu i zelaza (rys. 2.52a), natomiast wytwo-
rzone na spiekanej stali martenzytycznej czy ferrytycznej azotowanej w tych samych warun-
kach zbudowane sg tylko z azotkow chromu i zelaza (rys. 2.52b, c). Autorzy [10] nie identyfi-
kuja obecnosci ,poszerzonego ferrytu”, stwierdzajg natomiast obecnosé reflekséw dyfrakcyj-
nych ferrytu, ktére przypisuje sie wptywowi podtoza. Jednakze grubos¢ otrzymanych warstw
wynosita ok. 60 pum, co wyklucza mozliwos¢ rejestracji podtoza w badaniach dyfrakcyjnych.
Bardziej prawdopodobne wydaje sie powstawanie ferrytu z ,poszerzonego ferrytu” w efekcie
jego rozpadu z wydzielaniem azotkéw, co obserwowano w azotowanych stalach ferrytycz-
nych w temperaturze 500C. Otrzymane warstwy cechow ata wysoka twardo$é, znacznie
powyzej 1000 HV — rys. 2.53 [10].
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Rys. 2.53. Rozkiad twardosci na przekroju porzecznym WW azotowanej spiekanej stali od-
pornej na korozje: a) stal austenityczna; b) stal martenzytyczna; To = 500C, tpo=4h
i8h[10]

Bardzo dobre wyniki odpornosci korozyjnej spiekanej stali austenitycznej o porowato-
§ci ponizej 10% przedstawili Sobiecki i wsp. [191]. Otrzymali oni w procesie prowadzonym
w temperaturze 450C warstwy azotowane o odporno sci korozyjnej lepszej od podtoza. War-
stwy te cechowala takze bardzo dobra odpornos$¢ na zuzycie tribologiczne. Wytwarzanie
warstw o kontrolowalnej grubosci na spiekanej stali odpornej na korozje jest niewatpliwg za-
leta obrobek plazmowych. Jednakze warstwa azotowana wytworzona w takich warunkach
ma inny sklad fazowy niz podioze, na ktérym zostata wytworzona. W pewnych warunkach
Srodowisko korozyjne moze penetrowa¢ do wnetrza poréw. RoOznica potencjatow elektro-
chemicznych pomiedzy warstwg i podtozem moze by¢ przyczyng przyspieszonego zuzycia
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korozyjnego. To zagrozenie nabiera szczeg6lnego znaczenia w spiekanych stalach austeni-
tycznych o wysokiej porowatosci wykorzystywanych jako tozyska lub w zastosowaniach bio-
medycznych [22].

Badania wtasne nad zagadnieniem azotowania gazowego spiekanej stali austeni-
tycznej wykazaly mozliwos¢ otrzymania warstwy azotowanej réwniez wewnatrz materiatu
porowatego — rys. 2.54 [22].

‘ 5 l"”‘t ‘ t, -m,“. jﬂi "l;i: ‘ 1 bl AT Y L8 i 4 m » W ”T'L h—‘—‘ﬂ—‘
Rys. 2.54. Mikrostruktura spiekanej stali austenitycznej azotowanej w T, = 500C, 30% NH 3,
ta = 4 h; a) mikrostruktura WW; b) obszar w glebi materiatu [22]

Warstwy azotowane w temperaturze powyzej 500C, oprécz fazy Sy, zbudowane byty
z azotkébw chromu CrN i zelaza Fe,N (rys. 2.55b). Obecnosci azotkow nie stwierdzono
w warstwach azotowanych w 500 i 450C, ktore zbudow ane byty tylko z fazy Sy (rys. 2.55).
Potwierdza to wcze$niejsze obserwacije, ze azotowanie gazowe mozna prowadzi¢ w wyzszej
temperaturze niz plazmowe bez ryzyka wydzielania azotkéw. Wynika to przede wszystkim
z doktadniejszej kontroli temperatury na powierzchni w procesie obrébki gazowe;.
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Rys. 2.55. Dyfraktogramy WW azotowanej spiekanej stali austenitycznej uzyskane przy réznych
parametrach procesu: a) 30% NHs; b) 50% NHs; ¢) 80% NHs; ty = 4 h; [22]
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Warstwy wytworzone w temperaturze 450 i 500C cecho wata mikrostruktura typowa
dla azotowanej stali austenitycznej. Od powierzchni wytworzyla sie warstwa zbudowana
Zz magnetycznej fazy Sy (rys. 2.56), pod ktérg znajdowala sie niemagnetyczna podwarstwa
zbudowana z fazy yy. Ta dwustrefowa budowa widoczna jest takze w warstwie wytworzonej
w glebi materiatu, wokét poréw. Obserwuje sie tam jednak, ze warstwa magnetyczna jest
ciensza od tej na powierzchni. Wynika to najprawdopodobniej z ograniczonego doptywu amo-
niaku do tych obszarow (rys. 2.56). Obecno$¢ stref niemagnetycznej i magnetycznej mozna
réwniez stwierdzi¢ na dyfraktogramach (rys. 2.55b i 2.55c¢). Faze yy, cechuje mniejsza zawar-
to$¢ azotu — ponizej 10%at. [17], a co za tym idzie — mniejsza stata sieciowa (rys. 2.57).

Rys. 2.56. Mikrostruktura WW azotowanej spiekanej stali austenitycznej; mikrofotografie ilustru-
ja rozmieszczenie strefy magnetycznej w otrzymanych warstwach: a) Tp = 450C,
80% NHj3; b) Ta =500C, 50% NH ; [22]
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Rys. 2.57. Stata sieciowa faz Sy i yy wyznaczona na podstawie badan dyfrakcyjnych warstw
azotowanych uzyskanych przy r6znych parametrach procesu [22]

Wytworzone warstwy cechowata poprawa odpornosci na zuzycie przez tarcie oraz
nieco mniejszy wspotczynnik tarcia niz mierzony dla nieobrobionej spiekanej stali austeni-
tycznej (rys. 2.58) [12]. Mozna zauwazyé¢, ze wspolczynnik tarcia malat z temperaturg obréb-
ki i zawartoscig amoniaku. Podczas tarcia stali nieobrobionej oraz azotowanej w niskiej tem-
peraturze i przy matej zawartosci amoniaku dominowat mechanizm adhezyjny, a w pozosta-
tych warstwach Scierny, co znalazto odbicie we wspdétczynniku tarcia [22].
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Rys. 2.58. Charakterystyki tribologiczne warstw azotowanych spiekanej stali austenitycznej
w zaleznosci od parametrow obrobki: a) wspotczynnik tarcia; b) szybkos¢ zuzycia;
1-Tao=450C,2-T,=500C, 3—T=545T [22]

Z punktu widzenia praktycznego zastosowania spiekanej stali austenitycznej najwaz-
niejszy jest wptyw procesu azotowania na jej odpornos¢ korozyjna. Z przyspieszonych badan
potencjodynamicznych wynika, ze warstwy otrzymane w temperaturze 450C w atmosfer ze
30% amoniaku wykazujg odporno$é korozyjng zblizong do podtoza austenitycznego
(rys. 2.59a) [22]. Pozostate warstwy cechuje pogorszenie odpornosci korozyjnej tym wiek-
sze, im wyzsza byta temperatura obrébki.
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Jeszcze mniej zbadanym obszarem jest azotowanie spiekanej stali ferrytycznej czy
stali dupleks. Pojedyncze publikacje z tego zakresu z pewnoscig nie wyczerpujg problematy-
ki z tym zwigzanej, zwlaszcza ze prace prezentowane w literaturze ograniczajg sie przede
wszystkim do obrébki prowadzonej w temperaturze 500C i wy zszej [10, 23, 62, 194]. Z ba-
dan tych wynika jednak, ze podobnie jak w przypadku azotowanej litej stali ferrytycznej czy
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dupleks, wydzielanie azotkbw zachodzi szybciej w obszarze ferrytu, co znacznie moze wpty-
wac na odpornos¢ korozyjng obrabianego materiatu. Niemniej jednak wymaga to przeprowa-
dzenia bardziej kompleksowych badan.

Niskotemperaturowe azotowanie spiekanej stali odpornej na korozje jest niewatpliwie
Zjawiskiem ztozonym i wymaga indywidualnego podejscia w zaleznosci od przeznaczenia
obrabianych elementéw. Niemniej jednak jest to droga, ktéra w efektywny sposéb moze
przyczynic sie do ich szerszego wykorzystania w wielu obszarach techniki.



3. Naweglanie niskotemperaturowe
3.1. Ogolna charakterystyka procesu naw eglania
niskotemperaturowego

Proces naweglania zazwyczaj jest prowadzony w temperaturze powyzej temperatury
austenityzowania (Az). W takich warunkach tworzy sie warstwa naweglana zbudowana
z weglikéw. Pojawianie sie weglikbw chromu podczas naweglania stali austenitycznej pro-
wadzi do zubozania osnowy w chrom, a tym samym do obnizenia odpornosci korozyjnej tej
stali, tak jak w przypadku azotowania wysokotemperaturowego. Proces naweglania w wyso-
kiej temperaturze ma wiec te same ograniczenia co azotowanie, prowadzac do wzrostu
twardosci kosztem odpornosci korozyjne;j.

Badania wykazaly, ze naweglanie niskotemperaturowe (<500%C) réwnie z prowadzi
do wytworzenia twardej i odpornej na korozje warstwy. Proces niskotemperaturowego nawe-
glania byt jedng z najwcze$niej rozwinietych i skomercjalizowanych technologii obrébki stali
austenitycznej. Technologia ta byta wprowadzona na rynek przez firme BODYCOTE Metal
Technology Group pod nazwag Kolsterising® (rys. 3.1). Zgodnie z ulotkg firmy [138] jest to
proces, w ktorym wegiel dyfunduje do powierzchni stali austenitycznej w niskiej temperatu-
rze. Blizsze szczegOty obrébki nie sg znane i stanowig know-how firmy. Otrzymywane war-
stwy naweglane zawierajg 6—7%mas. C, a standardowa grubo$¢ warstw wytwarzanych ta
metoda wynosi 33 um. W 2000 roku firma Bodycote opatentowala takze metode naweglania
plazmowego [209].

a) N _ b)

Rys. 3.1a. Widok ogolny elementu zaworu kulowego wykonanego ze stali austenitycznej po
obrébce powierzchniowej Kolsterising®; b) mikrostruktura warstwy wytworzonej
metoda Kolsterising® [138]

SzczegOtowe badania nad warstwami otrzymanymi tg technikg przedstawili Farrell
i wsp. [99]. Potwierdzili oni wiekszos¢ danych przedstawianych w materiatach promocyjnych
firmy Bodycote. Stwierdzili, ze warstwa jest zbudowana z poszerzonego austenitu na bazie
wegla (faza Sc). Stata sieciowa fazy Sc koresponduje z zawartoscig wegla w warstwie oraz
Z jej twardoscig. Badania potwierdzity tez bardzo dobrg odpornos¢ korozyjng warstw w hie-
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ktorych kwasnych osrodkach, lepszg niz materiatu rodzimego. Jako wazng ceche warstw
naweglanych uzyskanych tg metodg wskazali na ich duzg plastyczno$¢ oraz odpornosé¢ na
pekanie podczas odksztalcania. Obserwowali jednoczesnie, ze maksymalna osiggana za-
wartos¢ wegla w warstwie byla znacznie mniejsza niz zawartosci wskazywane przez firme.
Stwierdzili ponadto, ze wegiel jest nie tylko zwigzany w roztworze w austenicie, ale takze
wystepuje w postaci weglikow zelaza, ktére sg nierbwnomiernie rozmieszczone w warstwie.
Zwrocili uwage na obecnos¢ ferrytu 9, ktory wykazywat wiekszg podatnosé na trawienie, co
w praktyce moze oznaczac jego gorszg odpornos¢ korozyjng i stanowic¢ staby punkt warstw
eksploatowanych w szczegdlnie agresywnych srodowiskach korozyjnych, prowadzac do lo-
kalnej korozji. Wiasciwosci mechaniczne warstw zostaty catkowicie potwierdzone. Otrzyma-
ne warstwy wykazywatly twardos¢ rzedu 1000 HV, choé autorzy kwestionowali hipoteze sta-
wiang przez Bodycote, Ze jest to efektem przesycenia austenitu weglem.

Jedng z pierwszych opatentowanych metod naweglania jest technologia o nazwie
handlowej NV Pionite, wprowadzona przez firme Air Water Inc. Proces polega na aktywacji
powierzchni stali austenitycznej gazem na bazie fluoru, co prowadzi do zastgpienia pasywnej
warstewki tlenkowej aktywng warstwa fluorkow, ktore nastepnie sg usuwane podczas nawe-
glania gazowego [206—208]. W ciggu ostatnich 10 lat przeprowadzono wiele badan nad pro-
cesem naweglania niskotemperaturowego. Zaproponowano réwniez szereg nowych techno-
logii. Znamienne jest, ze gtébwna tendencje w rozwoju technologii naweglania niskotempera-
turowego stanowi obrébka gazowa. Nie wiadomo, w jaki sposob jest realizowany proces Kol-
sterising®, ale w ostatnim 10-leciu pojawity sie dwie nowe technologie naweglania gazowe-
go. Jedng z nich wprowadzita firma Swagelok. Obrobka jest oparta na patencie Williamsa
i Marxa [212]. Przebiega w atmosferze gazowej zawierajgcej tlenek wegla i polega na
wstepnej obrobce w podwyzszonej temperaturze w krotkim czasie i nastepnie na wygrzewa-
niu w temperaturze, w ktorej nie dochodzi do wydzielania weglikdw. Obrébka prowadzona
jest w zakresie temperatury 465-475<C, lecz dane dotyczace parametréw stanowig know-
-how firmy. Druga jest technologia Expandite®, bedaca w ofercie firmy Seco Warwick, oparta
na patencie Christiansena i Somersa [211]. Warstwy naweglane metoda Expandite® otrzy-
muje sie w atmosferze weglowodoréw nienasyconych o potrojnym wigzaniu weglowym.
Gtéwnym stosowanym tutaj weglowodorem jest acetylen.

