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Wykaz ważniejszych oznaczeń 
 
a – stała sieciowa [nm] 

AFM – mikroskopia sił atomowych (ang. Atomic Force Microscopy) 

ahkl – stała sieciowa zależna od kierunku krystalograficznego [nm] 

Ahkl – wskaźnik kierunkowy; Ahkl = (h2k2 + h2l2 + k2l2)⋅(h2 + k2 + l2)–2 

CN, CC – stężenie, odpowiednio, azotu i węgla w warstwie wierzchniej stali 

d – odległość międzypłaszczyznowa [nm] 

dhkl – odległość międzypłaszczyznowa dla rodziny płaszczyzn {hkl} [nm] 

DN – współczynnik dyfuzji azotu [cm2/s] 

Ehkl – moduł sprężystości wzdłużnej zależny od kierunku krystalograficznego [GPa] 

gA, gN – grubość warstwy azotowanej/węgloazotowanej [µm] 

K – prędkość zużycia ściernego [m2/N] 

KN – potencjał azotowy atmosfery 

MFM – mikroskopia sił magnetycznych (ang. Magnetic Force Microscopy) 

„poszerzony 
ferryt” 

– faza tworząca się podczas niskotemperaturowej obróbki cieplno-
-chemicznej stali ferrytycznej lub martenzytycznej, występująca w literatu-
rze pod określeniami „poszerzony martenzyt”, „faza αN lub αC” 

PIII – implantacja jonowa przez zanurzenie w plazmie (ang. Plasma Immersion 
Ion Implantation) 

Shkl – stała podatności sprężystej zależna od kierunku krystalograficznego [GPa] 

SN, SC – faza tworząca się podczas niskotemperaturowego azotowania (SN) lub nawę-
glania (SC) stali austenitycznej, występująca w literaturze pod określeniami: 
„faza S”, „faza m”, „faza ε’ ”, expanded austenite 

tA, tN, tNA – czas azotowania/nawęglania/węgloazotowania [h] 

TA, TN, TNA – temperatura azotowania/nawęglania/węgloazotowania [°C] 

WW – warstwa wierzchnia 

γN, γC – austenit azotowy/węglowy – roztwór azotu/węgla w austenicie 

υ – kąt padania wiązki rentgenowskiej podczas badania metodą dyfrakcji promie-
niowania X w geometrii stałego kąta padania (GXRD) 

 



  

 



1. Wprowadzenie 
 

Stal odporna na korozję od czasu jej wynalezienia na początku XX wieku osiąga co-

raz większe znaczenie w nowych obszarach zastosowań. Dobra odporność korozyjna i wła-

ściwości mechaniczne spowodowały, że produkcja tej stali rośnie nieprzerwanie, wykazując 

dwa razy większą dynamikę wzrostu w porównaniu z innymi gatunkami stali. Podstawowym 

ograniczeniem dla jeszcze szerszego jej wykorzystania jest przede wszystkim mała twardość 

i odporność na zużycie przez tarcie. Możliwość poprawy tych parametrów ma ogromne zna-

czenie także z ekonomicznego i ekologicznego punktu widzenia. Stal odporna na korozję ze 

względu na wysoką zawartość dodatków stopowych takich jak chrom i nikiel jest kosztownym 

materiałem konstrukcyjnym. Poprawa charakterystyk mechanicznych tej stali spowodowała-

by zwiększenie trwałości eksploatacyjnej, przyczyniając się tym samym do poprawy efektyw-

ności wykorzystania tego materiału. Dlatego technologie inżynierii powierzchni, podnoszące 

twardość i odporność tribologiczną tych gatunków stali, są w centrum zainteresowań zarów-

no ośrodków badawczych, jak i przemysłu od wielu dekad. Obróbka powierzchniowa tej stali 

musi nie tylko poprawiać charakterystyki mechaniczne warstwy powierzchniowej, ale także 

zachowywać jej wysoką odporność korozyjną. 

Pierwsze badania obróbki cieplno-chemicznej stali odpornej na korozję prowadzono 

na przełomie lat 60. i 70. ubiegłego wieku [118, 140, 145, 190]. Proces azotowania i nawę-

glania prowadzono tradycyjnie w temperaturze powyżej 500°C ze wzgl ędu na kinetykę pro-

cesu. Warstwa powierzchniowa otrzymana w takich warunkach po procesie azotowania zbu-

dowana była głównie z azotków chromu i azotków żelaza [140], a po nawęglaniu – z węgli-

ków chromu i żelaza [118, 145]. Ponieważ powodowało to znaczące obniżenie odporności 

korozyjnej, obróbka ta nie znalazła szerszego wykorzystania. Lata 80. zeszłego wieku przy-

niosły przełom w obróbce powierzchniowej austenitycznej stali odpornej na korozję. Prace 

prowadzone nad procesami realizowanymi w temperaturze < 500°C [122, 137, 228] wykazały 

możliwość efektywnego prowadzenia obróbki w tych warunkach z jednoczesnym zwiększe-

niem twardości warstwy powierzchniowej bez pogorszenia właściwości antykorozyjnych stali. 

Odkrycie to stanowiło początek trwających do dziś badań nad tzw. obróbkami niskotempera-

turowymi. 

Podstawowym składnikiem warstwy wierzchniej wytworzonej w takich warunkach jest 

faza S nazywana również „poszerzonym austenitem” (ang. expanded austenite). Faza ta, 

o strukturze regularnej i sieci płasko centrowanej, charakteryzuje się dużą twardością i od-

pornością na ścieranie oraz dobrą odpornością na korozję. Uważana jest za przesycony roz-

twór azotu lub węgla w austenicie [94, 139, 151, 200, 220, 226]. Niskotemperaturowe azoto-

wanie stali austenitycznej jest najbardziej rozpoznaną obróbką powierzchniową tej stali. Na-

dal jednak szereg zagadnień wymaga wyjaśnienia, a wiele hipotez dotyczących powstawania 

i wzrostu warstw zbudowanych z tej fazy – potwierdzenia. 
Pod koniec lat 80. ubiegłego wieku zainteresowanie obróbkami niskotemperaturowy-

mi rozciągnęło się na ferrytyczne i martenzytyczne stale odporne na korozję, a w latach 90. 
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również na stale dupleks. Stwierdzono bowiem, że w takich warunkach obróbki również na 
tych gatunkach stali powstają warstwy o dobrych właściwościach mechanicznych i dobrej 
odporności korozyjnej [82, 104, 150, 186]. Podstawowym składnikiem strukturalnym tych 
warstw jest „poszerzony ferryt” (ang. expanded ferrite). Spotyka się również określenie „po-
szerzony martenzyt” (ang. expanded martensite). Ten obszar tematyczny wymaga ciągle 
dalszych badań. Ciekawym zagadnieniem, także z praktycznego punktu widzenia, jest moż-
liwość otrzymywania twardych i odpornych na korozję powłok z fazy S na drodze reaktywne-
go rozpylania [84, 88, 123]. Zagadnienie to jest jednak niewystarczająco zbadane i udoku-
mentowne w literaturze przedmiotu. 

Problematyka obróbki powierzchniowej stali odpornej na korozję stanowi od kilkuna-
stu lat podstawową tematykę prac zespołu badawczego autorki monografii, udokumentowa-
ną licznymi publikacjami z tego zakresu [11–44, 48–56, 105–107, 131–136]. Zagadnienie 
niskotemperaturowej obróbki stali austenitycznej stanowiło przedmiot pracy habilitacyjnej 
autorki. W zespole prowadzone są również prace nad azotowaniem i nawęglaniem stali fer-
rytycznej, stali utwardzanej wydzieleniowo i stali dupleks oraz nad otrzymywaniem powłok 
z fazy S metodami fizycznymi. 

Celem niniejszego opracowania było zebranie literatury i przedstawienie stanu ba-
dań dotyczących obróbek powierzchniowych stali odpornej na korozję oraz wskazanie tych 
obszarów, które ciągle wymagają uwagi zarówno z poznawczego, jak i utylitarnego punktu 
widzenia. 

Pojęcie „obróbka niskotemperaturowa” budzi niekiedy kontrowersje wśród osób zajmu-
jących się tą tematyką badawczą. Prowadzi się dyskusje, czy jest to termin odnoszący się do 
obróbek poniżej 500°C czy te ż może poniżej 450°C, kiedy tworz ąca się warstwa powierzch-
niowa zbudowana jest głównie z fazy S z co najwyżej niewielką ilością wydzieleń azotkowych. 
Ponieważ jednak monografia przedstawia szersze spojrzenie na zagadnienie, należy również 
pamiętać o innych obróbkach, np. nawęglaniu, które można prowadzić w temperaturze bliskiej 
500°C bez szkody dla odporno ści korozyjnej stali. Dlatego na potrzeby niniejszego opraco-
wania termin „niskotemperaturowa” odnosił się będzie nie do konkretnego zakresu temperatu-
rowego, ale do obróbek prowadzonych w takiej temperaturze, w której w otrzymanej warstwie 
podstawowym składnikiem fazowym będzie faza S lub „poszerzony ferryt”. 

Zagadnienia dotyczące różnych typów obróbek powierzchniowych zawarto w pięciu 

rozdziałach tematycznych dotyczących kolejno azotowania, nawęglania, węgloazotowania, 

obróbek PVD i hybrydowych. Najbardziej obszerny rozdział, dotyczący azotowania nisko-

temperaturowego, przedstawia stan wiedzy z zakresu tej obróbki zastosowanej do różnych 

gatunków stali. W podrozdziale dotyczącym azotowania stali austenitycznej częściowo wyko-

rzystano wyniki badań autorki zwarte w jej monografii habilitacyjnej. Stanowią one bowiem 

niezbędne uzupełnienie aktualnego stanu wiedzy z zakresu azotowania gazowego stali au-

stenitycznej i ich zaprezentowanie było konieczne w celu przedstawienia czytelnikowi niniej-

szej monografii kompletnego opisu stanu zagadnienia. Rozdziały dotyczące obróbki innych 

gatunków stali w dużej mierze są poparte wynikami badań własnych zespołu z Zakładu Me-

taloznawstwa i Odlewnictwa Instytutu Inżynierii Materiałowej Zachodniopomorskiego Uniwer-

sytetu Technologicznego w Szczecinie. Wyniki badań własnych zespołu zawarto również 

w pozostałych rozdziałach monografii. 



2. Azotowanie niskotemperaturowe 
2.1. Azotowanie stali austenitycznej 

 

Niskotemperaturowe azotowanie stali austenitycznej, choć historycznie nie jest 

pierwszą obróbką niskotemperaturową tej stali, cieszy się największym zainteresowaniem 

badaczy. Wynika to prawdopodobnie z faktu, że technologia ta napotyka najwięcej trudności 

w komercjalizacji oraz budzi najwięcej kontrowersji co do natury tworzącej się warstwy. 

 
2.1.1. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali aust enitycznej 

 

Podczas azotowania stali austenitycznej w temperaturze poniżej 500°C tworzy si ę 

warstwa zbudowana z tzw. fazy S. Faza ta charakteryzuje się bardzo wysoką twardością, 

rzędu 2000 HV, bardzo dobrą odpornością na zużycie przez tarcie oraz odpornością porów-

nywalną z materiałem rodzimym lub lepszą. Ta ostatnia cecha zadecydowała o ogromnym 

zainteresowaniu tym procesem. 

Natura fazy SN wciąż budzi kontrowersje. O jej obecności w warstwach azotowanych 

świadczą refleksy przesunięte w stronę mniejszych kątów 2Θ w porównaniu z położeniem 

refleksów od austenitu (rys. 2.1). Wielkość przesunięcia zależy od stałej sieciowej fazy, a ta 

zależy od zawartości azotu (rys. 2.2) [17, 80]. Dlatego najpowszechniej spotykana w literatu-

rze hipoteza zakłada, że jest to przesycony roztwór azotu w austenicie. Ponieważ większość 

badań dotyczy obróbek plazmowych, zakłada się, że tak duży stopień przesycenia jest efek-

tem oddziaływania plazmy z powierzchnią stali. 
 