Istotng zaleta warstw naweglanych niskotemperaturowo w poréwnaniu z warstwami
azotowanymi jest mniejsza wrazliwo$¢é procesu na wydzielanie niekorzystnych weglikéw.
Z badan prowadzonych przez Michala i wsp. [162], jak i Christiansena i Somersa [78] wyni-
ka, ze proces naweglania moze byé prowadzony w wyzszej temperaturze niz azotowanie
bez ryzyka tworzenia sie wydzielen weglikowych. Nalezy jednak podkresli¢, ze oba procesy
prowadzono w warunkach naweglania gazowego, co zapewnia, jak juz wczesniej wspomnia-
no, lepszag kontrole temperatury procesu niz ma to miejsce w warunkach obrobek plazmowych.
Mozliwo$¢ podwyzszenia temperatury obrébki ma bardzo wazny aspekt technologiczny, gdyz
pozwala to na uzyskiwanie grubszych warstw bez ryzyka utraty odpornosci korozyjnej.

Mimo ze technologia ta istnieje od wielu lat na rynku, ciggle jest obiektem badan i nie
do konca zrozumiaty jest mechanizm formowania warstwy bogatej w wegiel.
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3.2. Formowanie warstwy naw eglonej stali austenitycznej

Hummelshoj i wsp. [121] w swoich badaniach nad tworzeniem fazy Sc przeprowadzili
szereg eksperymentow, ktére pozwolity na otrzymanie w warunkach réwnowagi termicznej
warstw zbudowanych z weglowej fazy Sc o réznej zawartosci wegla. Potwierdzony zostat
tym samym szeroki zakres rozpuszczalnosci wegla w tej fazie, cho¢ znacznie mniejszy niz
w azotowej fazie Sy. Badania wykazaty liniowg zalezno$¢ stalej sieciowej fazy Sc od zawar-
tosci w niej wegla, tak jak to pokazano narys. 3.2.
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Rys. 3.2. Zaleznos¢ stalej sieciowej fazy Sc od zawartosci wegla [121]

Szerokie badania nad procesem formowania warstwy naweglonej w warunkach ni-
skotemperaturowego gazowego naweglania metodg firmy Swagelok prowadzili rowniez Cao
I wsp. [70]. Stwierdzili oni, ze proces ten skutkuje silnym przesyceniem austenitu weglem
(ang. colossal supersaturation). Tworzaca sie warstwa zawierata w obszarze maksymalnego
nasycenia 12%at. wegla. Z badan tych wynika, ze rozktad wegla na przekroju warstwy cha-
rakteryzuje plateau, analogiczne do tego obserwowanego przy azotowaniu niskotemperatu-
rowym stali austenitycznej (rys. 3.3).
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Rys. 3.3. Rozklad zawartosci wegla na przekroju warstwy naweglanej stali austenitycznej [70]
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Ernst i wsp. [96] stwierdzili, Ze podczas naweglania w czasie 26—-38 h wegiel dyfundu-
je do warstwy austenitu, tworzac warstwe o grubosci ok. 25 um, zbudowang z fazy Sc
o stezeniu wegla ok. 12%at. Wydtuzenie czasu naweglania prowadzito do zwiekszenia za-
wartosci wegla do ponad 12%at., ale towarzyszyto temu wydzielanie weglikow w postaci igiet
prostopadle skierowanych do powierzchni. Na podstawie badan metoda dyfrakcji rentgenow-
skiej wykazano pojawianie sie¢ w tych warunkach przede wszystkim weglika MsC, (weglik
Hagga — weglik X). Jest to metastabilna faza o strukturze jednosko$nej zblizonej do cementy-
tu FesC [124]. Cho¢ jednoczes$nie przyznano, ze mechanizm prowadzacy do tworzenia tego
typu weglikbw nie jest jasny.

Stwierdzono natomiast istnienie zaleznosci krystalograficznych pomiedzy weglikiem
MsC, a austenitem [95]:

(001)x|1(111)y
[010]x| [[211]y

Bardziej szczeg6towe badania metodg transmisyjnej mikroskopii elektronowej wyka-
zaly wystepowanie niewielkich ilosci weglika M;C3 [95]. Zostato to réwniez potwierdzone
przez innych badaczy [69, 95, 199, 201].

Jak wynika z prowadzonych badan, tworzenie weglikbw w warstwie naweglanej nie za-
chodzi jednak réwnomiernie w catej objetosci osnowy. Obserwuje sie tworzenie grup (kolonii)
weglikéw w otoczeniu wolnych od wydzielen obszaréw austenitu nasyconego weglem [96]. Wy-
dzielenia weglikbw maja postac igiet prostopadle skierowanych do powierzchni (rys. 3.4).

Rys. 3.4. Mikrostruktura WW naweglonej stali austenitycznej, TEM [126]
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Z danych literaturowych wynika, ze wydzielanie weglikébw w warstwach naweglanych
zalezy przede wszystkim od czasu obrébki i temperatury. Dlatego bardzo wazne jest skore-
lowanie obu tych parametrow, gdyz ich wzrost sprzyja wydzielaniu weglikbw w osnowie au-
stenitu przesyconego weglem. Sun [195] wyznaczyt tzw. temperature krytyczng, w ktorej
przy okreslonym czasie naweglania rozpoczyna sie proces wydzielania weglikéw (rys. 3.5).
Mozna zauwazy¢, ze im dtuzszy czas procesu, tym nizsza jest temperatura krytyczna.

600
5501

5001

450r

Temperatura krytyczna [°C]

400 [ 1 1 1 1 1 L 1 Il 1 Il 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 20 40 60 80 100

Czas procesu [h]

Rys. 3.5. Stabilnos¢ fazy Sc w zaleznosci od temperatury i czasu wyzarzania [195]

3.3. Kinetyka niskotemperaturowego naw eglania

Cechg charakterystyczng obrébek niskotemperaturowych stali austenitycznej jest
szybki wzrost warstwy w niskiej temperaturze, nieznajdujacy uzasadnienia w szybkosci dyfu-
zji pierwiastkdbw miedzyweziowych (wegla i azotu) w danych warunkach. Zaklada sie, ze
u podstaw tego zjawiska lezy istotna roznica miedzy wspoéiczynnikami dyfuzji pierwiastkow
substytucyjnych (chromu i niklu) i pierwiastkédw miedzyweztowych (wegiel, azot). Wspotczyn-
nik dyfuzji wegla w zakresie temperatury 450-500C wynosi 10 *°~10™"" m?/s [46, 147, 215],
podczas gdy w tym samym zakresie temperatury wspotczynnik dyfuzji dla chromu wynosi
ok. 107?* m?/s [64]. Osiaganie réwnowagi w takich warunkach jest wiec silnie zdominowane
przez dyfuzje wegla. Drugim aspektem tej obrdbki jest osigganie stezen pierwiastkow mie-
dzyweziowych (wegla, azotu) na poziomie znacznie przekraczajgcym rozpuszczalnosé tych
pierwiastkow. Dla przykladu stezenie wegla na poziomie 12%at. mierzone przez Cao i wsp.
[70] przekracza 800 x rozpuszczalno$¢ okreslong stanem rownowagi dla tej temperatury
(0,015%at.).

Szczegdblowe badania nad termodynamikg zjawisk podczas niskotemperaturowego
naweglania prowadzili Michal i wsp. [164]. Z uzyciem programu CALPHAD przeprowadzili
obliczenia stanéw pararéwnowagi termodynamicznej przy zatozeniu trzech scenariuszy dla
rozpuszczalnosci wegla w stopach zelaza. Rozpatrzono nastepujace uktady:

a) stop podwdjny Fe-C FCC, gdzie austenit byt w rbwnowadze z grafitem;

b) stal austenityczng 316, w ktérej tworzyly sie wegliki typu M,sCg;
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c) taka sama stal austenityczna, ale przy zatozeniu, ze nie dochodzi do tworzenia sie
weglikbéw w efekcie znacznych réznic we wspotczynnikach dyfuzji miedzy pierwiastkami sub-
stytucyjnymi i miedzyweztowymi, tak jak to dyskutowano powyze;j.

Warto$ci rozpuszczalnosci wegla w zaleznosci od temperatury obliczone dla wszyst-
kich trzech przypadkéw pokazano na rys. 3.6. Badania wykazaly jednak, ze wartosci obli-
czone na podstawie programu CALPHAD s3 nizsze od tych, ktére mierzono w rzeczywistych
warstwach naweglanych.
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Rys. 3.6. Rozpuszczalnosé wegla w stali austenitycznej w zaleznosci od temperatury, pro-
gram CALPHAD [164]

Rozkilad zawartosci wegla na przekroju warstwy wykazuje takie same cechy charak-
terystyczne jak rozklad azotu w warstwach azotowanych niskotemperaturowo (rys. 3.3). Wy-
raznie widoczne jest plateau od strony powierzchni naweglanej oraz charakterystyczny wy-
pukly przebieg krzywej, wskazujacy na wspotczynnik dyfuzji zalezny od stezenia. Taki roz-
klad zawartosci wegla jest obserwowany zaréwno w warstwach naweglanych gazowo, jak
i plazmowo [75,195].

Kinetyka wzrostu warstw zalezy od czasu i temperatury obrébki oraz od sktadu obra-
bianej stali. Dane dostepne w literaturze dotyczg przede wszystkim kilkudziesieciogodzin-
nych proceséw naweglania gazowego, w efekcie ktérych otrzymywane warstwy maja gru-
bos¢ w granicach 25-33 um. Krétkotrwate procesy prowadzone w warunkach plazmowego
naweglania wykazaty bardzo szybki przyrost grubosci warstw juz w pierwszych godzinach
procesu [111]. Badania prowadzono na warstwach uzyskanych w atmosferze argonu z do-
datkiem metanu jako nosnika wegla w temperaturze 405C. Otrzymano w efekcie warst wy
o grubosci ok. 12 um. Jednakze badania wykazaty, ze dalsze wydtuzenie procesu prowadzi
do znacznie wolniejszego wzrostu warstw, poréwnywalnego z wynikami prezentowanymi dla
warstw naweglanych gazowo [70]. Znaczna szybkosé procesu naweglania w poczgtkowym
okresie procesu plazmowego byla takze potwierdzona przez innych badaczy [58, 217].

Sun [195] prowadzit szczegbtowe badania nad kinetyka naweglania w warunkach ob-
rébki plazmowej. Potwierdzit zaleznos¢ kinetyki wzrostu warstw od czasu i temperatury pro-
cesu. Wskazat réwniez na wplyw skltadu chemicznego stali na szybkos¢ wzrostu warstw.
Badania prowadzone byly na trzech gatunkach stali austenitycznej o réznej zawartosci do-
datkéw stopowych, takich jak Mo i Ti. Dla wszystkich trzech badanych gatunkéw wzrost
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warstw byt kontrolowany dyfuzja i mozna go byto opisac Il prawem Ficka (rys. 3.7a i b). Wi-
dac¢ jednak z przedstawionych krzywych, ze kinetyka naweglania zalezata takze od rodzaju
podtoza (rys. 3.7b). Najszybszy wzrost odnotowano w stali z dodatkiem Mo, najmniejszy
w stali bez Mo i Ti. Korzystny wptyw Mo na kinetyke wzrostu warstw obserwowano rowniez
w procesie niskotemperaturowego azotowania stali austenitycznej [196], choé mechanizm
tego oddziatywania nie jest jasny.
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Najsilniejszy wptyw na kinetyke naweglania wywiera temperatura. Mozna zaobser-
wowac¢ zmiane kinetyki w okolicach temperatury 530C (rys. 3.7c) . Sun w swoich badaniach
[195] stwierdzit, ze po przekroczeniu temperatury krytycznej kinetyka naweglania sie zmienia
i nastepuje znaczny wzrost szybkosci wzrostu warstw (rys. 3.5). Zmiana kinetyki pokrywa sie
z temperatura, w ktérej wg Suna obserwuje sie pojawianie wydzielen weglikowych obnizaja-
cych odpornosé korozyjng warstw.

3.4. Wiasciwo sci warstw naw eglanych

Tworzenie warstwy zbudowanej z austenitu hasyconego weglem w istotny sposob wply-
wa na ksztattowanie wiasciwosci stali. Wbudowywanie znacznych ilosci wegla wywotuje wzrost
naprezen, ktore ulegajg czesciowej relaksacji na drodze odksztalcen plastycznych. W warstwach
naweglanych obserwuje sie tworzenie charakterystycznego reliefu, bedacego efektem odksztal-
cen plastycznych w tworzacej sie warstwie. Poziom naprezen wiasnych w warstwach nawegla-
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nych wg badarn prowadzonych przez Heuera i wsp. [117] wynosi ponad 2 GPa. Wartos¢ ta jest
zblizona do danych podawanych dla azotowanej stali austenitycznej [17, 188].

Wedtug Heuera i wsp. [117] ten wysoki stan naprezen wiasnych oraz znaczne zde-
fektowanie w obrebie tworzacej sie warstwy naweglonej odpowiedzialny jest za wysoka
twardos$¢ warstw. W warstwach naweglanych obserwuje sie silng korelacje miedzy twardo-
§cig a zawartoscig wegla (rys. 3.8). Interesujacy jest zwlaszcza znaczny wzrost twardo$ci
przy przekroczeniu wartosci ok. 12%at. wegla. Twardo$é w tym zakresie znacznie odbiega
od wartosci bedacych liniowa ekstrapolacjg wartosci twardosci mierzonej ponizej tego steze-
nia. Autorzy ttumaczg to szczegélnym oddziatywaniem znacznej liczby dyslokacji tworzacych
sie w tym zakresie stezeh. Nalezy jednak roéwniez zwréci¢é uwage, ze jest to zakres stezen
wegla, przy ktorym obserwuje sie wydzielanie weglikéw [70].
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Rys. 3.8. Rozkiad twardosci na przekroju warstwy naweglanej [117]

Warstwy naweglane charakteryzuje takze znaczny wzrost wtasciwosci wytrzymato-
Sciowych. Badania in situ prowadzone metodg dyfrakcji promieniowania synchrotronowego
przez Jonesa i wsp. [126] wykazaly wysoka wytrzymato$¢ warstw o zawartosci wegla
7,5%at., naweglonych metodg Kolsterising®. Warstwy wykazywaty wytrzymatos¢ trzykrotnie
wieksza niz obrabiana stal austenityczna. Stwierdzono jednoczesnie, ze umocnienie to zale-
zy od kierunku krystalograficznego. Najwieksze umocnienie obserwowano dla kierunku
{200}, najmniejsze dla {111} (rys. 3.9). Srednia wytrzymato$¢ wyznaczona dla warstwy na-
weglanej wynosita ok. 2 GPa. Wartos¢ ta jest w dobrej zgodnosci z obliczeniami Heura i wsp.
[117] dla poziomu naprezen wiasnych w warstwach.
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Rys. 3.9. Zaleznos¢ naprezenia od odksztatcenia wyznaczona metodg dyfrakcyjng dla mate-
rialu nieobrobionego i po naweglaniu niskotemperaturowym (Kolsterising®) dla ré6z-
nych kierunkéw krystalograficznych [126]
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Te same badania prowadzone przez Jonesa i wsp. [126] wykazaty bardzo niski modut
sprezystosci dla warstw naweglanych. Na rysunku 3.10 przedstawiono poréwnanie wartosci
modutow wyznaczonych metoda dyfrakcji promieniowania synchrotronowego dla materiatu
nieobrobionego oraz obrobionego i warstwy naweglanej w zaleznosci od kierunku krystalo-
graficznego. Badania te wykazaly ponad dwukrotny spadek warto$ci modutu w warstwie na-
weglanej w poréwnaniu z materiatem podioza. Obserwacje te autorzy ttumacza zwieksza-
niem liczby defektéw strukturalnych, ktoére przyczyniaja sie zwiekszania objetosci warstwy.
Zgodnie z analizg przedstawiong przez Eshelby’ego [97], prowadzi to do poprawy wtasciwo-
§ci sprezystych materiatow.

260 - —=— 304
240 1 —e— 304K rdzen

. —4— 304K warstwa
2201 v 316

DECs [GPa]
—_ [N N
D 0O O
o O O

—_—

>

o
1

1204
100 .

80 . —-, .
{111} {200} {311}

Ptaszczyzna sieciowa

Rys. 3.10. Zaleznos¢ dyfrakcyjnego modutu sprezystoéci (DECs) od kierunku krystalograficz-
nego wyznaczona dla r6znych materiatéw [126]

Tak znaczna poprawa wiasciwosci sprezystych warstwy moze by¢ jedng z przyczyn
obserwowanego zwiekszenia wytrzymatosci zmeczeniowej warstw naweglanych. Badania
prowadzone przez Agarwala i wsp. [4] wykazaly znaczny wzrost wytrzymatosci zmeczenio-
wej stali austenitycznej po naweglaniu prowadzonym metoda opracowang przez firme Swa-
gelok (rys. 3.11). Badania prowadzili oni na stali austenitycznej po jedno-, dwu- i czterokrot-
nym naweglaniu (tzw. 1 x, 2 x i 4 x naweglanie). Stwierdzono, ze wydluzenie czasu obrébki,
ktore prowadzi do znaczacego zwiekszenia grubosci warstwy (nawet do 50 um), nie wywie-
ralo zauwazalnego wptywu na wytrzymato$é zmeczeniowg, mimo ze w tych warunkach moze
dochodzi¢ do wydzielania weglikbw w warstwie naweglanej. Autorzy tak znaczacg poprawe
wytrzymato$ci zmeczeniowej przypisujg wysokiemu poziomowi naprezen wiasnych $ciskaja-
cych (>2GPa), opdznieniu w mikroodksztalceniach plastycznych oraz nieco podwyzszonej
granicy plastycznosci warstw naweglanych. Podkreslajg rowniez, ze zmiana whlasciwosci
mechanicznych w obrebie warstwy oraz wysoki stan naprezen wkasnych spowodowaty zmia-
ne mechanizmu inicjacji peknie¢ w obszarze powierzchniowym. W nieobrobionej stali auste-
nitycznej inicjacja peknie¢ zmeczeniowych zachodzi na powierzchni w miejscu najsilniejszej
koncentracji naprezen rozciggajgcych spowodowanych np. obrébka mechaniczng. W war-
stwach naweglanych pekniecia zarodkujg w obrebie warstwy, najczesciej w okolicach defek-
téw strukturalnych, takich jak np. wtracenia niemetaliczne.



62 3. Naweglanie niskotemperaturowe

5001 g A bez obrébki
© | = B 1x naweglana
% 450 - @ 2x naweglana
k) 1 . L4 . & 4x naweglana
[ -

g 400 ] a [ 78
g 350 % ’. -
2 ] A DA ® on"
@
£ 300 - A
g . A
% 250 A A
s 1 A
200 H A L
T T T
104 1058 108 107 108
Liczba cykli

Rys. 3.11. Wytrzymato$¢ zmeczeniowa stali austenitycznej poddanej réznym rodzajom nawe-
glania wg metody firmy Swagelok [4]

Warstwy naweglane niskotemperaturowo wykazujg réwniez wyrazng poprawe wy-
trzymatosci zmeczeniowej w srodowisku korozyjnym [120]. Stwierdzono jednak, ze przy od-
dziatlywaniu 0,6 M NaCl wytrzymatos¢ jest lepsza w warstwach cienszych otrzymanych me-
toda jednokrotng firmy Swagelok — 1 x. Wielokrotne naweglanie nie poprawia odpornosci na
zmeczenie w warunkach korozyjnych i jest ono w takich warstwach poréwnywalne z wtasci-
wosciami materiatu rodzimego.

Naweglanie niskotemperaturowe stali austenitycznej prowadzi rowniez do poprawy
odpornosci na zuzycie tribologiczne [68, 177, 195]. Na warstwach naweglanych plazmowo
stwierdzono znaczne obnizenie wspétczynnika tarcia — z 0,55 dla stali austenitycznej do 0,15
na obrobionej stali. Obserwowano réwniez zmiane mechanizmu zuzycia. W kontakcie ze
stalg austenityczng dominowat mechanizm adhezyjny, podczas gdy na stali naweglanej
§cierny o umiarkowanym nasileniu [144]. Warstwy naweglane wykazywaly trzy rzedy mniej-
sze zuzycie niz nieobrobiona stal austenityczna [68]. Badania prowadzone na stali nawegla-
nej gazowo metoda wprowadzong przez firme Swagelok [177] wykazatly, ze kilkukrotne na-
weglanie byto najkorzystniejsze z punktu widzenia poprawy odporno$ci na zuzycie tribolo-
giczne. Warstwy otrzymane w tych warunkach wykazywaty wprawdzie bardzo wysoki wspot-
czynnik tarcia (na poziomie 0,8-0,9), ale uzyskiwano prawie dwukrotnie nizszg szybkos¢
zuzycia w poréwnaniu z warstwami azotowanymi jednokrotnie.

Szczegolnie wazna z aplikacyjnego punktu widzenia jest odporno$é korozyjna nawe-
glanej stali austenitycznej. Badania prowadzone w wielu osrodkach wykazaly znaczaca po-
prawe odpornosci na korozje wzerowa i szczelinowa [159-160]. Stwierdzono znaczacy
wzrost potencjatu pittingowego dla naweglanej gazowo stali austenitycznej [159]. W bada-
niach potencjodynamicznych obserwowano réwniez wystepowanie znacznie szerszego za-
kresu pasywnego na warstwach naweglanych w poréwnaniu ze stalg nieobrobiong [144].
Badania prowadzone na warstwach naweglanych metodg PllIl w metanie wykazaly jednak
pogorszenie odpornosci korozyjnej w poréwnaniu z materialem podtoza [111]. Autorzy
stwierdzali obecno$¢ znacznej liczby wzerow, gtéwnie zlokalizowanych po granicach ziaren.
Pogorszenie odpornosci korozyjnej w przypadku tak otrzymanych warstw przypisano obec-
nosci wydzielen weglikowych w obszarze przypowierzchniowym warstwy naweglanej.
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3.5. Naweglanie niskotemperaturowe ferrytycznej stali
odpornej na korozj e

Literatura dotyczaca naweglania niskotemperaturowego stali 0 osnowie ferrytycznej
jest bardzo ograniczona. Michal i wsp. [165] prowadzili badania na procesem formowania
warstwy naweglanej na stali ferrytycznej oraz na stali austenitycznej ze znaczng iloscig ferry-
tu bedacego efektem wczesniejszej obrébki plastycznej. Stwierdzili oni, ze w tym ostatnim
przypadku po procesie haweglania wytworzona zostata warstwa o grubosci ok. 23 um, ktéra
w catosci byla zbudowana tylko z weglowej fazy Sc. Wegiel, podobnie jak austenit, spowo-
dowat ponowna przemiane ferrytu w austenit. Natomiast badanie naweglania stali ferrytycz-
nej wykazalo utworzenie w analogicznych warunkach warstwy o grubosci maksymalnie 12 pm.
Rozkiad wegla na przekroju warstwy nie wykazywat cech charakterystycznych dla warstw
dyfuzyjnych uzyskanych w warunkach, gdy wspétczynnik dyfuzji jest zalezny od stezenia, jak
w przypadku warstw zbudowanych z fazy S weglowej lub azotowej. Stezenie wegla na po-
wierzchni wynosito ok. 10%at. Badania skladu fazowego warstwy naweglone] wykazaty
obecnos¢ tylko reflekséw od ferrytu, ktére bylty przesuniete w kierunku matych katéw 20, co
Swiadczy o wzroscie statej sieciowej ferrytu o ok. 0,3%. Badania prowadzone przez Scheu-
era i wsp. [182] na stali martenzytycznej naweglanej plazmowo wykazaty podobng budowe
fazowag warstw. Autorzy przypisali zarejestrowane refleksy dyfrakcyjne obecnosci ,poszerzo-
nego ferrytu” (ac), tak jak to ma miejsce w azotowanej stali ferrytycznej. Obserwowali jedno-
cze$nie obecno$¢ weglika Fe;C. Stwierdzono wplyw potencjatu weglowego na grubosé
otrzymanych warstw [183]. Zwiekszenie zawartosci metanu spowodowato tez podwyzszenie
ich twardosci powierzchniowe.

Jak wynika z prowadzonych badan, formowanie warstwy naweglonej na stali ferry-
tycznej lub martenzytycznej jest znacznie wolniejsze niz w przypadku naweglania stali au-
stenitycznej. Jest to o tyle interesujace, ze wspoétczynnik dyfuzji pierwiastkbw miedzywezio-
wych w takiej stali jest 500—600 razy wiekszy niz w austenicie w temperaturze 477<C [64].
Obserwuje sie réwniez wieksza skionnos¢ do tworzenia weglikdw. Moze to swiadczy¢ o tym,
ze zahamowanie tworzenia weglikbw w ferrycie ze wzgledu na kinetyke musi by¢ znacznie
bardziej problematyczne niz w austenicie, co sugerowatoby koniecznos¢ obnizenia tempera-
tury obrobki o ok. 50-100 K. Warstwy zbudowane z poszerzonego weglem ferrytu osiggaja
podobne zawartosci wegla jak faza Sc, natomiast nie znajduje to znaczacego odbicia we
wzro$cie statej sieciowej tej fazy. Rozktad wegla na przekroju warstwy réwniez nie wykazuje
cech charakterystycznych dla dyfuzji w warunkach, gdy wspétczynnik dyfuzji zalezy od ste-
zenia. Wyjasnienie tych zjawisk wymaga jednak dalszych badan.