 
Rys. 2.1. Dyfraktogram warstwy stali austenitycznej po azotowaniu gazowym, zawierającej 

fazę SN: strzałki – przesunięcie refleksów w stosunku do refleksów austenitu; 
GXRD, promieniowanie synchrotronowe, E = 9,25173 keV [16, 17] 
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Rys. 2.2. Zależność stałej sieciowej fazy SN od zawartości azotu [76] 

 

Jak wykazały badania azotowania gazowego [17, 75], otrzymane warstwy charakte-

ryzują się tymi samymi cechami co warstwy uzyskane podczas niskotemperaturowej obróbki 

plazmowej. Możliwe jest również otrzymywanie warstw azotowanych o zawartości azotu rzę-

du kilkunastu procent masowych, a więc znacznie przekraczającej wartość rozpuszczalności 

azotu w austenicie. Na podstawie tych wyników trudno jest przyjąć koncepcję roztworu prze-

syconego. Inną hipotezą tłumaczącą tak wysokie stężenia jest teoria klastrów [75, 92]. Za-

kłada ona, że w efekcie silnego powinowactwa azotu do chromu, następuje tworzenie kla-

strów złożonych z atomów azotu silnie związanego z chromem i mało mobilnego. Klastry te 

są również odpowiedzialne za umocnienie materiału przez blokadę ruchu dyslokacji. Zgodnie 

z tą teorią podczas azotowania następuje silne związanie azotu z atomami chromu, a na-

stępne atomy dyfundują przez warstwę azotowaną, aż natrafią na wolne miejsca wokół głę-

biej położonych atomów chromu. Za tą teorią przemawiają obserwacje Christiansena [72] 

azotowanych i odazotowywanych cienkich folii. Stwierdził on, że istnieje pewna wartość stę-

żenia azotu, który pozostaje w strukturze austenitu nawet po wygrzewaniu w wodorze 

(rys. 2.3). Azot ten jest silnie związany z chromem i jego zwartość wynosi ok. 13%at. 

(ok. 3,5%mas.). 
 

 
Rys. 2.3. Zmiana zawartości azotu podczas azotowania w amoniaku i odazotowywania 

w wodorze folii wykonanej ze stali austenitycznej [72] 
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Jednakże badania prowadzone przez Parascandolę i wsp. [172] nie potwierdzają tej 

hipotezy. Zgodnie z ich badaniami procesów dyfuzji w stali austenitycznej prowadzonych 

z użyciem różnych izotopów azotu następuje stopniowa dyfuzja azotu przez warstwę, tzn. 

izotop, który został wcześniej użyty do azotowania, znalazł się głębiej wewnątrz warstwy 

azotowanej niż ten, który został zastosowany później (rys. 2.4). 
 

 
Rys. 2.4. Krzywe rozkładu azotu uzyskane metodą analizy reakcji nuklearnej (NRA) z wyko-

rzystaniem izotopów azotu 15N i 14N [172] 

 

Krzywa rozkładu zawartości azotu na przekroju poprzecznym warstwy azotowanej 

zbudowanej z fazy SN wykazuje szereg charakterystycznych cech odróżniających ją od ty-

powych warstw azotowanych (rys. 2.5). Można w niej wyróżnić dwa obszary. Jeden, 

o znacznej zawartości azotu, ma rozkład charakterystyczny dla procesów dyfuzyjnych, 

w których współczynnik dyfuzji zależy od stężenia pierwiastka dyfundującego [181]. Drugi 

obszar, o mniejszej zawartości azotu, wykazuje cechy rozkładu właściwe dla procesów dyfu-

zyjnych zależnych tylko od temperatury. Maksymalna zawartość azotu w tym drugim obszarze 

odpowiada w przybliżeniu zawartości azotu silnie związanego z chromem, wyznaczonej przez 

Christiansena (rys. 2.3). Obszar ten odpowiada również swoim zasięgiem strefie niemagne-

tycznej obserwowanej w warstwach wierzchnich azotowanej stali austenitycznej (rys. 2.6.). 

Magnetyzm fazy SN tworzącej się w azotowanej niskotemperaturowo stali austeni-

tycznej został potwierdzony przez wielu badaczy różnymi metodami [11, 17, 58, 100, 163, 

169]. Tworzącą się warstwę cechuje dwustrefowa budowa. Od powierzchni w głąb materiału 

tworzy się strefa magnetyczna, która jest oddzielona od podłoża cienką strefą niemagne-

tyczną (rys. 2.6). Zgodnie z badaniami Wu i wsp. [219] przemiana fazy niemagnetycznej 

w magnetyczną następuje przy zwiększeniu stałej sieciowej austenitu o ok. 5%. Takie posze-

rzenie komórki obserwowane jest przy zawartości azotu ok. 14%at., co w przybliżeniu odpo-

wiada wartości maksymalnego stężenia azotu silnie związanego z chromem, wyznaczonego 

przez Christiansena [72]. 
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Rys. 2.5. Rozkład zawartości azotu w warstwie wierzchniej azotowanej stali austenitycznej 

w zależności od parametrów procesu azotowania, SIMS: 1 – TA = 475°C, 20% NH 3, 
tA = 2 h, 2 – TA = 475°C, 100% NH 3, tA = 2 h; 3 – TA = 475°C, 100% NH 3, tA = 4 h [17] 

 

 
Rys. 2.6. Mikrostruktura warstwy azotowanej stali austenitycznej wraz z krzywą rozkładu stę-

żenia azotu po azotowaniu w atmosferze 100% NH3, temperaturze TA = 475°C 
i w czasie tA = 3 h; strzałki pokazują koniec warstwy azotowanej; AFM i MFM [20] 

 

Cechą charakterystyczną fazy SN otrzymanej podczas niskotemperaturowego azoto-

wania stali austenitycznej jest znaczna, sięgająca nawet 11% rozbieżność wielkości stałej 

sieciowej mierzonej na podstawie refleksów dyfrakcyjnych pochodzących od różnych rodzin 

płaszczyzn krystalicznych [17, 84, 113, 158, 200, 216, 220, 221]. Obserwacja ta przez długi 
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czas leżała u podstaw hipotez o niskiej symetrii fazy SN. Badania prowadzone przez Chri-

stiansena i Somersa [80] jednoznacznie wykazały, że faza SN ma strukturę regularną o sieci 

płasko centrowanej A1. Badacze ci poparli również hipotezę Blawerta i wsp. [58] o dużym 

zdefektowaniu struktury krystalicznej fazy SN, opisanym dużą gęstością błędów ułożenia. 

Wykazali oni, że wykorzystując teorię Warrena [214], można wyznaczyć taką gęstość błędów 

ułożenia, która pozwoli na zrekompensowanie obserwowanych przesunięć refleksów (rys. 2.7). 
 

 
Rys. 2.7. Dopasowanie położenia refleksów fazy SN z uwzględnieniem różnej gęstości błędów 

ułożenia [76] 

 
Szczegółowe badania nad tym zagadnieniem wykazały, że wielkość stałej sieciowej 

mierzonej na podstawie refleksów od różnych rodzin płaszczyzn zależy od wskaźnika kierun-

kowego Ahkl (rys. 2.8) w taki sam sposób jak moduł Younga. Pozwoliło to na wysunięcie hipo-

tezy, że za różnice w wielkości stałej sieciowej odpowiada wysoki stan naprężeń w warstwie. 

Jednakże wg Ozturka i wsp. [169] dla zrekompensowania położenia refleksów wymagany był-

by stan naprężeń na poziomie 10 GPa, a stężenie azotu obliczone na podstawie skorygowanej 

w ten sposób stałej sieciowej byłoby mniejsze niż wartości rzeczywiście mierzone. 
 

 
Rys. 2.8. Zależność stałej sieciowej fazy SN od wskaźnika kierunkowego Ahkl w warstwach 

azotowanych gazowo w różnej temperaturze; 100% NH3, tA = 2 h; GXRD, KαCu, 
υ = 3° [17] 
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Z badań prowadzonych przez He i wsp. [115] wynika, że grubość warstwy również 

zależy od orientacji ziarna względem powierzchni azotowanej. Największą szybkość wzrostu 

odnotowano na ziarnach o kierunku krystalograficznym <100> prostopadłym do powierzchni 

azotowanej – rys. 2.9. Stwierdzili oni, że grubość warstwy zależy od wskaźnika kierunkowe-

go Ahkl w taki sam sposób jak stała sieciowa (rys. 2.10). Ponieważ szybkość dyfuzji azotu 

zależy od jego stężenia w fazie SN, autorzy postawili hipotezę, że przyczyną nierównomiernej 

grubości warstwy jest różnica w zawartości azotu w poszczególnych ziarnach. Takie założe-

nie tłumaczyłoby, zdaniem autorów, różnice w wielkości stałej sieciowej mierzonej na pod-

stawie refleksów dyfrakcyjnych różnie zorientowanych ziaren. Brak jest natomiast wyjaśnie-

nia, jaka mogłaby być przyczyna nierównomiernego nasycania azotem warstwy wierzchniej. 
 

  a)      b) 

  
Rys. 2.9a) Mikrostruktura warstwy azotowanej na ziarnach o różnej orientacji względem po-

wierzchni azotowanej, SEM; b) orientacja ziaren pokazanych na rysunku a); EBSD 
[86] 

 

 
Rys. 2.10. Zależność grubości warstwy azotowanej uzyskanej na ziarnach o różnej orientacji 

względem powierzchni azotowanej od wskaźnika kierunkowego Ahkl [115] 

 

Nierównomierność wzrostu warstwy azotowanej potwierdziły również badania własne 

autorki prowadzone nad wpływem procesu wstępnego rozpylania na kształtowanie warstwy 

azotowanej podczas obróbki gazowej [13, 17]. Wykazano, że jedną z potencjalnych przyczyn 

zróżnicowanego wnikania azotu może być nierównomierne usunięcie warstewki tlenkowej 

podczas obróbki jonowej. 
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2.1.2. Kinetyka wzrostu warstw azotowanych niskotem peraturowo 

 

Jedną z cech charakterystycznych warstw azotowanych zawierających fazę SN jest 

kinetyka ich wzrostu. Szybkość wzrostu warstw nawet kilkadziesiąt razy przewyższa wartości 

wyznaczone na podstawie prawa Ficka, z uwzględnieniem współczynnika dyfuzji azotu 

w austenicie (rys. 2.11). 
 

 
Rys. 2.11. Grubość WW azotowanej stali austenitycznej w zależności od czasu azotowania 

w atmosferze 100% i w różnej temperaturze; porównanie wartości ustalonych do-
świadczalnie (linia ciągła) z obliczonymi na podstawie II prawa Ficka (linia przery-
wana); D(T) = 0,9exp(–20248/T) [20] 

 

Z badań prowadzonych przez Maendla i wsp. [152, 153] oraz Christiansena i wsp. 

[77] wynika, że współczynnik dyfuzji azotu w fazie SN zależy od zawartości azotu w tej fazie 

(rys. 2.12). Tłumaczy to charakterystyczny rozkład azotu w części warstwy o dużej zawarto-

ści azotu. Jak wynika z badań własnych [17, 20], obszar ten wzrasta znacznie szybciej niż 

leżący głębiej obszar niemagnetyczny o małej zawartości azotu (rys. 2.13). 

 

 
Rys. 2.12. Współczynnik dyfuzji azotu w WW azotowanej stali austenitycznej w zależności od 

zawartości azotu w warstwie; wartości wyznaczone dla dwóch gatunków stali [79] 
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Rys. 2.13. Grubość całkowita WW azotowanej stali austenitycznej (linia ciągła) i strefy ma-

gnetycznej w zależności od temperatury procesu azotowania i zawartości NH3 
w atmosferze gazowej [20] 

 

Podczas azotowania stali austenitycznej obserwuje się zmianę kinetyki wzrostu 

w temperaturze ok. 430°C. Warstwy utworzone powy żej tej temperatury wzrastają znacznie 

szybciej niż poniżej. Stwierdzono, że w tej temperaturze następuje zmiana energii aktywacji 

procesu dyfuzji (rys. 2.14). Temperatura 430–440°C jest wskazywana jako ta, w której do-

chodzi do wydzielania azotków chromu z fazy SN. Zmiana energii aktywacji procesu dyfuzji 

w tej temperaturze może być spowodowana zmianą mechanizmu dyfuzji. W efekcie zwięk-

szenia udziału granic międzyfazowych przeważającym mechanizmem dyfuzji może być dy-

fuzja po granicach ziaren, znacznie szybsza niż dyfuzja objętościowa. 
 

 
Rys. 2.14. Grubość WW azotowanej stali austenitycznej w funkcji temperatury azotowania; 

atmosfera azotująca 100% NH3 (trójkąty) i 20% NH3 (koła), tA = 5 h [20] 
 

Jako jedną z podstawowych przyczyn znacznej szybkości dyfuzji azotu podczas azo-

towania niskotemperaturowego wskazuje się wysoki stan naprężeń towarzyszący temu pro-

cesowi [17, 79, 86]. 
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2.1.3. Naprężenia w warstwach azotowanych niskotemperaturowo 
 

Wysoki stan naprężeń w warstwach azotowanych stali austenitycznej jest jednym 

z podstawowych zagadnień związanych z ich formowaniem. Uważa się, że przyczyną naprę-

żeń własnych jest znaczne przesycenie austenitu azotem. Z badań prowadzonych in situ 

przez Sienza i wsp. [188] wynika, że powstawaniu warstwy już w pierwszych sekundach pro-

cesu towarzyszą bardzo duże naprężenia ściskające – rzędu 2 GPa. Wielkość naprężeń 

własnych w warstwach szacowana metodą dyfrakcyjną jest na podobnym poziomie [17, 213, 

218] – rys. 2.15, chociaż wg danych podawanych przez Christiansena i Somersa [75] są one 

na poziomie ok. 8 GPa. Niewątpliwie naprężenia towarzyszące powstawaniu warstw azoto-

wanych w stali austenitycznej są bardzo wysokie i prowadzą do znacznych odkształceń oraz 

powstawania pęknięć – rys. 2.16. W skrajnych przypadkach mogą być przyczyną złuszcza-

nia warstwy (rys. 2.16b). Jednakże należy rozważyć w tym zakresie dwa aspekty: 

a)  jaka jest przyczyna tak dużych naprężeń podczas procesu azotowania; 

b)  jakie czynniki decydują, że warstwa jest w stanie przenosić tak duże naprę-

żenia własne. 

Z badań mikroskopowych prowadzonych in situ przez Xu i wsp. [222] wynika, że od-

kształcenie warstwy i jej pękanie zachodzi już podczas procesu azotowania. Nie jest więc 

wynikiem naprężeń powstałych podczas chłodzenia austenitu nasyconego azotem. Stan 

naprężeń własnych powstały po procesie azotowania znacznie przekracza granicę plastycz-

ności austenitu, co może budzić zastanowienie. Według badań własnych [17] przyczyną ta-

kiego stanu rzeczy nie jest proces przesycania austenitu azotem, ale przemiana austenitu 

w fazę typu azotkowego w warunkach obróbki niskotemperaturowej. Znaczna różnica obję-

tości obu faz jest przyczyną powstających naprężeń. Niska temperatura procesu powoduje 

zachodzenie przemiany w nanoobszarach, a powstające krystality są koherentne z osnową. 

Powstająca w temperaturze poniżej 430°C warstwa, ze wzgl ędu na swoją nanostrukturalną 

budowę, jest w stanie przenosić znaczne naprężenia. Wzrost temperatury powoduje zwięk-

szenie wielkości krystalitów i utratę koherencji [17]. Wysoki stan naprężeń wywołanych 

przemianą prowadzi do odkształceń plastycznych i pęknięć, a w konsekwencji do relaksacji 

naprężeń. Wielkość naprężeń własnych maleje (rys. 2.15). 

 

 
Rys. 2.15. Naprężenia własne w WW azotowanej stali austenitycznej w zależności od tempe-

ratury azotowania; 100% NH3, tA = 2 h [17] 
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Rys. 2.16. Powierzchnia stali austenitycznej po azotowaniu gazowym w różnych warunkach: 

a) TA = 515°C, 100% NH 3, tA = 2 h; SEM; b) TA = 570°C, 100% NH 3, tA = 2 h; strzałki 
– obszary widoczne po złuszczeniu warstwy [17] 

 

Z badań własnych [17] wynika, że stan naprężeń towarzyszących wbudowywaniu 

azotu w strukturę austenitu powoduje również zmianę orientacji krystalograficznej na ziar-

nach austenitu w obrębie warstwy azotowanej. Stwierdzono, że w efekcie azotowania może 

nastąpić odchylenie nawet do 7° w porównaniu z materiałem p odłoża. Obserwacje te po-

twierdziły badania Riviere’a i wsp. [179] nad azotowaniem monokryształu stali austenitycz-

nej. W swoich badaniach wykazali oni, że azotowanie stali austenitycznej powoduje skręce-

nie sieci fazy SN względem osnowy austenitycznej o około 5°. Ponadto obser wowano znacz-

ny wzrost skłonności do poligonizacji mikrostruktury. 

 

2.1.4. Modelowanie procesu kształtowania warstw azo towanych stali austenitycznej 

 

Rozkład azotu na przekroju porzecznym warstwy wierzchniej azotowanej stali auste-

nitycznej jest specyficzny i odbiega od typowego rozkładu azotu w warstwach wierzchnich 

azotowanej stali konstrukcyjnej. Próby opisania wzrostu warstw podejmowane są od kilkuna-

stu lat. Jeden z pierwszych modeli zaproponowali Paracsandola i wsp. [173]. Oparli się oni 

na założeniu, że podczas azotowania stali austenitycznej zachodzi efekt „pułapkowania” 

atomów azotu przez atomy chromu. Klasyczny model „pułapkowania” zakłada, że kiedy 

wszystkie „pułapki” zostaną zajęte, następuje przyspieszenie dyfuzji. Autorzy zmodyfikowali 

ten model, gdyż zgodnie z ich badaniami [172] dyfuzja azotu następowała równomiernie 

przez całą warstwę, bez efektu zatrzymywania atomów azotu wokół atomów chromu. Przyjęli 

założenie, że atomy azotu mogą być termicznie uwolnione z „pułapek”. Przy takim założeniu 

uzyskali dobre dopasowanie krzywych teoretycznych do rzeczywistego rozkładu azotu na 

przekroju warstwy (rys. 2.17). 

Kolejny model zaproponowali Brokman i Tuler [65]. Założyli oni, że w efekcie oddzia-

ływania plazmy z powierzchnią dochodzi do tworzenia wakansów, które mogą dyfundować 

w głąb materiału w postaci kompleksu wakans-jon. Tego typu podejście było dalej rozwijane 

przez Praneviciusa i wsp. [175]. Zakładali oni, że szybkość wprowadzania atomów azotu jest 

większa od szybkości generowania defektów, co prowadzi do przesycania azotem. Modele 

te nie tłumaczą szybkiego wzrostu warstwy w warunkach azotowania gazowego. 
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Rys. 2.17. Eksperymentalne i obliczone krzywe rozkładu azotu na przekroju warstwy azoto-

wanej stali austenitycznej [173] 

 
Model łączący teorię „pułapkowania” z dyfuzją opartą na prawach Ficka zapropono-

wali Christiansen i wsp. [73]. Założenia do ich modelu przedstawiono na rys. 2.18. W modelu 
tym przyjęto występowania efektu pułapkowania azotu przez atomy chromu oraz że współ-
czynnik dyfuzji zależy od stężenia. 

 

 
Rys. 2.18. Założenia do modelu Christansena [73] 

 
Na rysunku 2.19 pokazano obliczone krzywe rozkładu azotu dla różnych potencjałów 

azotujących (2.19a) i przy stałym stężeniu powierzchniowym, ale różnych stałych rozpusz-
czalności kCr.N (2.19b). 
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a) 

 
 

b) 

 
Rys.2.19. Krzywe rozkładu azotu na przekroju warstwy azotowanej obliczone wg modelu Chri-

stiansena i wsp. [73] przy założeniu: a) zmiennego stężenia azotu na powierzchni; 
b) stałego stężenia azotu na powierzchni, ale zmiennej stałej rozpuszczalności kCr.N 

 

Model opisuje wzrost warstwy przy założeniu braku wydzieleń azotkowych. Zamiast 

nich zakłada się występowanie „pułapkowania” azotu. Zgodnie z ich hipotezą efekt ten jest 

odpowiedzialny za zwiększenie stężenia azotu. Przy założeniu częściowej rozpuszczalno-

ści azotku (kCr.N) obserwowany jest na krzywych rozkładu azotu gwałtowny spadek jego 

zawartości, po którym następuje łagodna zmiana stężenia. Zdaniem autorów ten spadek 

jest efektem dążności atomów Cr do posiadania w swoim sąsiedztwie przynajmniej jedne-

go atomu azotu. 

Naprężenia towarzyszące przemianie austenitu w fazę SN wskazywane są jako jedna 

z przyczyn znacznej szybkości wzrostu warstwy. Dlatego prowadzonych jest szereg prac nad 

uwzględnieniem stanu naprężeń w modelowaniu procesu formowania warstwy w warunkach 

obróbki niskotemperaturowej [73, 83, 110, 170]. 

Jeden z takich modeli zaproponowali Galdikasa i wsp. [110]. Zakłada on, że gradient 

stężenia występujący podczas azotowania jest siłą napędową transportu azotu w warstwie 

wierzchniej stali austenitycznej. Wykorzystując prezentowany model, uzyskali oni bardzo 

dobre dopasowanie krzywych teoretycznych do danych doświadczalnych (rys. 2.20.) 
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Rys. 2.20. Zmiana stężenia azotu na przekroju poprzecznym warstwy azotowanej stali auste-

nitycznej; wartości obliczone teoretycznie i zmierzone na warstwach uzyskanych 
po azotowaniu jonowym przy dwóch różnych gęstościach prądowych [110] 

 

Inny model wzrostu warstwy azotowanej został zaproponowany w badaniach własnych 

[44]. Zastosowano w nim metodę dwuprędkości (Darkena) do modelowania (symulowania) 

złożonych procesów dyfuzyjnych w układach wieloskładnikowych z uwzględnieniem naprężeń 

(zmiany objętości) – CADiff. Model opiera się na prawie zachowania ciągłości objętości oraz 

równaniu Nernsta–Plancka na strumień. Założenia modelu przedstawiono na rys. 2.21a. 

Otrzymano bardzo dobre dopasowanie wyników do danych doświadczalnych (rys. 2.21b). 

Bardzo dobra zgodność modeli uwzględniających stan naprężeń w procesie wzrostu 

warstwy azotowanej z danymi doświadczalnymi wskazuje, że jest to jeden z podstawowych 

kierunków w badaniach nad modelowaniem wzrostu warstw zbudowanych z fazy SN. 

 

a) b) 

 
 

Rys. 2.21a. Założenia do modelu z badań własnych metodą CADiff; b) porównanie dopaso-
wań danych obliczonych wg modelu [44] i [73] do danych eksperymentalnych [73] 

 

 

2.1.5. Właściwo ści azotowanej niskotemperaturowo stali austenityczn ej 

 

Z aplikacyjnego punktu widzenia właściwości warstw azotowanych są najważniejsze. 

Dlatego ich charakterystyka jest najszerzej badanym zagadnieniem. Podstawową trudność 
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w korelacji parametrów obróbki z właściwościami warstw sprawia proces azotowania pla-

zmowego. Właściwości warstwy, zwłaszcza odporność korozyjna, zależą od mikrostruktury 

warstwy, a szczególnie od obecności wydzieleń azotkowych. Stabilność temperaturowa fazy 

SN zależy od kombinacji czasu i temperatury (rys. 2.22), dlatego bardzo ważnym parametrem 

procesu jest temperatura. Niestety, w procesach opartych na plazmie możliwości oceny rze-

czywistej temperatury powierzchni podczas azotowania są ograniczone. 
 