4. Wegloazotowanie niskotemperaturowe
4.1. Poréwnanie w eglowej i azotowej fazy S

Procesy niskotemperaturowego azotowania i naweglania stali austenitycznej prowa-
dza do uzyskania warstw zbudowanych z fazy S (,poszerzonego austenitu”), opartej odpo-
wiednio albo na azocie, albo na weglu. Obie fazy majg podobne cechy charakterystyczne, tj.
takg samg strukture krystaliczng Al jak austenit, wykazujg szeroki zakres rozpuszczalnosci
pierwiastkow miedzyweztowych (wegla i azotu), charakteryzuje je wysoka twardos¢ i dobra
odporno$é na korozje. Mozna jednak wskazaé szereg istotnych réznic.

Szczegdblowe badania nad rozpuszczalnoscia azotu i wegla w fazie S prowadzili Chri-
stiansen i wsp. [74, 121]. Otrzymane przez nich fazy byly efektem rownowagowego azoto-
wania lub naweglania prowadzonego w warunkach obrébki gazowej. Na rysunku 4.1 porow-
nano zmiany wielkosci statej sieciowej weglowej i azotowej fazy S w zaleznosci od stezenia
obu pierwiastkow. Jak widac, zakres rozpuszczalnosci wegla w fazie Sc jest znacznie mniej-
szy niz zakres rozpuszczalnosci azotu. Oba te pierwiastki jednak wzajemnie sie uzupetniaja.
W obu przypadkach istnieje Scista zaleznos¢ statej sieciowej od zawartosci wegla lub azotu.
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Rys. 4.1. Zaleznos$¢ stalej sieciowej fazy S od zawartosci pierwiastka miedzyweziowego —
wegla lub azotu [74]

Poréwnanie wynikéw otrzymanych przez Christiansena i wsp. [74] z danymi literatu-
rowymi dotyczacymi statych sieciowych weglowej i azotowej fazy S uzyskanych metodg ob-
robki plazmowej jest bardzo trudne. Dane otrzymane przez Christansena dotyczyly fazy
S o jednakowej w objetosci probki zawartosci wegla lub azotu. Dodatkowo autorzy zastoso-
wali wygrzewanie w celu wyréwnania standw naprezen. Dane dotyczace obrdbki plazmowej
odnoszg sie do warstw gradientowych o znacznych naprezeniach wkasnych. Dlatego zarow-
no wyznaczenie statej sieciowej, jak i pomiar zawartosci wegla lub azotu sg obarczone bte-
dem. Niemniej jednak poréwnujac dane uzyskane z literatury z wynikami Christiansena,
mozna stwierdzi¢ ich do$¢ dobrg zgodnos¢. Szerokie badania porownawcze weglowej i azo-
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towej fazy S otrzymanej na drodze implantacji jonowej przez ,zanurzenie” w plazmie (ang.
Plasma Immersed lon Implantation — PIIl) prowadzili Blawert i wsp. [58]. Poréwnujac rozkiad
obu pierwiastkow na przekroju poprzecznym warstw, mozna zauwazyc¢, ze majg one podob-
ny charakterystyczny przebieg (rys. 4.2). Od strony powierzchni widoczne jest plateau w ob-
szarze malej zmiennosci stezenia pierwiastkow miedzyweziowych. Po nim pojawia sie ob-
szar stopniowego spadku do wartosci ich stezenia w osnowie. W warstwie azotowanej spa-
dek ten jest znacznie bardziej stromy, co wynika z zakresu granicznych rozpuszczalnosci
azotu w fazie Sy. Na obu krzywych mozna zauwazy¢ charakterystyczny obszar wypukly
wskazujagcy na wzrost kontrolowany dyfuzjg, ale dla wspotczynnika dyfuzji zaleznego od ste-
zenia oraz obszar wklesty charakterystyczny dla wzrostu warstw, gdy wspétczynnik dyfuzji
zalezy od temperatury. W pokazanym przyktadzie maksymalna zawarto$¢ pierwiastkéw jest
rozna, wegla znacznie mniejsza niz azotu, ale wielko$ci te trudno poréwnac ze wzgledu na
nieporéwnywalnos¢ atmosfer stosowanych do obrobki. Podobnie wyglada sprawa grubosci
wnikania pierwiastkéw. W przedstawionym przykfadzie jest znacznie wieksza dla wegla niz
dla azotu mimo takiego samego czasu obrébki. Ale o zasiegu wnikania decyduje réwniez
stezenie pierwiastka miedzyweztowego na powierzchni (podaz z atmosfery), co jest rowniez
nieporéwnywalne dla obu atmosfer. Niemniej jednak z danych literaturowych wynika, ze pe-
netracja wegla jest znacznie szybsza niz azotu [58]. W obu przypadkach, jak to juz wspo-
mniano wczesniej, wspoétczynniki dyfuzji zarowno wegla, jak i azotu znacznie przekraczaja
wartosci wspotczynnikéw dyfuzji obu tych pierwiastkédw w austenicie w danej temperaturze.
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Rys. 4.2. Rozklad zawartosci azotu i wegla na przekroju azotowanej i naweglanej stali auste-
nitycznej [58]

Zgodnie z badaniami Blawerta i wsp. [58] naprezenia wystepujace w obu warstwach,
bedace efektem przesycenia, objawiajg sie rowniez réznymi gestosciami defektdéw struktu-
ralnych. W badanych warunkach otrzymano faze S (weglowg i azotowa) o statych siecio-
wych, odpowiednio, 3,673 i 3,874 nm oraz o gestosci btedéw utozenia a wynoszacej, odpo-
wiednio, 0,042 i 0,167. Gestos¢ bleddéw utozenia wyznaczona dla nieobrobionej stali austeni-
tycznej wynosita 0,020. Zwiekszanie liczby bledéw utozenia wigze sie z wysokimi napreze-
niami w warstwie wywotanymi znacznym przesyceniem. Znacznie wieksze naprezenia sg
generowane przy formowaniu warstwy na bazie azotu niz wegla, co wynika z réznic w roz-
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puszczalnosci obu pierwiastkow w fazie S, a tym samym z istotnie zr6znicowanego powiek-
szenia statej sieciowej austenitu. Zgodnie z teorig przedstawiong przez Blawerta i wsp. [58]
faza Sy ma btedy utozenia co sze$¢ warstw atomowych, podczas gdy weglowa faza Sc co 24
warstwy atomowe.

Z rOznicg w poszerzeniu komaorki weglowej i azotowej fazy S wigzg sie rowniez rézni-
ce we whasciwosciach magnetycznych obu faz. Faza na bazie azotu jest ferromagnetyczna,
co potwierdzono r6znorodnymi metodami badawczymi [17, 58, 78, 163, 169]. Natomiast faza
Sc jest niemagnetyczna. Wedtug Blawerta i wsp. [58] zawarto$¢ pierwiastkbw miedzywezto-
wych powyzej 5%mas. powoduje takie odksztatcenie sieci, ktére wywotuje zmiane wtasciwo-
§ci magnetycznych, brak jest jednak fizycznego wyjasnienia tego zjawiska. Niemniej obser-
wuje sie obecnos¢ magnetycznych i niemagnetycznych obszarow w warstwach tylko azoto-
wanych. Obszar niemagnetyczny wystepuje na przej$ciu od warstwy azotowanej do rdzenia
i charakteryzuje sie zawartoscig azotu nieprzekraczajaca 4%mas. Szybkos¢ wzrostu tej war-
stwy jest bardzo wolna i odpowiada szybkosci dyfuzji azotu w austenicie [17, 132].

W literaturze brak jest informacji wigzgcej jednoznacznie wzrost statej sieciowej fazy
S z jej whasciwosciami uzytkowymi. Mozna jednak znalez¢ nastepujgce informacije:

1. Faza Sy, ktérg charakteryzujg znacznie wieksze wartosci statej sieciowej, wykazuje
rowniez znacznie wyzszg twardos¢ niz faza Sc. W zaleznoéci od zawartosci azotu przedsta-
wiane w literaturze twardo$ci fazy Sy wahajg sie w granicach 1600—-2200 HV, podczas gdy
faza Sc osigga twardos¢ rzedu 1000-1100 HV [17, 75].

2. Szybkos¢ wzrostu warstwy zbudowanej z fazy Sc jest prawie dwa razy wieksza niz
warstwy z fazg Sy przy tych samych parametrach procesu (temperatura i czas). Z praktycz-
nego punktu widzenia pozwala to uzyska¢ w krotszym czasie warstwy o znacznie wiekszej
grubosci. Dla obu typéw warstw wystepuje temperatura, w ktorej nastepuje zmiana kinetyki
ich wzrostu spowodowana najprawdopodobniej wydzielaniem zwigzkéw na bazie wegla lub
azotu. Dla warstw azotowanych temperatura ta wynosi ok. 430C [17, 196], natomiast dla
warstw naweglanych ok. 470C [2].

3. Odpornosc¢ korozyjna fazy Sc w roztworach kwasnych jest lepsza i porownywalna
Z austenitem. Natomiast faza Sy wykazuje bardzo dobrg odpornosé na korozje pittingowsa, co
wigze sie z oddziatywaniem azotu na spowolnienie rozpuszczalno$ci pierwiastkow stopo-
wych w warunkach pracy ogniwa korozyjnego [149, 184].

4. Odpornos¢ na zuzycie tribologiczne obu faz jest porownywalna. Faza Sy wykazuje
nieco mniejsza szybkosé zuzycia, lecz rownoczesnie warstwy zbudowane z fazy Sc otrzy-
mane w tym samym czasie i temperaturze majg wiekszg grubos$é, co umozliwia zastosowa-
nie wiekszych obcigzen w kontakcie tribologicznym.

4.2. Formowanie warstwy w egloazotowane]
na stali austenitycznej

Jak wynika z poréwnania warstw otrzymywanych w procesie niskotemperaturowego
naweglania lub azotowania, wykazuja one zaréwno zalety, jak i wady, ale oba rodzaje proce-
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sOw pozwalajg na poprawe wiasciwosci mechanicznych stali austenitycznej bez pogorszenia
jej odpornosci korozyjnej. Szczegolnie interesujagce z praktycznego punktu widzenia rezultaty
otrzymano, stosujgc proces jednoczesnego azotowania i naweglania niskotemperaturowego.
Tworzaca sie w tych warunkach warstwa ma specyficzng strefowg budowe, ktéra zadecydo-
wala o szerokich mozliwosciach aplikacyjnych takiej obrobki. Typowag mikrostrukture warstwy
wegloazotowanej, w potaczeniu z profilem rozktadu wegla i azotu na przekroju warstwy, po-
kazano narys. 4.3.
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Rys. 4.3a). Mikrostruktura warstwy wegloazotowanej stali austenitycznej; b) rozktad zawarto-
§ci azotu i wegla na przekroju azotowanej i naweglanej stali austenitycznej [198]

Cecha charakterystyczna takich warstw jest obecno$¢ dwdch stref. Jedna zbudowana
jest z azotowej fazy Sy i znajduje sie od strony obrabianej powierzchni. Druga, znajdujgca sie
pod nia, jest zbudowana z weglowej fazy S¢, co potwierdzity jednoznacznie badania metoda
dyfrakcji rentgenowskiej prowadzone kolejno na fragmentach warstw odstanianych metodag
szlifowania [68]. Podczas formowania warstwy dochodzi do szybszej dyfuzji wegla ze wzgle-
du na jego promieh atomowy oraz wiekszy wspotczynnik dyfuzji niz w przypadku azotu. Na-
lezy jednak zwréci¢ uwage na fakt, ze nie dochodzi do tworzenia w takich warunkach war-
stwy austenitu azotowego z rozpuszczonym weglem. Wprawdzie w literaturze opisano zjawi-
sko tworzenia sie fazy S na bazie i wegla i azotu [71], ale jego istnienie nie zostalo przekonu-
jaco potwierdzone. Zgodnie z istniejgca hipoteza ,putapkowania” [59] tworzenie azotowej
fazy S w warunkach wegloazotowania jest efektem silnego zwigzania azotu w obszarze
przypowierzchniowym na skutek jego powinowactwa do chromu. Ze wzgledu na zablokowa-
nie wszystkich ,putapek” azotem wegiel moze swobodnie dyfundowag¢, nie bedac wigzanym
przez chrom, tak jak to ma miejsce podczas naweglania stali austenitycznej. Nalezy jednak
zwroci¢ uwage na fakt, obserwowany przez wielu badaczy [17, 85], ze nawet w warunkach
azotowania bez dodatku no$nika wegla do atmosfery obrébczej dochodzito do ,wypychania”
wegla, stanowigcego sktadnik obrabianej stali, z obszaru tworzacej sie warstwy zbudowanej
z fazy Sy (rys. 4.4). Wspdtistnienie wegla i azotu w roztworze jest natomiast obserwowane
w obrebie strefy wykazujgcej wiasciwosci niemagnetyczne, gdzie zawarto$¢ pierwiastkow
miedzyweztowych nie przekracza 4%mas.
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Rys. 4.4. Rozklad zawartosci azotu i wegla w warstwie azotowanej stali austenitycznej w za-
leznosci od warunkow azotowania gazowego: 1 — T, = 400C, 100% NH 3, ta = 5 h;
2—-Ta=475C, 20% NH 3, ta =4 h; 3— T, =475T, 100% NH 3, t, =4 h; SIMS [17]

Szczegdblowe badania nad dyfuzjg azotu i wegla w warstwach wegloazotowanych
przedstawili Tsujikawa i wsp. [203, 205]. W prowadzonych przez nich doswiadczeniach sto-
sowano rézne sekwencje procesu azotowania i naweglania, badajgc ich wptyw na rozkiad
pierwiastkbw miedzyweziowych. Stwierdzono, ze niezaleznie od tego, czy wprowadzanie
wegla i azotu realizowano jednoczesnie, czy tez w osobnych procesach — najpierw wprowa-
dzany byt jeden z pierwiastkdw a potem drugi — obserwowano tworzenie dwustrefowej war-
stwy 0 sekwencyjnym ukfadzie azotowej i weglowej fazy S, tak jak to pokazano na rys. 4.3.
Nalezy jednak stwierdzi¢, ze obserwowano rowniez pewne réznice w rozktadzie wegla i azo-
tu w zaleznosci od typu sekwencji procesow. Jezeli jako pierwszy prowadzony byt proces
naweglania, wtedy rozklad wegla po azotowaniu wykazywat dwa obszary koncentracji tego
pierwiastka na przekroju poprzecznym warstwy. Jeden, 0 mniejszym stezeniu wegla,
w pierwszym obszarze malejacej zawartosci azotu (rys. 4.5), a drugi, o wiekszym stezeniu,
pod warstwg azotowang. W miare wydtuzania czasu azotowania pierwszy z obszaréw stop-
niowo ubozat w wegiel. Drugi z obszaréw natomiast przesuwat sie w gigb materialu w miare
narastania warstwy azotowanej. Nalezy réwniez zauwazy¢, ze w kazdym z procesow obser-
wowano podwyzszong koncentracje wegla przy powierzchni. Zgodnie z badaniami prowa-
dzonymi metodg dyfrakcji rentgenowskiej w obszarze przypowierzchniowym obserwowano
pojawianie sie weglikbw chromu. Autorzy [203, 205] stwierdzajg jednoczesnie, ze wydtuzenie
procesu azotowania powodowalo rozpuszczanie sie tych weglikow. Obecno$¢ weglikow
w warstwie podpowierzchniowej stwierdzali rowniez inni badacze [2], co moze ttumaczy¢ pod-
wyzszong zawartos¢ wegla widoczng w tym obszarze na krzywych rozktadu pierwiastkow.



70 4. Wegloazotowanie niskotemperaturowe

Czas azotowania

Intensywnos¢ [a.u.]

o 200 200 ~ 600
Czas rozpylania [s]

Rys. 4.5. Rozklad zawartosci azotu (linia przerywana) i wegla (linia ciggta) w WW najpierw
naweglanej (4 h), a nastepnie azotowanej w ré6znym czasie stali austenitycznej;
GDOES [203]

Badania Suna i Harumana [198] nad wplywem zawartosci metanu na formowanie
warstwy wegloazotowanej wykazaly, ze przy zawartosci metanu w atmosferze ok. 2%a0bj.
warstwa wegloazotowana jest zdominowana przez strefe zbudowana z fazy Sy. Wzrost za-
wartosci metanu powodowat zwiekszenie grubosci strefy zbudowanej z fazy Sc. Jednakze
przy zawarto$ci metanu ok. 10%obj. nie obserwowano istotnego przyrostu grubosci strefy
naweglonej i jednoczesnie nastepowato zmniejszenie grubosci strefy azotowanej, w efekcie
czego catkowita grubos$¢ warstwy ulegta zmniejszeniu. Autorzy ttumaczg to zmniejszeniem
liczby luk miedzyweziowych dostepnych dla azotu, co prowadzi do spowolnienia jego dyfuzji.
Obserwowano jednak, ze warstwa azotowana wytworzona w atmosferze bogatej w metan
wykazuje obnizong odpornos¢ korozyjng, co zdaniem autoréw wynika ze zwiekszania aktyw-
nosci azotu na skutek wzrastajgcej zawartosci wodoru pochodzacego z metanu. To wg
wczesniejszych obserwacji faworyzuje tworzenie azotkbw chromu w warstwie azotowanej
[91]. Dalsze badania porownawcze Souzy i wsp. [192] nad warstwami azotowanymi i weglo-
azotowanymi wykazaty w przypadku tych ostatnich znaczng poprawe jednorodnosci warstwy
na powierzchni obrabianej. Stwierdzili oni, ze warstwy wegloazotowane charakteryzuje wiek-
sza rownomierno$¢ grubosci i zminimalizowanie efektu krawedziowego charakterystycznego
dla warstw azotowanych plazmowo na stali austenitycznej.

Wzrost temperatury obrobki, tak jak w przypadku warstw tylko azotowanych czy tylko
naweglanych, wptywa na zwiekszenie grubosci warstw. Sun i Haruman [198] obserwowali,
ze ze wzrostem temperatury rosnie zarobwno grubosé strefy naweglonej, jak i azotowanej,
prowadzac do znacznego wzrostu grubosci catej warstwy (rys. 4.6). Z przedstawionych re-
zultatow badan wynika, ze ok. temperatury 430C nast epuje wyrazne zwiekszenie grubosci
warstwy azotowanej. Ta obserwacja pokrywa sie z wczesniejszymi badaniami kinetyki wzro-
stu warstw azotowanych, $wiadczacymi o tym, ze w poblizu tej temperatury nastepowato
znaczne przyspieszenie wzrostu warstw, pokrywajace sie z zakresem temperatury wydziela-
nia azotkéw w azotowanych warstwach wierzchnich [17, 196]. Obserwowano, ze w tempera-
turze 450C nastepowato wydzielanie azotkbw CrN i Cr,N (ewentualnie wegloazotkéw)
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w obszarze przypowierzchniowym strefy azotowanej [198], cho¢ jak wspomniano wczesniej,
niektérzy badacze wskazujg na mozliwos$¢ wydzielania rowniez weglikbw chromu [2, 205].
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Rys. 4.6. Grubos¢ WW wegloazotowanej stali austenitycznej w atmosferze zawierajgcej 5%
CH,4 w zaleznosci od temperatury procesu [198]

Wzrost obu stref w warstwie wegloazotowanej jest kontrolowany dyfuzjg, co potwier-
dzity badania Suna i Harumana [198]. Stwierdzono liniowg zalezno$¢ grubosci od pierwiast-
ka kwadratowego z czasu (rys. 4.7a). Jedynie w przypadku strefy naweglanej przy znacza-
cym wydtuzeniu czasu obrébki obserwowano spadek jej grubo$ci. Autorzy ttumaczg obser-
wowane zjawisko wydtuzeniem drogi dyfuzji dla wegla na skutek wzrastajgcej grubosci war-
stwy azotowanej. Autorzy zwracajg rowniez uwage na fakt, ze wydtuzenie czasu obrobki
prowadzi do wydzielania azotkdw w strefie azotowanej. Opracowali oni krzywa t-T dla warstw
wegloazotowanych (rys. 4.7b), na podstawie ktérej mozna dobra¢ takg kombinacje czasu
i temperatury procesu, przy ktorej nie pojawiag sie wydzielenia azotkowe.
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Rys. 4.7a. Grubos¢ WW wegloazotowanej stali austenitycznej w zaleznosci od czasu azoto-
wania, Tya — 420C, 5% NH 3; krzywa T-t dla warstw wegloazotowanych w atmosfe-
rze z dodatkiem 5% NH; [198]
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4.3. Wiasciwo sci warstw w egloazotowanych

Tworzenie warstwy typu dupleks na stali austenitycznej ma korzystny wplyw na jej
whasciwosci uzytkowe. Stwierdzono, ze warstwy te charakteryzuje korzystniejszy rozkiad
twardosci niz warstwy tylko azotowanej [197]. Porownujgc rozktad twardosci dla warstw azo-
towanych i wegloazotowanych, mozna zaobserwowaé, ze tworzenie podwarstwy weglowej
zmniejsza gradient twardosci typowy dla warstw tylko azotowanych (rys. 4.8).

Warstwy wegloazotowane wykazujg tez lepsza odpornos¢ na zuzycie tribologiczne
niz warstwy tylko azotowane lub tylko naweglane [68, 71]. Stwierdza sie, réwniez, ze tempe-
ratura obrébki ma niewielki wptyw na wielko$¢ zuzycia przez tarcie [68], podobnie jak to ob-
serwuje sie dla azotowanej stali austenitycznej [17]. Badania nad odpornoscia na fretting
warstw wegloazotowanych [146] wykazaty ich dodani wptyw na zmniejszenie wielkosci zuzy-
cia oraz na zmiane jego mechanizmu z adhezyjnego na scierny. Efekt ten rowniez byt ob-
serwowany podczas badan prowadzonych w srodowisku korozyjnym.
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Rys. 4.8. Rozkiad twardosci na przekroju poprzecznym warstwy azotowanej i wegloazotowa-
nej [197]

Proces wegloazotowania ma rowniez pozytywny wplyw na odpornos¢ korozyjng stali
austenitycznej, cho¢ wyniki przedstawiane w literaturze sg niejednoznaczne. Z badan Abd
El-Rahmana i wsp. [1] wynika, ze wydluzenie czasu obrobki metodg Pl powoduje pogor-
szenie odpornosci korozyjnej warstw wegloazotowanych. Natomiast Sun i Haruman [197]
stwierdzili wyrazng poprawe odpornosci korozyjnej warstw wegloazotowanych plazmowo w
temperaturze 410C w poréwnaniu z nieobrobion g stalg austenityczng (rys. 4.9). Dobrg od-
pornos¢ korozyjng wegloazotowanej stali austenitycznej wykazali réwniez Buhagiar i wsp.
[68]. Stal wegloazotowana w temperaturze 425C wykazywata odporn 0$¢ zblizong do mate-
riatu rodzimego, podczas gdy obrébka w temperaturze 450C wyra znie jg pogarszata.

Brak jest w literaturze opisu szczegdtowych badan nad zagadnieniem odpornosci koro-
zyjnej warstw wegloazotowanych, ale z dostepnych danych wynika, ze temperatura i zwigzany
Z nig proces wydzielania azotkdw sg podstawowymi przyczynami pogarszania odpornosci koro-
zyjnej warstw, podobnie jak to obserwowano w przypadku warstw tylko azotowanych. Ze
wzgledu na lepsza stabilno$¢ temperaturowg fazy Sc na bazie wegla za odpornosé korozyjna
odpowiedzialna jest przede wszystkim jakos¢ strefy azotowanej zbudowanej z fazy Sy.



4.3. Wiasciwosci warstw wegloazotowanych 73

32188
410°C/15h

Obrobka
hybrydowa

Przed obrobkag

-200

E [mV/SCE]
NS
3

-400 ! ! L
0,000001  0,0001 0,01 1 100

Gestosé pradu [mA/cm?]

Rys. 4.9. Krzywe potencjodynamiczne stali austenitycznej nieobrobionej i po obrébce weglo-
azotowania [197]

4.4. Wegloazotowanie ferrytycznej stali odpornej na korozj e

Z przegladu literatury wynika, ze tematyka wegloazotowania stali ferrytycznej jest
bardzo malo zbadana. Wiekszo$¢ wynikéw badan przedstawianych w literaturze dotyczy
obrébki utwardzanej wydzieleniowo stali 17-4PH. Yan i wsp. [223-225] w badaniach nad
procesem plazmowego wegloazotowania nie stwierdzili obecnosci strefowej budowy warstw
dyfuzyjnych, tak jak to ma miejsce podczas obrébki stali austenitycznej. Wykazali natomiast
obecnos¢ ,poszerzonego ferrytu” w warstwie wegloazotowanej. W swoich analizach ograni-
czyli sie tylko do badan dyfrakcyjnych warstwy przypowierzchniowej. Nie wiadomo wiec, co
tworzy sie na granicy z podtozem. Oprocz ,poszerzonego ferrytu” stwierdzili w warstwach
obecnos¢ azotkdw zelaza FesN oraz chromu CrN mimo relatywnie niskiej temperatury pro-
cesu (430C). Jak wynika z wcze $niejszych badan nad azotowaniem stali ferrytycznej, two-
rzenie azotkOw obserwuje sie juz w nawet bardzo niskiej temperaturze obrobki [21]. Efekt ten
jest wiec obserwowany réwniez podczas wegloazotowania. Warstwy wykazywaty odpornosé
korozyjna zblizong do materiatu podtoza. Wydtuzenie czasu obrébki powodowato wzrost gle-
bokosci warstwy, lecz jednoczesnie nastepowato obnizenie ich odpornosci korozyjnej
w efekcie intensyfikacji procesu wydzielania faz bogatych w chrom. Autorzy stwierdzili za-
chodzenie procesu rozpadu ,poszerzonego ferrytu” na ferryt oraz azotek chromu CrN.
Otrzymane warstwy charakteryzowata wysoka twardos¢ na powierzchni, rzedu 1200 HV
(rys. 4.10). Rozkiad twardosci na przekroju warstwy cechowat do$é duzy gradient wartosci,
wlasciwy dla warstw azotowanych. Nie obserwowano typowego dla warstw wegloazotowa-
nych na stali austenitycznej tagodniejszego przejscia do twardo$ci rdzenia. Podobny rozktad
twardosci uzyskali inni badacze [171] na warstwach wegloazotowanych w cieczy.
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Rys. 4.10. Rozkiad twardosci na przekroju poprzecznym WW wegloazotowanej stali 17-4PH
w temperaturze 430C [225]