 
Rys. 2.22. Stabilność fazy SN w zależności od temperatury i czasu wyżarzania [143] 

 

Ponadto w warunkach stosowania wyładowania jarzeniowego efekty krawędziowe 

związane z nierównomiernym rozkładem gęstości plazmy wokół naroży prowadzą do nie-

równomiernego rozkładu temperatury na powierzchni elementu. Rośnie więc ryzyko lokalne-

go przegrzania powierzchni i pojawienia się wydzieleń azotkowych. Dlatego nie można po-

dać uniwersalnych zakresów temperatury obróbki, gdyż w dużej mierze zależą one od spe-

cyfiki stosowanej obróbki powierzchniowej. 

Niezależnie od temperatury obróbki i mikrostruktury warstwy w efekcie azotowania 

następuje znaczące, nawet pięciokrotne podwyższenie twardości powierzchniowej stali [17, 

75, 101]. Temperatura i związane z tym wydzielanie azotków wywierają mniejszy wpływ na 

twardość warstw. Znacznie wyraźniejszy jest wpływ atmosfery obróbkowej, gdyż jest on 

odpowiedzialny za zawartość azotu w fazie SN. Twardość fazy jest ściśle skorelowana z 

zawartością azotu [17, 75, 113]. 

Azotowanie niskotemperaturowe zwiększa również odporność na zużycie przez tarcie 

nawet o trzy rzędy wielkości w porównaniu ze stalą nieobrobioną [17, 29, 30]. Szybkość zu-

życia, podobnie jak twardość, wykazuje małą wrażliwość na temperaturę obróbki, chociaż 

obserwuje się przyspieszone zużycie w warstwach zbudowanych tylko z azotków. 

Najistotniejszą charakterystyką użytkową z punktu widzenia aplikacyjnego jest oczy-

wiście odporność korozyjna. Warstwy zbudowane tylko z fazy SN wykazują odporność po-

równywalną z materiałem podłoża, a czasami nawet lepszą [26, 195, 213, 226, 228]. Ewi-

dentnie wykazano, że wydzielenia azotkowe obniżają odporność korozyjną. 
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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 twardości i odporności korozyjnej 

zbliżonej do osnowy, podobnie jak to ma miejsce podczas azotowania stali austenitycznej. 

Warstwy wytworzone w takich warunkach zbudowane są z tzw. „poszerzonego ferrytu” (ang. 

expanded ferrite), nazywanego również „poszerzonym martenzytem” (ang. expanded mar-

tensite). O ile mechanizmowi tworzenia fazy SN w azotowej stali austenitycznej poświęcono 

wiele publikacji, o tyle zagadnienie konstytuowania warstw na chromowej stali ferrytycznej 

lub martenzytycznej jest bardzo słabo udokumentowane. Z badań Kima i wsp. [129] prowa-

dzonych w zakresie temperatury 350–500°C wynika, że w efekcie azotowania w warstwie 

pojawia się faza, która na dyfraktogramach widoczna jest w postaci bardzo niskiego i szero-

kiego refleksu przesuniętego, w porównaniu z położeniem refleksu od fazy ferrytycznej, 

w kierunku mniejszych kątów. Sugeruje to otrzymanie ferrytu o zwiększonej stałej sieciowej 

w efekcie wbudowania azotu, podobnie jak to ma miejsce przy azotowaniu stali austenitycz-

nej. Przesunięcie refleksu jest jednak znacznie mniejsze (rys. 2.23). Z badań prowadzonych 

przez Manovą i wsp. [156] nad azotowaniem stali ferrytycznych i martenzytycznych wynika, 

że przesunięcie to zależy od temperatury procesu oraz składu azotowanej stali. Stwierdzili 

oni, że w zakresie temperatury azotowania 380–420°C posze rzenie komórki obliczone na 

podstawie refleksu od rodziny płaszczyzn (110) zmienia się w zakresie 1–3,5%, a obliczone na 

podstawie refleksu od rodziny płaszczyzn (200) – w zakresie 0,25–3%. Obserwuje się więc, 

podobnie jak w przypadku azotowanej stali austenitycznej, pewną anizotropię poszerzenia 

komórki [98]. 
 

a) 

 
Rys. 2.23a. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali martenzytycznej po obróbce w różnej 

temperaturze; XRD, KαCu [129] 
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b) 
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Rys. 2.23b. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali martenzytycznej po obróbce w różnym 
czasie; XRD, KαCu [129] 

 

Kim [129] wprowadził pojęcie „poszerzonego martenzytu” przez analogię do tworzą-

cej się w austenitycznej stali fazy „poszerzonego austenitu”. Równocześnie zaznacza jed-

nak, że pojęcie to może wydawać się mało adekwatne, gdyż martenzyt jest tak naprawdę 

poszerzonym ferrytem. Dlatego też wielu autorów stosuje termin „poszerzony ferryt” [66], 

uważając go za bardziej zgodny ze stanem rzeczywistym. Jednakże należy zwrócić uwagę 

na fakt, że faza tworząca się podczas niskotemperaturowego azotowania stali ferrytycznej 

lub martenzytycznej nie wykazuje podobieństwa do „poszerzonego austenitu”. Struktura typu 

A1, jaką przypisuje się „poszerzonemu austenitowi”, została w oczywisty sposób potwierdzo-

na przez badania dyfrakcyjne, gdzie na dyfraktogramach identyfikowano serie refleksów 

przesuniętych w kierunku mniejszych kątów 2Θ w porównaniu z położeniem refleksów au-

stenitu. Na dyfraktogramach azotowanej stali ferrytycznej lub martenzytycznej refleksy, które 

można przypisać fazie „poszerzonego ferrytu” są zlokalizowane tylko w okolicy refleksów od 

ferrytu pochodzących od rodziny płaszczyzn (110). Na rysunku 2.24 przedstawiono dyfrakto-

gramy warstw azotowanych gazowo stali ferrytycznej X10Cr13 [21]. Oprócz refleksu przesu-

niętego w lewo w odniesieniu do refleksu ferrytu przypisywanego fazie „poszerzonego ferry-

tu” można zaobserwować obecność plateau, znajdującego się po prawej stronie refleksu od 

ferrytu (na rysunku zaznaczone strzałką). Zachowuje się ono analogicznie jak refleks od „po-

szerzonego ferrytu”, tzn. zanika ze wzrostem temperatury azotowania. Nie obserwuje się 

natomiast żadnych innych refleksów, które można by przypisać tej fazie i które potwierdziłyby 

strukturę A2 właściwą dla ferrytu. Pojawianie się takiego plateau obserwowali również inni 

badacze [142]. Jego obecność może wskazywać na niską symetrię tworzącej się fazy, co 

świadczyłoby raczej o jej podobieństwie do martenzytu. Z badań Manovej i wsp. [155] wyni-

ka, że struktura stali – ferrytyczna czy martenzytyczna – nie wpływa w istotny sposób na mi-

krostrukturę otrzymywanych warstw azotowanych. 
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Rys. 2.24. Dyfraktogramy WW azotowanej stali ferrytycznej X10Cr13 po obróbce w atmosfe-

rze: a) 20% NH3 + N2; b) 20% NH3 + NH3zdys w czasie TA = 5 h; XRD, KαCu [21] 

 

Warstwy azotowane uzyskane w efekcie niskotemperaturowej obróbki stali ferrytycz-

nej lub martenzytycznej charakteryzuje również znacznie większa skłonność do tworzenia 

wydzieleń azotkowyc, niż w przypadku azotowania stali austenitycznej. W warstwach na stali 

ferrytycznej obserwuje się pojawianie azotków już w znacznie niższej temperaturze niż 

w warstwach na stali austenitycznej. Kim [129] obserwował pojawianie się refleksu od azotku 

chromu CrN już w temperaturze 350°C (rys. 2.23), cho ć budzi to duże zastrzeżenia, jako że 

refleks ten zanikał w wyższej temperaturze obróbki. Podobne refleksy rejestrowali Li i Bell 

[142] w warstwach azotowanych w temperaturze 420°C.  Przypisali je obecności azotku żela-

za ε. Ponadto stwierdzili oni obecność azotku Fe4N także podczas azotowania w temperatu-

rze < 460°C, cho ć obecność tych refleksów jest bardzo słabo zaznaczona. Wyższa tempera-

tura obróbki powodowała uprzywilejowane wydzielanie azotku chromu CrN i azotku żelaza 

Fe4N, azotek ε był identyfikowany tylko w śladowych ilościach. Zaproponowali oni tworzenie 

trzech typów mikrostruktur warstw azotowanych stali ferrytycznej w zależności od temperatu-

ry obróbki (rys. 2.25). 

a)                             b)                             c)                           d) 

 
Rys. 2.25. Schemat warstw azotowanych stali martenzytycznej 410 tworzących się podczas 

plazmowego azotowania niskotemperaturowego: a) stal bez obróbki; b) TA = 420°C; 
c) TA = 460°C; d) T A = 500°C [142] 
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Większą łatwość wydzielania azotków chromu i żelaza w azotowanej stali ferrytycznej 

potwierdziły również badania własne (rys. 2.24 i 2.26). Jednocześnie stwierdzono istotny 

wpływ atmosfery azotującej na skład fazowy warstw azotowanych. Azotowanie gazowe 

w atmosferze amoniaku rozcieńczonego wodorem w temperaturze 400°C prowadziło do po-

wstawania warstw zbudowanych głównie z „poszerzonego ferrytu”. Stwierdzano tylko obec-

ność śladowych ilości azotków, prawdopodobnie typu (Cr,Fe)2N1–x (rys. 2.24b i rys. 2.26 – 

linia 1). Wzrost temperatury intensyfikował proces wydzielania tego typu azotków, a w tem-

peraturze 500°C w atmosferze bogatszej w amoniak (r ys. 2.26 – linia 5) można było również 

zidentyfikować niewielkie ilości azotku żelaza Fe4N. Znamienne jest również, że w war-

stwach azotowanych w temperaturze 500°C nie obserwu je się obecności „poszerzonego 

ferrytu”. W jego miejsce pojawia się wyraźny, choć o znacznej szerokości połówkowej refleks 

od ferrytu. Badania mikrostrukturalne na przekrojach poprzecznych potwierdziły obecność 

grubej warstwy azotowanej, co wskazuje, że refleks ten pochodzi z obszaru warstwy. Można 

wnioskować, że wydzielanie azotków odbywa się kosztem azotu wbudowanego w „posze-

rzony ferryt”, prowadząc do wytworzenia ferrytu. 

 

 
Rys. 2.26. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali ferrytycznej X10Cr13 po obróbce 

w atmosferze 100% NH3 (linie 2, 4 i 6) i 50% NH3 + NH3zdys (linie 1, 3 i 5) w czasie 
tA = 3 h; XRD, KαCo [48] 

 

Zastosowanie atmosfery o wysokim potencjale azotowym prowadziło do wydzielania 

znacznych ilości azotków już w temperaturze 400°C (rys. 2.24a i linia 2 rys. 2. 26). Na dyfrak-

togramach obserwowano pojawienie się podobnych refleksów do tych, które identyfikowali Li 

i Bell [142] w temperaturze 420°C. Jednak że ich położenie w przybliżeniu odpowiada zarów-

no azotkowi żelaza ε, azotkowi chromu Cr2N, jak i azotkowi (Cr,Fe)2N1–x. Wydaje się, że ze 

względu na niską temperaturę obróbki, tworzenie tego ostatniego azotku jest znacznie bar-

dziej uzasadnione. W temperaturze 450°C pojawia si ę również refleks od azotku CrN. Jego 

intensywność rośnie z temperaturą oraz ze wzrostem zawartości amoniaku w atmosferze. 

W temperaturze 500°C w atmosferze 100% amoniaku mo żna również stwierdzić obecność 

azotku żelaza Fe4N. Należy zwrócić uwagę, że przy ograniczeniu ilości wodoru w atmosferze 

azotującej (zastąpieniu go azotem) już przy nawet bardzo małej zawartości amoniaku 
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(rys. 2.24a) azotki również pojawiają się w temperaturze 400°C w znacznie wi ększej ilości 

niż w warstwach uzyskanych w temperaturze 500°C w atmo sferze o zawartości 50% amo-

niaku w mieszaninie ze zdysocjowanym amoniakiem (rys. 2.26 – linia 5). W warstwach 

otrzymanych w temperaturze 500°C w atmosferze o wys okim potencjale azotowym ciągle 

obecny jest „poszerzony ferryt”, ale o zmniejszonej stałej sieciowej. Wynika to najprawdopo-

dobniej z wysokiego potencjału azotowego atmosfery azotującej, wystarczającego do two-

rzenia się azotków. Ich wzrost w mniejszym tylko stopniu odbywa się kosztem azotu z „po-

szerzonego ferrytu”. 