5. Otrzymywanie powitok z fazy S metodami fizycznymi
5.1. Mikrostruktura powitok z fazy S

Interesujgcym przyktadem obrobki niskotemperaturowej wykorzystujgcej specyficzne
whasciwosci fazy S jest osadzanie powtok z tej fazy metoda rozpylania magnetronowego.
Otrzymanie tego typu powtok potwierdzono w wielu pracach dotyczacych tego zagadnienia
[57, 63, 89, 127, 180, 202]. Badania te wykazatly mozliwos¢ otrzymywania fazy S o szerokim
zakresie stezen azotu oraz wegla, potwierdzajac jej roztworowy charakter. Szczegdlnie istot-
na jest tu latwos¢ sterowania zawartoscig pierwiastka miedzyweztowego przez regulacje
sktadu atmosfery obrébkowej. Na rysunkach 5.1 i 5.2 pokazano zalezno$ci zawartosci azotu
i wegla od zawartosci gazu aktywnego w atmosferze obrobkowej, prezentowane przez roznych
badaczy. Z przedstawionych danych wynika, ze ze wzrostem zawartosci azotu w atmosferze
dochodzi do stopniowego nasycania powtoki azotem. Niektérzy badacze wskazuja réwniez na
zmiane kinetyki nasycania azotem przy zawartosci azotu w powtoce ok. 10 lub 25%at.
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Rys. 5.1. Zaleznos¢ zawartosci azotu w powtoce od jego udziatu w gazie roboczym [63]
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Rys. 5.2. Zaleznos¢ zawartosci wegla w powtoce od udziatu metanu w gazie roboczym [57]
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Powtoki z fazy S otrzymane metodg reaktywnego rozpylania magnetronowego cha-
rakteryzuja sie jednakowag zawartoscig azotu/wegla w catej objetosci. Stanowi to duzg zalete
w badaniach nad naturg fazy S w poréwnaniu z warstwami dyfuzyjnymi wytworzonymi na
stali austenitycznej. Warstwy dyfuzyjne majg charakter gradientowy. Powigzanie stalej sie-
ciowej tej fazy z zawartoscig azotu jest obarczone bledem pomiarowym wynikajgcym z obje-
tosci analizowanego materiatu zarbwno w badaniach dyfrakcyjnych, jak i przy badaniu sktadu
chemicznego. Latwosé sterowania sktadem chemicznym fazy w przypadku powtok otrzymy-
wanych na drodze rozpylania magnetronowego pozwolita na opracowanie szeregu zalezno-
§ci miedzy statg sieciowg a zawartoscig azotu w fazie Sy. Na rysunku 5.3 przedstawiono
poréwnanie zaleznosci otrzymanych przez réznych badaczy. Mozna zaobserwowac istotne
réznice wartosci zmierzonych statych sieciowych i zawartosci azotu. Moze to przede wszyst-
kim wynika¢ z badanego materiatu oraz stosowanych technik pomiarowych zawartosci azotu.
Cechg wspdlng wszystkich przedstawianych danych literaturowych jest to, ze ponizej okre-
$lonej zawartosci azotu otrzymywane powiloki sg zbudowane z fazy o strukturze regularnej
przestrzennie centrowanej A2. Natomiast powyze] pewnej zawarto$ci nastepuje nasycenie
azotem fazy Sy i w powloce pojawia sie faza bogata w azot, o statej sieciowej ok. 0,44 nm,
a wiec znacznie wiekszej od maksymalnej wartosci osigganej przez faze Sy — 0,404 nm. Fa-
za ta ma, podobnie jak faza Sy, strukture regularna, ptasko centrowang Al.
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Rys. 5.3. Zaleznos¢ statej sieciowej fazy Sy od zawartosci azotu w powtoce opracowane na
podstawie danych literaturowych: 1 —[180], 2 — [63], 3 —[89], 4 — [127]

Osadzanie niereaktywne powlok ze stali austenitycznej metodg rozpylania magnetro-
nowego prowadzi do wytworzenia powtok o strukturze ferrytycznej [112, 123, 148]. W otrzy-
manych powtokach skfad chemiczny targetu zostaje zachowany. Obserwuje sie niewielkie
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wzbogacenie w chrom, wynikajgce z réznic szybko$ci rozpylania chromu i niklu [180, 227].
Tworzenie struktury ferrytycznej w takich warunkach jest ttumaczone raczej zubozeniem
warstwy w nikiel, stabilizujgcy austenit, niz stanem naprezen wywotujgcym przemiane FCC-
-BCC [227]. Potwierdzeniem tej hipotezy moga by¢ obserwacje Sakera i wsp. [180], ktérzy
nie wykazali tworzenia sie struktur ferrytycznych przy niereaktywnym rozpylaniu Inconelu
690, a wiec austenitycznego stopu bogatego w nikiel. Obserwacje te byly zgodne z bada-
niami Malavasiego i wsp. [154], kt6érzy stwierdzili, ze dla zachowania struktury typu Al w nie-
reaktywnie rozpylanych powtokach ze stali austenitycznej niezbedna jest zawartos¢ mini-
mum 20% niklu. Dahlgren [87] stwierdzit natomiast, ze osadzanie w temperaturze 500C
lub wyzszej réwniez prowadzi do otrzymania powlok o strukturze typu Al. Faza typu A2
jest termodynamicznie stabilna w temperaturze do 340C [9], dlatego tatwiej dochodzi do
jej formowania w warunkach osadzania. Wytworzenie struktury typu Al w takich warun-
kach jest mozliwe tylko w szczegolnych przypadkach, np. w efekcie wzrostu epitaksjalnego
na wolnej od tlenkéw powierzchni austenitu [112], gdzie nie musi dochodzi¢ do jej nieza-
leznego zarodkowania.

Azot jest pierwiastkiem stabilizujgcym austenit, dlatego podczas reaktywnego rozpy-
lania targetu ze stali austenitycznej dochodzi do tworzenia powtok o strukturze typu Al. Jed-
nakze, jak wynika z prowadzonych badan, wymagana jest pewna minimalna ilo§¢ azotu
w atmosferze utworzenia fazy Sy. Dahm i Dearlney [89] obserwowali tworzenie sie struktury
A2 do zawartosci 10%at. azotu w powtoce. Podobne wyniki otrzymali Kappaganthu i Sun
[127]. Tworzenie powloki o strukturze A2 obserwuje sie réwniez przy osadzaniu reaktywnym
w atmosferze z nosnikiem wegla, jezeli zawarto$¢ wegla jest mniejsza niz 1,4%mas. [57].

Zaobserwowano, ze wzrost zawartosci azotu w atmosferze reakcyjnej po przekrocze-
niu pewnej wartosci prowadzit do wytworzenia powlok zbudowanych z bogatej w azot fazy
typu azotkowego. Kappaganthu i Sun [127] obserwowali tworzenie powtok zbudowanych ze
stechiometrycznej fazy zawierajgcej 50%at. azotu, gdy stezenie azotu w atmosferze reakcyj-
nej przekroczyto 50%o0bj. Przypisali jej wzor MN, gdzie M oznacza pierwiastki stopowe za-
warte w stali austenitycznej. Stwierdzili, ze zawartos¢ azotu w tej fazie nie zmieniata sie mi-
mo dalszego podwyzszania zawartosci azotu w atmosferze reakcyjnej. Faza ta miata struktu-
re Al typu ZnS i jej stala sieciowa wynosita 0,433 nm. Pojawianie sie nowej fazy w warun-
kach duzej podazy azotu podczas rozpylania obserwowali réwniez inni badacze. Terwagne
iwsp. [202] stwierdzili obecno$é dodatkowych refleksow przy potozeniu katowym 20
w dyfraktogramach powtok otrzymanych przy ponad 40%obj. zawarto$ci azotu w atmosferze
reakcyjnej. Powtoki otrzymane przy zawartosci 40% azotu i wiecej w atmosferze wykazaty
réwnoczesnie maksymalne nasycenie azotem. Dahm i Dearlney [89] obserwowali pojawienie
sie niezidentyfikowanej fazy o stalej sieciowej 0,44 nm. Podobne wyniki otrzymali réwniez
Saker iwsp. [180] oraz Fryska i wsp. [35, 106]. Pojawianiu sie niezidentyfikowanej fazy
sprzyja zaréwno wzrost zawartosci azotu w atmosferze reakcyjnej, jak i wzrost temperatury
osadzania (rys. 5.4.).

Faza Sy jest metastabilna i wygrzewanie w temperaturze ok. 400C mo ze doprowa-
dzi¢ do jej rozpadu z wydzieleniem azotkow. Wprawdzie wykres stabilnosci termicznej
przedstawiony przez Li [143] wskazuje, ze w tej temperaturze stabilno$¢ fazy wynosi ok. 100 h,
to jednak z badan nad osadzaniem powilok w temperaturze 400C [127] wynika, ze w tych
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warunkach moze dochodzi¢ do wydzielania azotkbw chromu CrN, nawet w bardzo krétko-
trwatych procesach. Potwierdzajg to réwniez badania Bourjota i wsp. [63], ktérzy stwierdzili,
ze podczas wygrzewania powiok z fazy Sy w zakresie temperatury 350-450C nast epuje jej
rozpad z wydzielaniem azotkbw chromu CrN w osnowie austenitu azotowego o zawartosci
azotu < 3%at. Wykazali jednoczes$nie, ze jezeli chlodzenie jest bardzo szybkie to rozpad fazy
Sn hastepuje na austenit, CrN oraz azotek MyN. Saker i wsp. [180] obserwowali, ze przy osa-
dzaniu w temperaturze 400 nie pojawiaj g sie azotki chromu, natomiast wygrzewanie w tem-
peraturze 400C powlok otrzymanych w ni zszej temperaturze prowadzi do wydzielenia azot-
kow typu MN (rys. 5.5). Autorzy sugeruja, ze faza MN moze by¢ niestechiometryczny azotek
chromu CrN,, ktory wykazuje zmiennos¢ stalej sieciowej w zakresie 0,402-0,422 nm [229].

1

f T T T T T

T 1
45 47 49 51 53 55 57 59 61
2theta

6

T T T T T

45 47 49 51 53 55 57 59 61
2theta

a) b) c)
A(111)
A (111) A(111)
smnﬂ S (111) & S (111) A (200)
A (200) * A (200) S (200)
7 S (200) * S(ZO(ZF) £ .
3 5 10 »«‘J&"‘J e "-»-wdnhs
— I | = | =t
£
k‘mvw/\\.3 W’/*w . w8 M L‘vJﬂ’.
LB b
% 2 * 7 12

1"

T T T T T T

45 47 49 51 53 55 57 59 61
2theta

Rys. 5.4. Dyfraktogramy powitok z fazy Sy uzyskane w réznych warunkach osadzania, zawar-
tos¢ azotu w plazmie: a) 15% obj., b) 33% obj., ¢) 50% obj.; 1, 6, 11 — 24, 2,7, 12
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Rys. 5.5. Zaleznos¢ stalej sieciowej fazy Sy od temperatury osadzania [229]

Warunki procesu osadzania wywierajg istotny wptyw na morfologie powtok z fazy Sy.

Warstwy majg najczesciej budowe kolumnowa. Wzrost zawartosci azotu w atmosferze reak-
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cyjnej prowadzi poczatkowo do zwiekszenia wielkosci ziaren, by po przekroczeniu pewnej
wartosci granicznej doprowadzi¢ do ponownego zmniejszenia wielkosci ziarna i do stopnio-
wej amorfizacji mikrostruktury. Bourjot i wsp. [63] obserwowali maksymalng wielkos¢ ziarna
na poziomie 60 nm przy zawartosci ok. 14%at. azotu w powloce. Przy zawarto$ci azotu
> 27%at. wielkos¢ ziarna spadta ponizej 7 nm. Musil i Regent [168] obserwowali ciggly spa-
dek wielkosci ziarna ze wzrastajaca zawartoscig azotu w atmosferze przy reaktywnym osa-
dzaniu powtok NiCr-N (rys. 5.6). Podobng tendencje obserwowali Goutier i wsp. [114], ktérzy
stwierdzili amorfizacje mikrostruktury przy zawartosci azotu przekraczajacej 25%at.
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Rys. 5.6. Zaleznos¢ wielko$ci ziarna fazy Sy od cisnienia parcjalnego azotu [168]

Powloki z fazy Sy osadzane metodag reaktywnego rozpylania magnetronowego cha-
rakteryzuje znaczna tekstura. Mniejsza zawarto$¢ azotu w powtoce sprzyja tworzeniu tekstu-
ry <111>, podczas gdy wzrost zawartosci azotu zmienia jg w kierunku silnej tekstury <100>
[63, 180]. Thumaczy sie to uprzywilejowanym wzrostem gesto upakowanych powierzchni kry-
stalicznych réwnolegtych do powierzchni powtoki. Po przekroczeniu zawarto$ci 13%at. azotu
obsadzajgcego luki oktaedryczne w strukturze Al ptaszczyzna (200) staje sie gesciej upa-
kowana niz ptaszczyzna (111) [180].

Ksztattowanie mikrostruktury powtoki w warunkach osadzania metodag reaktywnego
rozpylania magnetronowego bardzo silnie zalezy od warunkéw procesu i parametréw stoso-
wanego urzadzenia, dlatego czasami jednoznaczne okre$lenie zalezno$ci jest niemozliwe,
a wyniki prezentowane w literaturze moga by¢ nieporownywalne. Poza wspomniang juz
zwartoscig azotu w atmosferze reakcyjnej wplywajacej na wielko$é ziarna do czynnikow
istotnie oddziatujgcych na proces formowania powtoki mozna zaliczy¢:

1. Temperature osadzania — nizsza temperatura osadzania sprzyja amorfizacji [32,
63, 127].

2. Gesto$¢ mocy osadzania — mata gestos¢ mocy sprzyja amorfizacji mikrostruktury
oraz osadzaniu faz o strukturze A2 [127].

3. Odlegtos¢ target-substrat — brak jednoznacznych danych dotyczacych tego para-
metru; w literaturze dostepne sa dane wskazujgce na zwiekszenie sktonnosci do tworzenia
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tekstury <100> [126], jak i <111> ze zmniejszaniem tej odlegtosci [63]. Zmniejszanie odle-
gtosci zwieksza predkos¢ osadzania powtoki.

Na specyfike formowania powtoki wptywa réwniez rodzaj podtoza, na ktérym powtoka
jest osadzana. Szczegdlnie interesujgce sg zjawiska wystepujace przy osadzaniu powlok na
austenitycznej stali odpornej na korozje. Zaobserwowano, ze jezeli proces prowadzony jest
w temperaturze >200C, nastepuje dyfuzja azotu do podtoza, w ktdrym powstaje warstwa
dyfuzyjna zbudowana z fazy Sy [35]. Potwierdzeniem dyfuzji azotu do podioza jest rozktad
azotu na przekroju warstwy powierzchniowej, gdzie wida¢ w obszarze pod powloka charakte-
rystyczny przebieg zmian stezenia azotu, typowy dla warstw dyfuzyjnych zbudowanych z
fazy Sy (rys. 5.7). Mozliwos¢ dyfuzji azotu do podtoza sugerowali rowniez Saker i wsp. [180].
Mozna rowniez podejrzewac, ze dyfuzja azotu do podioza jest odpowiedzialna za przesunie-
cie refleksow od fazy Sy w kierunku wiekszych katéw 20 (zmniejszanie stalej sieciowej)
w powlokach otrzymywanych przy diugich czasach osadzania [105].
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Rys. 5.7. Rozkiad azotu na przekroju powltok osadzanych w temperaturze 400C, 30 min: 1 —
15% Ny, 2 — 33% Ny, 3 —50% Ny; [35]

5.2. Wiasciwo sci powtok z fazy S

Powtoki z fazy S nanoszone na podtozu ze stali austenitycznej wykazujg bardzo do-
brg adhezje. Figueiredo Pina i wsp. [102] okreslili trzy rodzaje powtok ze wzgledu na przy-
czepnos¢ i zachowanie podczas testu zarysowania w zalezno$ci od stosowanego obcigze-
nia. Ich zdaniem najlepsze wtasciwosci wykazywaly powtoki o zawartosci 8%at. azotu. Z ba-
dan Fryski [105] wynika, ze wszystkie otrzymane powtoki wykazujg bardzo dobrg przyczep-
no$¢, nawet podczas testu zarysowania wykonanego przy obcigzeniu 100 N (rys. 5.8). Przy
znacznych znieksztalceniach, jakim podlegata powtoka, pojawity sie wprawdzie pekniecia,
ale prawie nie obserwowano odpadania powitoki od podtoza. Bardzo dobrg przyczepnosé
potwierdzili rowniez Bourjot i wsp. [63], ktérzy nie obserwowali peknie¢ na powtokach o za-
wartosci azotu <30%at., ale jedynie ich odksztatcenia plastyczne.
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Rys. 5.8. Konncowy fragment rysy wykonany przy obcigzeniu 100 N na powierzchni powioki
osadzanej w temperaturze 400C, 30 min, 50% N , [105]

Jedna z przyczyn tak dobrej adhezji moze by¢ niewatpliwe wspomniane wcze$niej
dyfuzyjne potaczenie z podtozem. Ponadto wtasciwosci mechaniczne powtok z fazy S row-
niez sugerujg ich szczegolnie korzystne zachowanie w warunkach odksztatcen mechanicz-
nych. Twardos¢ powtok jest bardzo wysoka, w granicach kilkunastu gigapaskali, podczas
gdy warto$¢ ich modulu Younga jest tylko nieco wieksza od warto$ci modutu austenitu
(rys. 5.9). Powoduje to, iz mimo wysokiej twardosci, podczas obcigzenia nie wystepujg zna-
czace roznice w odksztatcalnosci powtoki i podtoza, co ogranicza naprezenia $cinajace po-
wodujgce odpadanie powtoki. Inni autorzy [63, 89, 168] obserwowali zalezno$¢ twardosci
powtok od zawartosci azotu, ale tylko do pewnej wartosci, po ktérej nastepowat jej spadek
ttumaczony amorfizacjg mikrostruktury.
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Rys. 5.9. Twardo$¢ i modut Younga powtok z fazy Sy w zaleznosci od zawarto$ci azotu [89]
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Z badan Baranowskiej i Fryski [32] wynika, ze dodatkowym czynnikiem wplywajgcym
na twardo$¢ warstw jest ich tekstura. Warstwy o teksturze <111> sg twardsze od warstw
o teksturze <100> (rys. 5.10). Podobne obserwacje mozna poczyni¢ na podstawie danych
prezentowanych przez innych badaczy [88].
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Rys. 5.10. Zmiana twardosci powiok z fazy Sy w zaleznosci od zawartosci azotu i tekstury:
kwadraty — tekstura <111>, okregi — tekstura <100> [32]

Powtoki z fazy Sy charakteryzuje umiarkowany poziom naprezen wiasnych. Wiek-
szo$¢ danych literaturowych wskazuje, ze ksztaltujg sie one na poziomie 500-800 MPa
i majg charakter Sciskajacy [63, 114, 180]. Bourjot i wsp. [63] stwierdzili wpltyw cisnienia cal-
kowitego na poziom i znak naprezen. Przy wyzszym cisnieniu catkowitym obserwowano nie-
wielkie naprezenia rozciggajace (na poziomie 100 MPa), podczas gdy przy matym cisnieniu
catkowitym — $ciskajgce na poziomie 300-500 MPa. Podobng zalezno$¢ obserwowali Billard
i wsp. [57] w powtokach z fazy Sc. Przy wyzszym ci$nieniu catkowitym naprezenia ksztato-
waly sie na poziomie ok. 200-300 MPa i byly rozciagajgce, podczas gdy przy nizszym ci-
$nieniu byly sciskajace i wynosity 400-700 MPa. Wiekszo$¢ prezentowanych danych doty-
czacych naprezen wskazuje na ich niewielkg zalezno$é od zawartosci azotu [63, 180]. Zde-
cydowang zalezno$¢ naprezen od zawarto$ci azotu w powtokach wykazaty wyniki prezento-
wane przez Sheddena i wsp. [185]. Obserwowali oni rownoczesnie pojawianie sie bardzo
znacznych naprezen $ciskajacych na poziomie 3 GPa.

Istotng wtasciwoscig uzytkowag powtok z fazy S jest ich odpornos¢ na zuzycie tribolo-
giczne. Powloki te wykazywaly bardzo dobrg odporno$é zaréwno na zuzycie tribologiczne
w warunkach tarcia suchego [89], jak i na zuzycie tribokorozyjne [5]. Z badan wtasnych wyni-
ka, ze w niektérych ukfadach ciernych powtoki z fazy Sy wykazujg wspétczynnik tarcia po-
réwnywalny z powtokami TiN lub nizszy (rys. 5.11).

Powtoki z fazy Sy wykazujg rowniez dobre wtasciwosci antykorozyjne. Na rysunku
5.12 przedstawiono potencjat stacjonarny powtok w zaleznosci od zawartosci azotu. Nalezy
zwroci¢ uwage, ze jest on nieco bardziej dodatni niz podioze (réznica potencjatdw w grani-
cach 50-100 mV), co jest obiecujacg cechg z punktu widzenia wykorzystania tych powtok
w warunkach korozyjnych.
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5.12. Wartos¢ potencjatu stacjonarnego powlok z fazy Sy w zaleznosci od zawartosci
azotu; pomiar w roztworze 3,5% NaCl wzgledem elektrody kalomelowej [106]






6. Obrobki hybrydowe

Niskotemperaturowa obrobka dyfuzyjna stali odpornej na korozje jest obiecujgca
technologia do zastosowania tej stali w uktadach tribologicznych, takze w warunkach oddzia-
lywania srodowiska korozyjnego. Azotowana lub naweglana stal odporna na korozje w kon-
takcie ze stalg lub ceramikg ma relatywnie wysoki wspotczynnik tarcia (u = 0,4-0,8) [219].
Z punktu widzenia potencjalnego ukfadu tribologicznego korzystna bytaby wiec taka modyfi-
kacja powierzchni, ktGra zmniejszytaby rowniez wspotczynnik tarcia. Dlatego prowadzi sie
szereg badan nad warstwami powierzchniowymi o bardziej ztozonej architekturze. W tym
celu wykorzystuje sie technologie hybrydowe inzynierii powierzchni. Do najcze$ciej stosowa-
nych kombinacji naleza azotowanie lub naweglanie niskotemperaturowe w potgczeniu
z technologiami PVD lub CVD wytwarzania powtok o specjalnych wiasciwosciach tribologicz-
nych. Potgczenie obrobki dyfuzyjnej z cienkimi powtokami nanoszonymi np. metoda PVD lub
CVD ma rowniez te zalete, ze w przypadku tak miekkiego materiatu, jakim jest stal odporna na
korozje, otrzymujemy bardziej wytrzymate podioze dla cienkich i twardych powtok tribologicz-
nych. Do szczegdlnie obiecujgcych mozna zaliczyé uklady, w ktorych obrobiona cieplno-
chemicznie stal pokrywana jest cienkimi powtokami typu DLC, zwigzkami tytanu czy chromu.

6.1. Warstwy hybrydowe z powtok g DLC

Jellesen i wsp. [125] prowadzili badania nad opornoscig na zuzycie erozyjne w wa-
runkach korozyjnych warstw hybrydowych utworzonych w efekcie niskotemperaturowego
azotowania gazowego stali austenitycznej i powtoki DLC wytworzonej metodg PVD. Otrzy-
mane warstwy wykazywaty znaczacg poprawe odpornosci ha zuzycie w warunkach erozyjno-
-korozyjnych w poréwnaniu z nieobrobiong stalg austenityczng, jak i ze stalg tylko azotowa-
na. Na rysunku 6.1a przedstawiono poréwnanie wielkosci zuzycia badanych materiatéw.
Nalezy takze podkresli¢, ze taka kombinacja obrobek prowadzi rowniez do znacznego wzro-
stu twardosci stali austenitycznej (rys. 6.1b).
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Rys. 6.1a). Wielko$¢ zuzycia przez tarcie; b) twardos¢ stali austenitycznej nieobrobionej oraz
po azotowaniu niskotemperaturowym z powilokg DLC i bez [125]
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Rownie obiecujgce wyniki dotyczace poprawy odpornosci na zuzycie tribologiczne
warstw hybrydowych opartych na warstwach wierzchnich naweglanej plazmowo stali auste-
nitycznej pokrytej powtokg DLC metodg RF CVD prezentujg Ueda i wsp. [205]. W efekcie
zastosowania obrébki hybrydowej zaobserwowali oni znaczace zmniejszenie wspoétczynnika
tarcia (rys. 6.2) oraz wyrazne zmniejszenie zuzycia przeciwprébki. Jeszcze mniejszy wspot-
czynnik tarcia w kontakcie z ceramiczng przeciwprobka rejestrowali Wu i wsp. [219] na po-
wiokach hybrydowych o podobnej budowie (plazmowe naweglanie + powloka weglowa na
bazie grafitu). W efekcie nalozenia powtoki grafitowej wspotczynnik tarcia, ktéry na nawegla-
nej stali austenitycznej wynosit 0,6—-0,7, ulegt zmniejszeniu do wartosci 0,1. Szczegdlnie wart
podkreslenia jest fakt, ze wspotczynnik tarcia w przypadku warstwy hybrydowej utrzymywat
statg wartos¢ przez caty czas trwania proby tribologicznej. W przypadku powloki grafitowej
naniesionej na nieobrobiong stal austenityczng wspotczynnik tarcia bardzo szybko zaczat
wzrasta¢ w wyniku uszkodzen powtoki grafitowej w zwigzku z odksztatlceniem plastycznym
podtoza. Jak wynika z badah prowadzonych przez tych autoréw, nosnosé powierzchni
w kontakcie tribologicznym w efekcie obrébki hybrydowej wzrosta z 26 N do 85 N dla powtoki
grafitowej naniesionej na nieobrobionym podtozu.