Dobór warunków azotowania musi więc uwzględniać indywidualną skłonność danego 

gatunku stali do wydzielania azotków, które mogą prowadzić do pogorszenia odporności 

korozyjnej warstw. W przypadku stali martenzytycznej azotowanie powinno być prowadzone 

po obróbce cieplnej. Temperatura obróbki powierzchniowej powinna umożliwić zachowanie 

właściwości mechanicznych tej stali. Dlatego w przypadku stali martenzytycznej zakres tem-

peratury 350–380°C wskazuje si ę często jako optymalny do tego typu obróbki [66]. 

 

2.2.2 Wpływ zawarto ści chromu na skład fazowy warstw 
 

W literaturze brak jednoznacznych danych dotyczących wpływu chromu na wydziela-

nie się azotków w przypadku procesu azotowania plazmowego. Niektórzy badacze obserwu-

ją pojawianie się azotków żelaza γ’ i ε oraz azotku chromu CrN w stali o zawartości 13%mas. 

Cr w temperaturze 400°C [90, 129]. Br ϋhl i wsp. [66] w stali o zawartości 13%mas. Cr azo-

towanej w 360°C nie wykazali obecno ści wydzieleń azotkowych, podczas gdy Corengia 

i wsp. [82] również w stali o zawartości 13%mas. Cr azotowanej w 350°C stwierdzili obec-

ność azotku Fe4N. Alves i wsp. [8] badali azotowanie stali zwierającej 5, 10 i 15%mas. Cr, 

ale tylko w temperaturze 500°C. Stwierdzili, że wzrost zawartości chromu sprzyja zwiększe-

niu ilości drobnodyspersyjnych wydzieleń CrN w miejsce azotków żelaza ε i γ’. Badania wła-

sne wykazały [37, 48], że stabilność „poszerzonego ferrytu” zależy również od zawartości 

chromu. Na rysunku 2.27 przedstawiono dyfraktogramy warstw azotowanych gazowo wytwo-

rzonych na chromowej stali ferrytycznej o zawartości 17 i 24%mas. Cr. Porównując przed-

stawione dyfraktogramy z tymi uzyskanymi dla stali o zawartości 13%mas. Cr (rys. 2.26), 

można zaobserwować, że wzrost zawartości chromu obniża temperaturę tworzenia azotków 

chromu oraz stabilizuje występowanie „poszerzonego ferrytu” w wyższej temperaturze. 

W stali o zawartości 17%mas. Cr refleksy od azotków chromu pojawiają się warstwach 

wierzchnich stali azotowanej w atmosferze 50% NH3 w temperaturze 450°C, a w stali o za-

wartości 24%mas. Cr już w 400°C. Nale ży również podkreślić, że w tych warstwach identyfi-

kowane są przede wszystkim azotki chromu CrN. Wzrost temperatury powoduje wydzielanie 

azotków żelaza Fe4N, również w temperaturze niższej niż to miało miejsce w stali o mniejszej 

zawartości chromu. 

Na dyfraktogramach warstw azotowanych stali ferrytycznej stwierdzono również 

obecność refleksów, których nie udało się jednoznacznie dopasować do faz azotkowych 

(rys. 2.26 i 2.27 – zaznaczone gwiazdką). Jedną z hipotez badawczych jest założenie, że 

należą one do fazy SN tworzącej się w tych warunkach azotowania przy dużej podaży azotu. 
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Obecność fazy SN w azotowanej stali martenzytycznej identyfikowali także inni badacze [66]. 

Z badań własnych prowadzonych na stalach o różnej zawartości chromu wynika, że refleks 

dyfrakcyjny od hipotetycznej fazy SN obserwowany jest tylko w warunkach azotowania 

w 100% amoniaku oraz jest on słabszy w stali o wyższej zawartości chromu. Obserwacja ta 

potwierdzałaby hipotezę dotyczącą powstawania fazy SN w stali ferrytycznej, przedstawioną 

przez Christiansena i Somersa [75]. Zgodnie z nią wysoki potencjał azotowy obniża tempera-

turę przemiany ferryt-austenit, dlatego możliwe jest jej zajście podczas azotowania. Prowadzi 

to do utworzenia fazy SN w warunkach obróbki. Duża zawartość chromu, który stabilizuje 

ferryt, niwelowałaby wpływ azotu na przemianę α→γ. 
 

a) 

 
b) 

 
Rys. 2.27. Dyfraktogramy warstw wierzchnich azotowanej stali ferrytycznej: a) X10Cr17; 

b) H24JS po obróbce w atmosferze 100% NH3 (linie 2, 4 i 6) i 50% NH3 + NH3zdys 
(linie 1, 3 i 5) w czasie tA = 3 h; XRD, KαCo [48] 

 
2.2.3. Mikrostruktura i skład fazowy warstwy wierzc hniej azotowanej stali 

utwardzanej wydzieleniowo 
 
Chromowo-niklowa stal utwardzana wydzieleniowo należy do grupy stali ferrytycz-

nych odpornych na korozję, jednak ze względu na swoją specyfikę, wymaga osobnej dysku-
sji. Stal tego typu w celu zapewnienia oczekiwanych właściwości mechanicznych musi być 
poddana obróbce cieplnej polegającej na przesycaniu oraz starzeniu. Zarówno temperatura, 
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jak i czas obróbki decydują o jej właściwościach eksploatacyjnych, takich jak właściwości 
mechaniczne i korozyjne. W zależności od gatunku stali proces starzenia może być prowa-
dzony w zakresie temperatury 400–760°C, co pokrywa się z zakresem temperatury azoto-
wania. Obróbka powierzchniowa może więc wpływać na przebieg procesów wydzielenio-
wych zarówno w rdzeniu, jak i w warstwie azotowanej, a tym samym kształtować właściwości 
użytkowe tej stali. Drugim ważnym z punktu widzenia procesu azotowania czynnikiem jest 
fakt, iż stal ta zawiera w swoim składzie chemicznym oprócz chromu również znaczące ilości 
niklu. Nikiel jest pierwiastkiem stabilizującym austenit. Jego obecność, w połączeniu ze 
znaczną ilością azotu wprowadzanego do warstwy wierzchniej podczas obróbki, może obni-
żać temperaturę przemiany w austenit, a tym samym wpływać na przemiany fazowe w war-
stwie azotowanej. 

Równoczesną obróbkę cieplną i azotowanie prowadzili Frandsen i wsp. [104]. Stoso-
wali oni azotowanie gazowe dwóch komercyjnie dostępnych stali utwardzanych wydziele-
niowo (Nanoflex i Corrax) o zawartości 12%mas. Cr i 9%mas. Ni. Wykazali możliwość jedno-
czesnego skutecznego przeprowadzenia obu tych zabiegów. Badania prowadzono w atmos-
ferze o różnym potencjale azotowym i w zakresie temperatury 406–450°C. Skład fazowy 
otrzymanych warstw azotowanych zależał od obu parametrów temperatury i potencjału azo-
towego atmosfery. Stwierdzono, że azotowanie stali utwardzanej wydzieleniowo w atmosfe-
rze o wysokim potencjale azotowym sprzyja tworzeniu w warstwie azotowanej również fazy 
SN, której obecność wykazano obok „poszerzonego ferrytu”. Według autorów istnieje pewna 
minimalna wartość potencjału azotowego, poniżej którego faza SN się nie tworzy. Jej obec-
ność jest tłumaczona obniżeniem temperatury przemiany ferryt-austenit w obecności dużej 
zawartości azotu – stabilizatora austenitu. Efekt ten jest wzmacniany obecnością niklu w tych 
gatunkach stali. Autorzy twierdzą, że do tworzenia fazy SN dochodzi przede wszystkim 
w podpowierzchniowym obszarze warstwy, gdzie obserwowano gwałtowny wzrost zawartości 
azotu (rys. 2.28). 

 

 
Rys. 2.28. Rozkład zawartości azotu w warstwie azotowanej stali Nanoflex® azotowanej ga-

zowo w atmosferze amoniaku o różnym potencjale azotowym KN, w temperaturze 
425°C; GDOES [104] 

 
Tłumaczone to jest lokalną kinetyką transportu azotu. Ilość azotu zgromadzonego w obszarze 
powierzchniowym jest wypadkową strumienia azotu z atmosfery azotującej i strumienia azotu 
odprowadzanego w głąb materiału azotowanego. Ten pierwszy jest wprost proporcjonalny do 
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zawartości azotu będącej efektem dysocjacji amoniaku w warunkach metastabilnej równowagi, 
ten drugi natomiast maleje w przybliżeniu parabolicznie w czasie w wyniku dyfuzji azotu do 
warstwy wierzchniej. W efekcie stężenie powierzchniowe azotu wzrasta. Gdy przekroczy ono 
granicę rozpuszczalności azotu w „poszerzonym ferrycie”, zaistnieją warunki do powstania 
fazy SN. Sprzyja temu obecność w materiale podłoża austenitu szczątkowego, co często ma 
miejsce w chromowo-niklowej stali utwardzanej wydzieleniowo. 

Pierwszy raz obecność fazy SN w azotowanej ferrytycznej stali utwardzanej wydziele-

niowo stwierdzili Leyland i wsp. [141], sugerując również jej tworzenie w obszarze podpo-

wierzchniowym. Pojawianie się tej fazy potwierdzili także inni badacze [66, 93]. Szczegółowe 

badania metodą transmisyjnej mikroskopii elektronowej, prowadzone przez Donga i wsp. 

[93], potwierdziły współobecność „poszerzonego ferrytu” i fazy SN w warstwie azotowanej 

plazmowo stali 17-4PH w temperaturze poniżej 420°C. Nie stwierdzili oni jednak strefowej 

budowy warstwy. Obecność fazy SN ściśle skorelowali z wydzieleniami austenitu szczątko-

wego występującego w materiale podłoża (rys. 2.29). Autorzy zastrzegają się jednak, że ob-

serwowane różnice w morfologii warstw mogą być efektem stosowania różnych technik azo-

towania. Wzrost temperatury azotowania powyżej 420°C powodował wydzielanie si ę azot-

ków żelaza γ’ i azotków chromu CrN. 
 

 
Rys. 2.29a). Mikrostruktura warstwy azotowanej stali utwardzanej wydzieleniowo 17-4PH BF 

TEM; b) dyfrakcja elektronowa z tego obszaru [93] 

a) 

b) 
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Obecność fazy SN w warstwach azotowanych stali martenzytycznej chromowo-

-niklowej (CA-6NM) po obróbce plazmowej stwierdzili również Allenstein i wsp. [7]. Zaskaku-

jące jest, iż w prowadzonych przez nich badaniach z użyciem dwóch atmosfer o bardzo 

zróżnicowanej zawartości azotu i wodoru (5%N2 + 95% H2 i 90% N2 +10% H2) obecność fazy 

SN stwierdzono w warstwach uzyskanych w atmosferze o mniejszej zawartości azotu. Pozo-

staje to w sprzeczności z teorią Frandsena i wsp. [104], którzy wysoki potencjał azotowy 

wskazują jako czynnik krytyczny dla wystąpienia tej przemiany. Natomiast obserwacja ta jest 

zgodna z badaniami własnymi autorki dotyczącymi wpływu wodoru na zdolność do aktywacji 

powierzchni i na zwiększenia transportu masy na granicy podłoże-atmosfera [17]. 

Badania własne dotyczące azotowania stali utwardzanej wydzieleniowo nie potwierdzi-

ły strefowej budowy warstwy azotowanej, jak to sugerowali Leyland i wsp. [141]. Stwierdzono, 

że stan wyjściowy materiału poddanego azotowaniu w istotny sposób wpływał na kształtowa-

nie ostatecznego składu fazowego warstwy azotowanej. Kochmański [131] w badaniach nad 

obrobioną cieplnie stalą 17-4PH wyróżnił pojawianie się trzech typów mikrostruktur w zależ-

ności od parametrów obróbki (rys. 2.30). Nie stwierdził natomiast obecności fazy SN. 

 

a) 

 
b) 

 
Rys. 2.30. Typy mikrostruktur azotowanej stali 17-4PH: a) potencjał ε, TA <440°C; b) potencjał γ’, 

TA = 470–530°C; [131] 
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c) 

 
Rys. 2.30. Typy mikrostruktur azotowanej stali 17-4PH: c) potencjał ε, TA = 500−580°C; [131] 
 

Badania dwóch gatunków stali utwardzanej wydzieleniowo typu Nanofleks® i 17-4PH, 

w których przed obróbką cieplno-chemiczną znajdowały się znaczne ilości austenitu szcząt-

kowego, wykazały tworzenie się po procesie azotowania znacznych ilości fazy SN (rys. 2.31). 

 

 
Rys. 2.31. Dyfraktogramy warstw azotowanych stali utwardzanej wydzieleniowo: a) Nano-

flex®; b) 17-4PH w zależności od temperatury obróbki; 100% NH3, 4 h [37] 

 
 
2.2.4. Kinetyka wzrostu warstw azotowanych 

 

Zagadnienie kinetyki wzrostu warstw azotowanych jonowo na stali martenzytycznej 

i ferrytycznej jest bardzo mało udokumentowane w literaturze tego przedmiotu. Brak przede 

wszystkim systematycznych studiów z tego zakresu. Porównanie częściowych wyników ba-

dań szybkości wzrostu warstw uzyskanych przez różnych badaczy jest utrudnione ze wzglę-

du na stosowanie różnych metod azotowania. Jak wykazują badania nad azotowaniem stali 

austenitycznej, zwłaszcza podczas azotowania w plazmie, kinetyka wzrostu warstwy może 

być silnie zdeterminowana przez różnorodne parametry procesu [17]. Kim i wsp. [129] badali 
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wzrost warstw na stali martenzytycznej podczas azotowania jonowego w zakresie tempera-

tury 350–450°C. Na podstawie otrzymanych wyników wy znaczyli energię aktywacji procesu 

dyfuzji (rys. 2.32). W badanym zakresie wynosiła ona 33,43 kJ/mol. Autorzy porównali ją do 

wyniku uzyskanego dla stali austenitycznej azotowanej w identycznych warunkach, dla której 

energia aktywacji wynosiła 71,1 kJ/mol (17 kcal/mol) [101], co sugeruje szybszy wzrost war-

stwy azotowanej stali martenzytycznej. Znacznie wyższą energię aktywacji uzyskali Pinedoa 

i Monteiro [174] dla zakresu temperatury 480–560°C podczas azotowania tego samego ga-

tunku stali martenzytycznej. Otrzymana wartość (125 kJ/mol) czterokrotnie przewyższała 

wynik uzyskany przez Kima i wsp. [129] – rys. 2.32. Autorzy twierdzą, że w zakresie bada-

nym przez Kima i wsp. dominuje dyfuzja objętościowa azotu przez ziarna, natomiast w ich 

badaniach, prowadzonych w wyższej temperaturze, dominującym mechanizmem jest dyfuzja 

reakcyjna związana z wydzielaniem azotków na przesuwającym się froncie dyfuzji, co spo-

walnia proces i zwiększa energię aktywacji. Twierdzą także, że wzrost warstwy jest również 

zdeterminowany dyfuzją odrdzeniową chromu, niezbędnego do budowy tworzących się azot-

ków. Ta ostania hipoteza nie została jednak przez nich w żaden sposób poparta wynikami 

badań. 
 

 
Rys. 2.32. Grubość warstwy azotowanej stali martenzytycznej w funkcji temperatury azoto-

wania, opracowane na podstawie [129] – koła i [174] – kwadraty 

 

Z badań własnych wynika, że szybkość wzrostu warstw azotowanych stali ferrytycz-

nej jest znacznie większa niż austenitycznej (rys. 2.33), zwłaszcza w temperaturze poniżej 

450°C. Zgodnie z badaniami dotycz ącymi kinetyki wzrostu warstw na stali austenitycznej ok. 

temperatury 430°C nast ępuje zmiana energii aktywacji spowodowana najprawdopodobniej 

wydzielaniem azotków chromu, które zachodzi powyżej tej temperatury. Towarzysząca temu 

zmiana mechanizmu dyfuzji z objętościowej na dyfuzję po granicach ziaren może być przy-

czyną tak znacznego zwiększenia szybkości wzrostu warstw [17]. Brak jest danych dotyczą-

cych takiego zjawiska w azotowanej stali ferrytycznej lub martenzytycznej. Można jednak 

zauważyć, że powyżej 450°C nast ępuje gwałtowny przyrost grubości warstwy (rys. 2.33). 
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Rys. 2.33. Grubość warstw azotowanej stali ferrytycznej o różnej zawartości chromu i stali 

austenitycznej w funkcji temperatury azotowania 

 

W prowadzonych badaniach własnych nie stwierdzono jednoznacznej zależności ki-

netyki azotowania od zawartości chromu w stali (rys. 2.33). Wpływ chromu na szybkość azo-

towania w temperaturze 500°C badali Alves i wsp. [8 ]. Stwierdzili paraboliczny wzrost grubo-

ści warstwy azotowanej, typowy dla procesów kontrolowanych dyfuzją. Wykazali ponadto, że 

szybkość wzrostu warstwy maleje z zawartością chromu w stali (rys. 2.34). 
 

 
Rys. 2.34. Grubość warstw azotowanych stali ferrytycznej uzyskanych w różnej temperaturze 

obróbki w zależności od zawartości chromu w stopie [8] 

 

Kinetyka wzrostu warstw azotowanych na stali chromowo-niklowej utwardzanej wy-

dzieleniowo jest zagadnieniem jeszcze bardziej złożonym i mniej zbadanym. Szczegółowe 

badania wpływu obróbki cieplnej na kinetykę azotowania stali 17-4PH prowadził Kochmański 

[131, 136]. Stwierdził, że procesy wydzieleniowe zachodzące podczas obróbki cieplnej stali 

mają istotny wpływ na szybkość wzrostu warstw. Zwiększenie szybkości azotowania obser-

wowano ze wzrostem temperatury starzenia z maksimum przypadającym w temperaturze 

600°C. Dla temperatury starzenia 800°C ponownie jes t obserwowany niewielki spadek szyb-

kości azotowania. Sugeruje się, że jest to spowodowane obecnością w strukturze stali au-

stenitu wtórnego [119]. Natomiast brak jest wyjaśnienia, dlaczego stale przesycane i we 

wczesnych stadiach starzenia azotują się z mniejszymi prędkościami. Jedna z hipotez zakła-

da, że miedź rozpuszczona w roztworze stałym, mająca mniejszy od żelaza promień atomo-
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wy, powoduje kontrakcję sieci krystalicznej, co prowadzi do zmniejszenia luk międzywęzło-

wych, a w efekcie do zmniejszenia współczynnika dyfuzji. Wydzielenie miedzi z roztworu 

powoduje likwidację kontrakcji sieci, a ponadto powstają granice międzyfazowe osnowa mar-

tenzytyczna-wydzielenie, które są drogami łatwej dyfuzji. Potwierdzeniem tego faktu byłoby 

maksimum szybkości azotowania mierzone w stali uprzednio starzonej w temperaturze 

600°C, kiedy wydzielenia umacniaj ące stal straciły koherencję z siecią martenzytu. Wpływ 

temperatury starzenia maleje z wydłużaniem czasu azotowania (rys. 2.35a). Natomiast 

wpływ obróbki cieplnej jest znacznie bardziej widoczny w stali azotowanej w niższej tempera-

turze (rys. 2.35b). Może to wynikać z faktu, iż powyżej temperatury 420°C nast ępuje intensy-

fikacja procesu wydzielania azotków. Tym samym znaczenie dyfuzji po granicach martenzyt-

wydzielenia miedzi maleje wobec wzrastającej całkowitej powierzchni międzyfazowych gra-

nic ziaren. 
 
a) b) 

  

Rys. 2.35. Wpływ temperatury starzenia i parametrów azotowania na grubość warstwy azo-
towanej stali 17-4PH: a) wpływ czasu azotowania w temperaturze 500°C; b) wpływ 
temperatury azotowania, TA = 6 h [136] 

 

Wpływ wydzieleń azotkowych na przyspieszenie wzrostu warstwy obserwowano rów-

nież w badaniach własnych procesu azotowania stali utwardzanej wydzieleniowo, typu Nano-

flex®. Na rysunku 2.36 przedstawiono wpływ temperatury i atmosfery na grubość warstw 

azotowanych tej stali. 

 

 
Rys. 2.36. Kinetyka azotowania utwardzanej wydzieleniowo stali Nanoflex® w zależności od: 

a) temperatury obróbki; b) atmosfery azotującej [132] 
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Można zauważyć przyspieszenie wzrostu warstwy w temperaturze 475°C w porównaniu 

z obróbką prowadzoną w niższej temperaturze (rys. 2.36a), które nasila się z wydłużeniem 

czasu obróbki. Podobny efekt przyspieszenia obserwuje się przy zwiększeniu potencjału 

azotowego atmosfery azotującej (rys. 2.36b). Zwiększenie szybkości azotowania ma miejsce 

w warstwach, w których dochodzi do intensywnego wydzielania azotków, obserwowanego 

zarówno metodą dyfrakcji rentgenowskiej [132], jak i w badaniach mikrostrukturalnych 

warstw. Na rysunku 2.37 pokazano przekroje poprzeczne warstw azotowanych stali Nano-

flex® uzyskanych przy różnych warunkach procesu. Strefa zdominowana przez azotki (tra-

wiąca się na ciemno) jest najgrubsza w warstwach o największej szybkości wzrostu. 

 
Rys. 2.37. Mikrostruktura warstw azotowanych utwardzanej wydzieleniowo stali Nanoflex®, 

uzyskanych przy różnych parametrach procesu: a) TA = 450°C, t A = 2 h, 100% NH3; 
b) TA = 450°C, t A = 8 h, 100% NH3; c) TA = 475°C, t A = 2 h, 100% NH3; d) TA = 475°C, 
tA = 8 h, 100% NH3; e) TA = 475°C, t A = 2 h, 50% NH3; f) TA = 475°C, t A = 8 h, 50% 
NH3 [132] 

 

 
2.2.5. Właściwo ści warstw azotowanych 

 

Proces azotowania w każdym przypadku prowadzi do znacznego zwiększenia twar-

dości stali zarówno ferrytycznej, jak i martenzytycznej. Uzyskane warstwy osiągają zazwy-

czaj twardość powyżej 1000 HV [8, 81, 82, 129, 150, 186]. Często obserwowaną zależnością 

jest obniżenie twardości stref, w których dochodzi do wydzielania azotków (rys. 2.38). Podwyż-

szona temperatura obróbki może prowadzić do znacznego (nawet o 400 HV) lokalnego obni-

żenia twardości w obszarze przypowierzchniowym [8, 82], co jest tłumaczone pogrubieniem 

wydzieleń azotkowych w tym obszarze oraz utratą koherencji z osnową martenzytyczną. 
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Rys. 2.38. Rozkład twardości na przekroju poprzecznym warstw azotowanych stali martenzy-

tycznej uzyskanych w różnej temperaturze [186] 

 

Dla stali utwardzanej wydzieleniowo z technologicznego punktu widzenia bardzo 

ważna jest możliwość realizacji obróbki powierzchniowej wraz z obróbką cieplną w jednym 

procesie. Taką możliwość wykazali Frandsen i wsp. [104] na przykładzie azotowanej gazowo 

stali Nanoflex® (rys. 2.39). Poza znacznym podwyższeniem twardości w obszarze po-

wierzchniowym nastąpiło podwyższenie twardości w materiale podłoża do ponad 800 HV. 