P o

0, Bt sl fimonama s o s o

L
[=2
T —

L=
~

Wspotczynnik tarcia p

0,2 1 o : :
?Naweglanie + DLC:

% IPEPPR PPN PIPIPL SRR, R [NAOPS PEUTL
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000
Czas proby [s]

Rys. 6.2. Warto$¢ wspotczynnika tarcia mierzona na stali austenitycznej po réznych proce-
sach obrobki powierzchniowej [205]

6.2. Warstwy hybrydowe z powtok g na bazie ceramiki

Kolejna grupa powtok stosowanych w potgczeniu z azotowaniem niskotemperaturowym
sg powloki na bazie azotku tytanu osadzane metodg PVD [116, 178]. Oferujg one, podobnie
jak powtoki DLC, poprawe wspotczynnika tarcia w potaczeniu z dobrg odpornoscig korozyjna
i biokompatybilnoscig. Ponadto azotowanie stali poprawia adhezje powtok azotkowych.
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Zastosowanie powtoki z azotku tytanu na azotowanej plazmowo stali austenitycznej
znaczaco poprawito odpornosé na zuzycie tribologiczne, zwlaszcza w warunkach wysokich
obcigzen [116] — rys. 6.3.
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Rys. 6.3. Wielkos¢ zuzycia tribologicznego wyznaczona na materiatach po réznych obrébkach
powierzchniowych [116]

Korzystne oddziatywanie tego typu obrébki hybrydowej odnotowano rowniez w odnie-
sieniu do stali ferrytycznej [166, 176, 230]. Qi i wsp. [176] obserwowali zmniejszenie wspot-
czynnika tarcia i poprawe odpornosci korozyjnej warstw po obrobce hybrydowej w poréwna-
niu z powlokami nanoszonymi na nieobrobionej stali ferrytycznej. Poprawe odpornosci na
zuzycie tribologiczne o jeden rzad wielkosci, jak i zuzycia erozyjnego o dwa rzedy wielkosci
obserwowano po zastosowaniu réznych typéw powtok na bazie tytanu natozonych na stal
PH15-5 azotowanag plazmowo [230] — rys. 6.4.
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Rys. 6.4a. Wielko$¢ zuzycia tribologicznego dla stali odpornej na korozje poddanej réznym
zabiegom obroébki powierzchniowej [230]
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Rys. 6.4b. Wielkos¢ zuzycia erozyjnego dla stali odpornej na korozje poddanej réznym zabie-
gom obrdbki powierzchniowej [230]

Badania powlok Ti-C:H osadzanych na azotowanej plazmowo chromowej stali ferry-
tycznej [166] wykazaty ich bardzo dobrg przyczepno$é. Autorzy stwierdzili rowniez znaczacy
(do 80 N) wzrost obcigzenia krytycznego warstw hybrydowych. Bardzo dobrag przyczepno$é
i odpornos¢ zarowno korozyjna, jak i tribologiczng wykazywaty powtoki na bazie innych azot-
koéw (takich jak SiN,, wytwarzany metodg PACVD [90], azotek boru wytwarzany metodg PLD
[189] czy azotek CN, [187]) nanoszone na azotowanej stali odpornej na korozje. Poprawe
odpornoéci korozyjnej obserwowano rowniez w przypadku warstw powierzchniowych wytwo-
rzonych na bazie powtoki TiO, naniesionej metoda zol-zel na azotowanej stali austenitycznej
[108]. W tym ostatnim przypadku autorzy stwierdzili, mozliwo$¢ funkcjonalizacji powierzchni
dla celéw medycznych.
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W pracy przedstawiono stan badan dotyczacych obrébki powierzchniowej stali od-
pornej na korozje. Jak wykazano, ponad trzy dekady prac nad tym zagadnieniem pozwolity
na znaczne zrozumienie wielu zjawisk. Postep wiedzy w tym zakresie pozwolit rownoczesnie
na sformutowanie nowych probleméw badawczych i podjecie nowych wyzwan.

Najbardziej zbadanym obszarem jest niskotemperaturowe azotowanie stali. Paradok-
salnie jest to réwniez technologia najmniej wdrozona do praktyki przemystowej. Wynika to
przede wszystkim z problemoéw technologicznych. Podstawowym problemem przy obrobce
powierzchniowej stali austenitycznej jest konieczno$é aktywacji powierzchni. Dlatego wiek-
szo$¢ badan koncentruje sie wokot obrobek plazmowych. Niestety, w procesach tych kontro-
la temperatury jest bardzo utrudniona. Temperatura jest natomiast parametrem krytycznym
z punktu widzenia uzyskania warstw o wysokich walorach uzytkowych, przede wszystkim
o dobrej odpornosci korozyjnej. Dla stali austenitycznej krytyczng jest temperatura ok.
430C, powy zej ktorej rozpoczyna sie intensywne wydzielanie azotkdw chromu, pogarszaja-
cych odpornos¢ korozyjng stali. Dla stali ferrytycznej ta temperatura jest jeszcze nizsza.
Prowadzenie procesu azotowania plazmowego w bezpiecznym zakresie temperatury
z uwzglednieniem mozliwosci przegrzania lokalnego elementu obrabianego powoduje znaczne
spowolnienie szybkosci wzrostu warstwy. Pewne nadzieje budzi rozwdj obrobek plazmowych
w kierunku eliminacji bezposredniego oddziatywania jonow z powierzchnia, np. obrébki z wy-
korzystaniem ekranéw aktywnych. Obrébka gazowa oferuje bardzo dobrg stabilnosé i kontrole
temperatury prowadzonego procesu. Dlatego jest wiec interesujaca i konkurencyjng alternaty-
w3 dla obrobek plazmowych. Natomiast rozwigzania wymaga problem aktywacji powierzchni.
Rozwoj tych obrébek wigzac¢ sie bedzie przede wszystkim z tym obszarem zagadnien. Ograni-
czeniem uzytkowym procesu azotowania niskotemperaturowego stali austenitycznej jest moz-
liwos¢ otrzymywania warstw zbudowanych tylko z fazy Sy o grubosci nie wiekszej niz 20 um.
Rzutuje to na mozliwos¢ wykorzystania tego typu warstw w warunkach wysokich naprezen
kontaktowych.

Znacznie bardziej skomercjalizowane sg technologie obrébki powierzchniowej oparte
na weglu: naweglanie i wegloazotowanie. W tym obszarze dominujg obrobki gazowe, co
wynika z wczesniej wspomnianych probleméw z obrébkami plazmowymi. Ponadto nawegla-
nie oferuje wieksze bezpieczenstwo z punktu widzenia mozliwosci przegrzania (wyzsza tem-
peratura poczatku wydzielania weglikow), a co za tym idzie, mozliwo$é prowadzenia procesu
w wyzszej temperaturze. To z kolei przektada sie na wiekszg grubo$¢ warstw. Duzg zaletg
jest rowniez mozliwos¢ aktywacji gazem obrobkowym, jako to ma miejsce w procesie nawe-
glania i wegloazotowania z dodatkiem acetylenu [211]. Istnieje wprawdzie na rynku jeden
patent dotyczacy naweglania plazmowego [209], ale 0 mniejszym znaczeniu komercyjnym.
Podstawowe kierunki rozwoju badan w tym obszarze dotyczg obecnie przede wszystkim
lepszego zrozumienia mechanizmu naweglania i proceséw wydzieleniowych weglikow w celu
optymalizacji parametréw procesu oraz rozwoju technologii wegloazotowania oferujgcych
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potencjalnie warstwy o najlepszej kombinacji cech uzytkowych. Wazna jest réwniez poprawa
kinetyki wzrostu warstwy.

Nowym i bardzo przysztosciowym obszarem badan jest mozliwosé wytwarzania hy-
brydowych warstw powierzchniowych. Potaczenie ktérej$ z obrobek dyfuzyjnych z powtokami
nanoszonymi metodami fizycznymi oferuje najlepszg kombinacje cech uzytkowych. Obrobio-
na cieplno-chemicznie powierzchnia stali stanowi dobre podioze dla twardych powlok cera-
micznych. Zwieksza ona réwniez mozliwosci obcigzania takiej warstwy powierzchniowej.
Wazng zaletg technologii osadzania z fazy gazowej metodami fizycznymi jest fakt, ze sg one
latwo komercjalizowalne. Korzystng innowacja w tym zakresie bytaby niewatpliwie mozliwos¢
wytwarzania tego typu ziozonych warstw powierzchniowych w jednym procesie technolo-
gicznym.

Poza problemami technologicznymi tematyka obrébki powierzchniowej stali odpornej
na korozje wymaga réwniez rozwigzania szeregu problemow o charakterze poznawczym:

1. Waznym i bardzo malo zbadanym obszarem jest obrobka powierzchniowej stali
ferrytycznej odpornej na korozje i konstytuowanie warstwy zbudowanej z ,poszerzonego
ferrytu”. Literatura z tego zakresu jest bardzo ograniczona.

2. Bardzo mato réwniez wiadomo na temat przemian fazowych zachodzacych w stali
ferrytycznej podczas nasycania azotem. Szczegolnie interesujgca z poznawczego i utylitar-
nego punktu widzenia jest mozliwos¢é tworzenia fazy Sy w tych gatunkach stali.

3. Ciggle niewyjasnionym zagadnieniem jest rOwniez przemiana austenitu w faze S.
Zadna z istniejgcych hipotez nie znalazta peinego potwierdzenia naukowego.

4. Istotng kwestig jest mozliwo$¢ modelowania wzrostu warstwy dla wszystkich tych
obrébek. To zagadnienie jest dopiero w fazie poczatkowej. W tym obszarze niewatpliwie
istotnym zagadnieniem jest uwzglednienie w budowanych modelach kwestii naprezen.
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The low-temperature surface treatment of corrosion-
-resisting steel

Summary

The corrosion resisting steel gains importance in many fields of technology. Therefore
many research and industrial centers are interested in improvement of its wear resistance
maintaining its good corrosion resistance.

This book presents the current status of knowledge as regards surface treatment of
corrosion-resistant steel. The presented subject relates to the so called low-temperature
treatment, i.e. treatment which results in creation of surface layers composed of S phase or
“extended ferrite”. It is a specialist study, addressed to people working in steel surface treat-
ment area. The first three chapters present the main types of diffusing treatment, such as
nitriding, carburizing and carbonitriding, which are discussed in context of application to the
various types of corrosion-resistant steel: austenitic, ferritic and martensitic, duplex steel and
precipitation hardened steel. The significant microstructure aspects connected with genera-
tion of diffusing layers composed of S phase or “extended ferrite” are presented and applica-
tion problems related to the influence of treatment parameters on properties of such layers
are discussed. PVD technology for developing of corrosion-resistant steel properties opens
new abilities. This topic is discussed in the next two chapters. The possibility of deposition of
S-phase layers by physical methods and hybrid treatments allowing for formation of layers
made of nitrided and/or carburized steel with coating applied by PVD method are presented.
The last chapter summarizes the main diffusion process technology problems and indicates
fields which require further studies.






Niedrigtemperatur-Oberflachenbehandlung von korro-
sionsbestandigem Stahl

Zusammenfassung

Korrosionsbestandiger Stahl gewinnt in vielen Bereichen der Technik immer mehr an
Bedeutung. Deshalb ist das Problem der Verbesserung seiner Bestandigkeit gegen den Ver-
schleil? infolge der Reibung bei gleichzeitiger Beibehaltung guter Korrosionsbestandigkeit im
Zentrum des Interesses von vielen Forschungsanstalten und der Industrie.

Im Buch wurde der aktuelle Wissensstand auf dem Gebiet der Oberflachenbehand-
lung von korrosionsbestandigem Stahl dargestellt. Die prasentierte Thematik betrifft die sog.
Niedrigtemperaturbehandlung, d.i. solche, bei welcher es zum Herausbilden von Oberfla-
chenschichten kommt, die aus der S-Phase oder dem ,erweiterten Martensit* gebaut sind.
Die Arbeit hat einen spezialistischen Charakter und ist an Personen gerichtet, die auf dem
Gebiet der Oberflachenbehandlung von Stahl tatig sind. In den drei ersten Kapiteln wurden
grundséatzliche Typen der Diffusionsbehandlung dargestellt, wie das Nitrieren, Aufkohlen und
Carbonitrieren, die im Kontext deren Einsatzes flr verschiedene korrosionsbesténdige
Stahlsorten diskutiert wurden, wie: austenitischer, ferritischer und martensitischer Stahl,
Duplexstahl und ausscheidungsharter Stahl. Es wurden wesentliche mikrostrukturelle Aspek-
te im Zusammenhang mit dem Bilden von Diffusionsschichten auf Basis der S-Phase oder
des ,erweiterten Martensits* prasentiert als auch anwendungstechnische Probleme bespro-
chen, die den Einfluss von Behandlungsparametern auf die Eigenschaften von solchen
Schichten betreffen. Neue Mdglichkeiten erdffnet die Verwendung von PVD-Verfahren fir die
Gestaltung der Eigenschaften von korrosionsbestandigem Stahl. Dieses Thema wurde in
zwei folgenden Kapiteln besprochen. Es wurden Realisierungsmaoglichkeiten der Verfahren
zur Erzeugung von Schichten aus der S-Phase mit Hilfe von physikalischen Methoden dar-
gestellt als auch von Hybridbehandlungsmethoden, die das Erzielen von Schichten erlauben,
die aus nitriertem und/oder aufgekohltem Stahl mit einer im PVD-Verfahren aufgetragenen
Schicht bestehen. Im letzten Kapitel wurden die grundséatzlichen verfahrenstechnischen
Probleme der Diffusionsprozesse zusammengefasst und Wissensbereiche angezeigt, die
weitere Forschungen erfordern.
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