 

 
Rys. 2.39. Rozkład twardości na przekroju poprzecznym warstw wierzchnich azotowanej 

utwardzanej wydzieleniowo stali Nanoflex®, uzyskanych po różnych czasach ob-
róbki w temperaturze 425°C [104] 

 

Azotowanie poprawia również odporność na zużycie przez tarcie [81, 131, 150, 157] 

oraz odporność na zużycie erozyjne [98, 131] i zmęczeniowe [6]. Jednakże istotą obróbki 

niskotemperaturowej stali ferrytycznej i martenzytycznej jest podwyższenie twardości i od-

porności na zużycie tribologiczne bez obniżenia odporności korozyjnej. Ten ostatni warunek 

jest szczególnie istotny ze względu na zastosowanie tych gatunków stali. Corengia i wsp. 

[82] stwierdzili wyraźną poprawę odporności korozyjnej azotowanej stali AISI410, gdy proces 

prowadzono w temperaturze 350°C. Warstwy wytworzone  w takich warunkach zbudowane 

były tylko z „poszerzonego ferrytu”. Warstwa azotowana w 400°C, mimo i ż zawierała znacz-

ne ilości azotków żelaza i chromu, wykazywała porównywalną odporność korozyjną do nie-
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obrobionej stali martenzytycznej. Wyraźne pogorszenie odporności korozyjnej uzyskano po 

azotowaniu w 500°C. 

Li i Bell [142] obserwowali poprawę odporności korozyjnej azotowanej plazmowo stali 

martenzytycznej azotowanej w temperaturze 420–500°C  zarówno w roztworze 3,5% NaCl 

(rys. 2.40a), jak i w 1% HCl (rys. 2.40b), pomimo iż w warstwach azotowanych w temperatu-

rze 460 i 500°C stwierdzono obecno ść znacznej ilości azotków żelaza i chromu. Właśnie 

obecności azotków ε i γ’ autorzy publikacji przypisują tak dobrą odporność korozyjną warstw. 

Uważają, że z punktu widzenia odporności korozyjnej dopiero wydzielenie azotków chromu 

CrN wpływa negatywnie na odporność korozyjną azotowanej stali martenzytycznej. Podobne 

wyjaśnienie przedstawiono w pracy [45]. 
 

a) b) 

  
Rys. 2.40a). Krzywe polaryzacyjne warstw azotowanych stali martenzytycznej, uzyskanych 

w różnej temperaturze obróbki, 3,5% NaCl; b) szybkość korozji warstw azotowa-
nych uzyskanych w różnej temperaturze obróbki podczas badania w zanurzeniu 
w 1% roztworze HCl [142] 

 

Pogorszenie odporności korozyjnej po azotowaniu w temperaturze 360°C dw óch stali 

martenzytycznych o zawartości 17%mas. Cr obserwowali natomiast inni badacze [66]. Jako 

główną przyczynę pogorszenia odporności korozyjnej autorzy wskazują wysoką zawartość 

węgla w tych gatunkach stali (ok. 1%) i wydzielanie węglików chromu w warunkach obróbki 

powierzchniowej. Prowadzili oni równocześnie badania porównawcze ze stalą utwardzaną 

wydzieleniowo Corrax®, która po procesie azotowania zachowała odporność korozyjną po-

równywalną z materiałem podłoża. Bardzo dobrą odporność korozyjną tej stali po azotowaniu 

potwierdziły również badania w komorze solnej. Dobrą odporność korozyjną utwardzanej wy-

dzieleniowo stali 17-4 PH podczas gazowego azotowania w temperaturze 410°C obserwował 

również Kochmański [131]. Natomiast wzrost temperatury obróbki i wydzielenia azotkowe 

w warstwie wpłynęły negatywnie na zachowanie korozyjne badanej stali. 

 

 
2.3. Azotowanie niskotemperaturowe stali dupleks 

 

Stal dupleks należy do grupy stali odpornych na korozję i cechuje ją struktura dwufa-

zowa, ferrytyczno-austenityczna. Stal ta łączy zalety stali austenitycznej i ferrytycznej, cha-

rakteryzując się bardzo dobrą odpornością korozyjną i dobrymi właściwościami mechanicz-
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nymi. Jednakże tak jak inne stale z grupy stali odpornych na korozję ma niską odporność na 

zużycie przez tarcie. Dlatego proces azotowania niskotemperaturowego również w przypad-

ku tej stali stanowi interesującą drogę poprawy jej twardości powierzchniowej i odporności na 

zużycie tribologiczne. Oczywiście tak jak w przypadku innych stali odpornych na korozję 

istotnym aspektem obróbki jest zachowanie dobrej odporności korozyjnej. 

 

2.3.1. Mikrostruktura i budowa fazowa warstw azotow anych stali dupleks 
 

Wiedza prezentowana w literaturze poświęconej obróbce niskotemperaturowej stali 

dupleks jest bardzo ograniczona. Pierwsze doniesienia w tym zakresie przedstawił Menthe 

i wsp. [161]. Badali oni proces konstytuowania warstwy azotowanej podczas obróbki pla-

zmowej. Na podstawie badań dyfrakcyjnych przedstawili hipotezę, że tworząca się warstwa 

wierzchnia w całości zbudowana jest z fazy SN, tzn., że tworzy się ona zarówno 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], prezentują tę samą hipotezę dotyczą-

cą składu fazowego warstwy tworzącej się na ferrycie. Zgodnie z wyjaśnieniami przedsta-

wianymi w literaturze przyczyną tworzenia się fazy SN na ferrycie jest obecność niklu także 

w tej fazie. Średnia zawartość niklu w stali dupleks wynosi 4–7%mas., natomiast zawartość 

niklu w ferrycie wynosi ok. 4%mas. Nikiel jest pierwiastkiem stabilizującym austenit, podob-

nie jak azot. Dlatego w warunkach azotowania niskotemperaturowego dochodzi do przemia-

ny ferrytu w austenit i tworzenia fazy SN również na ziarnach ferrytu. Jednakże w żadnej pu-

blikacji nie przedstawiono bezpośredniego dowodu tworzenia tej fazy na ferrycie. Podstawą 

hipotezy były przede wszystkim badania dyfrakcyjne, podczas których identyfikowano reflek-

sy tylko od fazy SN (rys. 2.41). Jeżeli jednak przyjrzeć się tej dyfrakcji, można zauważyć, że 

pomiędzy refleksem fazy SN pochodzącym od płaszczyzn (111) i (200) widoczny jest dodat-

kowy szeroki refleks (oznaczony gwiazdką na rys. 2.41), którego położenie jest przesunięte 

w porównaniu z refleksem od ferrytu w lewo. Jego położenie i kształt odpowiada refleksom 

od „poszerzonego ferrytu” identyfikowanego w azotowanej stali ferrytycznej. 
 

 
Rys. 2.41. Dyfraktogramy stali dupleks i warstwy azotowanej tej stali; TA = 450°C, XRD, K αCu 

[161] 
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Prowadzone badania własne [54, 55] wskazywały na różnice w składzie fazowym 

warstwy azotowanej tworzącej się na austenicie i ferrycie (rys. 2.42). Badania przeprowa-

dzone metodą dyfrakcji elektronów wstecznie rozproszonych wykazały, że część warstwy 

wytworzona na ziarnach austenitu jest dobrze identyfikowalna przy dopasowywaniu struktury 

typu A1. Takie zachowanie jest typowe dla fazy SN wytworzonej na stali austenitycznej [17, 

115]. Natomiast część warstwy wytworzonej na ferrycie nie jest identyfikowalna ani przy do-

pasowaniu struktury typu A1, ani A2. Taka obserwacja pozwoliła na sformułowanie hipotezy, 

że warstwa wytworzona na ferrycie ma inną budowę niż wytworzona na ziarnach austenitu. 

 

 
Rys. 2.42. Przekrój 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 jakościowy” warstwy; TA = 450°C [54] 

 

Badania prowadzone przez Bielawskiego [48] wykazały jednoznacznie, że na ziar-

nach ferrytu dochodzi do tworzenia fazy „poszerzonego ferrytu” (rys. 2.43). Powstaje on za-

równo w atmosferze zawierającej 50, jak i 100% amoniaku, a więc w warunkach maksymal-

nego nasycenia azotem, co nie pokrywa się z obserwacjami Christiansena i wsp. [75]. 

Różnice w składzie fazowym obszarów warstwy azotowanej wytworzonej na ziarnach 

ferrytu i austenitu przekładają się również na różnice we wzroście warstwy. Larisch i wsp. 

[139] zwrócili uwagę na nierównomierność grubości warstwy wytworzonej na ziarnach ferrytu 

i austenitu. Szczegółowiej zagadnienie to badał Kliauga [130], który stwierdził występowanie 

charakterystycznego łukowatego kształtu warstwy na ziarnach austenitu. Z badań Bielawskie-

go i wsp. [48, 53] wynika, że warstwa, która tworzy się na austenicie, jest wyraźnie cieńsza od 

warstwy tworzącej się na ziarnach ferrytu (rys. 2.44). Zróżnicowanie grubości na ziarnach au-

stenitu i ferrytu tłumaczy się różnicą współczynników dyfuzji azotu w austenicie i ferrycie. Łu-

kowaty kształt warstwy na austenicie jest efektem dyfuzji azotu od strony ferrytu bądź od gra-

nicy ziarna. 
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Rys. 2.43. Mikrostruktura WW azotowanej stali dupleks i dyfrakcje elektronowe uzyskane 

z różnych stref warstwy na ziarnie ferrytu; TA = 400°C, atmosfera 100% NH 3 [48] 

 
   a)         b) 

 
Rys. 2.44a). Mikrostruktura warstwy azotowanej stali dupleks; b) schemat warstwy azotowanej 

tworzącej się na ziarnach ferrytu i austenitu [48] 

 

Różnice we wzroście warstwy na ziarnach austenitu i ferrytu są szczególnie widoczne 

przy cieńszych warstwach azotowanych. Wytworzenie grubszych warstw powoduje dyfuzję 

przez kilka ziaren obu faz, co prowadzi do zniwelowania różnic w średniej grubości warstwy. 

Jednak otrzymywanie grubszych warstw w przypadku stali dupleks jest ograniczone w taki 

sam sposób jak otrzymywanie grubych warstw na stali ferrytycznej czy austenitycznej. Wy-

dłużenie czasu obróbki, podwyższenie temperatury czy zwiększenie potencjału azotowego 

atmosfery obróbczej prowadzi do intensywnego wydzielania azotków, a to przyczynia się do 

obniżenia odporności korozyjnej. Kinetyka wzrostu warstw zależy również od podstawowych 

parametrów obróbki (rys. 2.45). Silniejszy wpływ na szybkość wzrostu warstw ma temperatu-
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ra niż zawartość amoniaku w atmosferze [48]. Natomiast wpływ tego ostatniego nasila się ze 

wzrostem temperatury. Szczególne przyspieszenie wzrostu azotowanych warstw wierzch-

nich następuje powyżej temperatury 450°C. Podobny efekt obserwuje si ę przy azotowaniu 

stali austenitycznej [17]. Zakres ten odpowiada temperaturze, w której rozpoczyna się inten-

syfikacja wydzielania azotków. Efekt ten może być wynikiem przyspieszenia procesów dyfu-

zji po granicach tworzących się wydzieleń. 

 

 
Rys. 2.45. Kinetyka wzrostu WW azotowanej stali dupleks w zależności od parametrów pro-

cesu; tA: 1 – 3 h, 2 – 7,5 h, 3 – 12 h [48] 

 

Kształtowanie mikrostruktury warstwy azotowanej stali dupleks bardzo silnie zdeter-

minowane jest przez jej wielofazową budowę. Poza faktem, że na ziarnach ferrytu i ziarnach 

austenitu tworzą się dwie różne fazy („poszerzony ferryt” i SN), uwagę zwraca różna stabil-

ność termiczna tych faz. Objawia się to różnicami w temperaturze wydzielania azotków w 

obszarach warstwy utworzonych na ferrycie i na austenicie. Badania prowadzone przez Bie-

lawskiego i Baranowską [49] wykazały, że zarówno temperatura, jak i potencjał azotowy 

wpływają na zróżnicowanie w budowie obszarów tworzących się na austenicie i ferrycie, tak-

że pod względem skłonności do wydzieleń azotkowych. Objawiało się to zróżnicowaniem 

w odporności na trawienie (rys. 2.46). 
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Rys. 2.46. Mikrostruktura WW azotowanej stali dupleks, uzyskanych w różnych warunkach 

obróbki powierzchniowej; TA – 475°C, odczynnik trawi ący: aqua regia [49] 
 

Na podstawie prowadzonych badań nad składem fazowym azotowanej stali dupleks 

Bielawski [48] zaproponował cztery podstawowe typy mikrostruktur tworzących się podczas 

obróbki cieplno-chemicznej (rys. 2.47). 

 

 
Rys. 2.47. Schemat WW azotowanej stali dupleks tworzących się podczas azotowania gazo-

wego w zależności od parametrów obróbki; opis w tekście [48] 
 

Na tworzenie określonego typu mikrostruktury wpływają temperatura procesu i atmos-

fera azotująca oraz, w mniejszym stopniu, czas obróbki. W niskiej temperaturze (ok. 400°C) 

dominuje mikrostruktura typu I, a warstwa zbudowana jest z fazy SN na ziarnach austenitu 

oraz „poszerzonego ferrytu” na ziarnach ferrytu. Wzrost temperatury oraz zawartości amo-

niaku powoduje zwiększone wydzielanie azotków w pierwszej kolejności w części warstwy 

wytworzonej na ziarnach ferrytu. Podstawowym azotkiem pojawiającym się w tym obszarze 

podczas azotowania poniżej 500°C jest azotek chromu CrN – mikrostruktura ty pu II. Dalszy 

wzrost temperatury i zawartości amoniaku prowadzi do wydzielania w górnej części warstwy 
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azotków chromu w efekcie rozkładu fazy SN – mikrostruktura typu III. Warstwy wytworzone 

powyżej 500°C s ą zdominowane przez wydzielenia azotków chromu CrN i Cr2N oraz azotku 

żelaza Fe4N – mikrostruktura typu IV. W tych warstwach można zidentyfikować, w zależności 

od zawartości amoniaku w atmosferze azotującej, mniejsze lub większe ilości fazy SN, ale 

o małej zawartości azotu. Ilość fazy SN maleje ze wzrostem temperatury obróbki. 

 

2.3.2. Właściwo ści warstw azotowanych stali dupleks 
 

Tworzenie wielofazowej mikrostruktury warstwy azotowanej jest bardzo ważne 

z punktu widzenia wykorzystania stali dupleks w warunkach zużycia tribologicznego w śro-

dowisku korozyjnym. Tworzenie różnych faz może w istotny sposób wpływać na ich odpor-

ność korozyjną. Badania prowadzone przez Bielawskiego i Baranowską [56] wskazują na 

zróżnicowane zachowanie korozyjne azotowanej stali dupleks w zależności od warunków, 

w jakich została wytworzona warstwa azotowana. Obrazy zmian na powierzchni (rys. 2.48) 

pokrywają się z typami mikrostruktur tworzących się podczas azotowania stali dupleks 

(rys. 2.47). 

Podobne obserwacje dotyczą zachowania tribokorozyjnego. Zgodnie z badaniami 

Bielawskiego i Baranowskiej [51] w warunkach badania tribokorozyjnego z polaryzacją i bez 

największy udział zużycia korozyjnego w całkowitym zużyciu obserwuje się w warstwach 

azotowanych wykazujących największe zróżnicowanie składu fazowego w mikroobszarach 

(rys. 2.49). 

 
a)  b)  

  
c)  d)  

  
Rys. 2.48. Powierzchnia WW azotowanej stali dupleks po potencjodynamicznych badaniach koro-

zyjnych w 3% NaCl, parametry procesu azotowania: a) 50% NH3, TA = 400°C; b) 100% 
NH3, TA = 400°C; c) 50% NH 3, TA = 450°C; d) 100% NH 3, TA = 450°C; [48, 56] 
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e)  f)  

  
Rys. 2.48. Powierzchnia WW azotowanej stali dupleks po potencjodynamicznych badaniach 

korozyjnych w 3% NaCl, parametry procesu azotowania: e) 50% NH3, TA = 500°C; 
f) 100% NH3, TA = 500°C [48, 56] 

 
Rys. 2.49. Szybkość zużycia tribokorozyjnego w warunkach z polaryzacją i bez polaryzacji 

WW azotowanej stali dupleks uzyskanych przy różnych parametrach procesu: 
a − 400°C; b – 450°C; c – 500°C; A – 50% NH 3; B – 100% NH3; tA = 3 h; [51] 

 
Twardość azotowanej WW zależy od temperatury i składu atmosfery azotującej. 

Wzrost temperatury oraz zawartości amoniaku prowadzi do zwiększenia twardości warstwy. 
Składają się na to wzrost udziału azotków w warstwie, jak i wzrost zawartości azotu w obu 
fazach, tj. fazie SN i „poszerzonym ferrycie”. Z prowadzonych badań wynika również, że 
twardość warstwy w małym stopniu zależy od struktury podłoża – rys. 2.50. 

 
a) b) 

 
Rys. 2.50. Rozkład twardości na przekroju WW azotowanej stali dupleks w zależności od rodza-

ju podłoża, na którym została ukonstytuowana warstwa: a) TA = 400°C, 85% NH 3, 
tA = 5 h, b) TA = 475°C, 60% NH 3, tA = 7,5 h [49] 
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c)  

 

 
 
 
 

Rys. 2.50. Rozkład twardości na przekroju 
WW azotowanej stali dupleks 
w zależności od rodzaju podłoża, 
na którym została ukonstytuowa-
na warstwa: c) TA = 520°C, 35% 
NH3, tA = 5 h, [49] 

 

Azotowanie niskotemperaturowe stali dupleks jest procesem bardzo złożonym 

z punktu widzenia konstytuowania się warstwy azotowanej ze względu na dwufazową budo-

wę tej stali. Wpływa ona z jednej strony na szybkość narastania warstw, różną na ferrycie 

i austenicie, z drugiej natomiast na skład fazowy otrzymanych warstw. Oba te czynniki są 

istotne z punktu widzenia wykorzystania azotowanej stali dupleks w warunkach tribokorozyj-

nych. Kształtowanie warstw azotowanych z jednej strony jest zdeterminowane koniecznością 

ograniczenia wydzielania się azotków chromu obniżających odporność korozyjną, co realizu-

je się przez obniżanie temperatury i zmniejszanie zawartości amoniaku. Z drugiej strony na-

tomiast wymagania co do grubości warstwy skłaniają do zwiększania szybkości wzrostu war-

stwy przez zwiększanie tych dwóch parametrów. Dobór warunków procesu stanowi więc 

kompromis między tymi wymaganiami. Niemniej jednak możliwe jest uzyskanie w efekcie 

obróbki niskotemperaturowej warstw kilkukrotnie poprawiających jej odporność na zużycie 

tribokorozyjne [48]. 
 
 
2.4. Azotowanie spiekanej stali odpornej na korozj ę 

 
Materiały spiekane stanowią jedną z istotnych grup materiałów konstrukcyjnych, któ-

rych rola wciąż wzrasta. Podstawowym problemem związanym z obróbką powierzchniową 
spieków jest ich porowatość. Stosowanie obróbki gazowej lub cieczowej powoduje penetra-
cję medium w głąb otwartych porów, prowadząc do niekontrolowanego i nadmiernego wzro-
stu warstwy, a tym samym zwiększając kruchość obrabianych elementów. Dodatkowo w pro-
cesach prowadzonych w cieczach dochodzi do gromadzenia soli pochodzących z kąpieli ob-
róbkowej, które mogą nasilać występowanie zjawisk korozyjnych. Stosowanie takich technik 
obróbki wymaga spieków o niskiej porowatości (znacznie poniżej 10%) [10] albo zastosowania 
wstępnych obróbek zamykających pory [193]. Stal odporna na korozję, na skutek niskiej ści-
śliwości podczas prasowania, pozwala na uzyskanie spieków o przeciętnej porowatości na 
poziomie 15%. Dlatego nieliczne prace z zakresu azotowania czy nawęglania stali odpornej na 
korozję prezentują przede wszystkim wyniki dotyczące stosowania obróbki plazmowej. 

Obróbka plazmowa jest technologią, która umożliwia formowanie warstw w sposób 

kontrolowany tylko od powierzchni, tak jak to ma miejsce w materiałach litych. Wyniki badań 
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przedstawione w literaturze wskazują na możliwość otrzymywania równomiernych warstw 

azotowanych na odpornej na korozję stali austenitycznej [10, 62, 193], ferrytycznej [10, 194] 

i martenzytycznej [10, 62]. Procesy te jednak prowadzone były w temperaturze 500°C, co 

jest dość wysoką temperaturą jak na „niskotemperaturowe” azotowanie, zwłaszcza w warun-

kach obróbki plazmowej. Dlatego w otrzymanych warstwach obserwowano oprócz fazy SN 

także znaczne ilości azotków. Wpływało to niewątpliwie na pogorszenie odporności korozyj-

nej warstw, co objawiało się m.in. ich zwiększoną podatnością na trawienie (rys. 2.51). Brak 

jest w literaturze danych na temat właściwości eksploatacyjnych takich warstw azotowanych. 

Przedstawione prace skupiają się przede wszystkim na aspektach mikrostrukturalnych. 
 
a)    b)    c) 

 
Rys. 2.51. Mikrosktruktura WW azotowanej spiekanej stali odpornej na korozję: a) stal auste-

nityczna; b) stal martenzytyczna; c) stal ferrytyczna; TA = 500°C, t A = 8 h [10] 

 

Warstwy azotowane wytworzone na spiekanej stali austenitycznej w temperaturze 

500°C zbudowane s ą z fazy SN oraz azotków chromu i żelaza (rys. 2.52a), natomiast wytwo-

rzone na spiekanej stali martenzytycznej czy ferrytycznej azotowanej w tych samych warun-

kach zbudowane są tylko z azotków chromu i żelaza (rys. 2.52b, c). Autorzy [10] nie identyfi-

kują obecności „poszerzonego ferrytu”, stwierdzają natomiast obecność refleksów dyfrakcyj-

nych ferrytu, które przypisuje się wpływowi podłoża. Jednakże grubość otrzymanych warstw 

wynosiła ok. 60 µm, co wyklucza możliwość rejestracji podłoża w badaniach dyfrakcyjnych. 

Bardziej prawdopodobne wydaje się powstawanie ferrytu z „poszerzonego ferrytu” w efekcie 

jego rozpadu z wydzielaniem azotków, co obserwowano w azotowanych stalach ferrytycz-

nych w temperaturze 500°C. Otrzymane warstwy cechow ała wysoka twardość, znacznie 

powyżej 1000 HV – rys. 2.53 [10]. 
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a) b) 

  
c) 

 

 
 
 
 
 
 
 

Rys. 2.52. Dyfraktogramy WW azotowanej 
spiekanej stali odpornej na koro-
zję: a) stal austenityczna; b) stal 
martenzytyczna; c) stal ferrytycz-
na; TA = 500°C, t A = 4 h [10] 

 

 

a) b) 

  
Rys. 2.53. Rozkład twardości na przekroju porzecznym WW azotowanej spiekanej stali od-

pornej na korozję: a) stal austenityczna; b) stal martenzytyczna; TA = 500°C, t A = 4 h 
i 8 h [10] 

 

Bardzo dobre wyniki odporności korozyjnej spiekanej stali austenitycznej o porowato-

ści poniżej 10% przedstawili Sobiecki i wsp. [191]. Otrzymali oni w procesie prowadzonym 

w temperaturze 450°C warstwy azotowane o odporno ści korozyjnej lepszej od podłoża. War-

stwy te cechowała także bardzo dobra odporność na zużycie tribologiczne. Wytwarzanie 

warstw o kontrolowalnej grubości na spiekanej stali odpornej na korozję jest niewątpliwą za-

letą obróbek plazmowych. Jednakże warstwa azotowana wytworzona w takich warunkach 

ma inny skład fazowy niż podłoże, na którym została wytworzona. W pewnych warunkach 

środowisko korozyjne może penetrować do wnętrza porów. Różnica potencjałów elektro-

chemicznych pomiędzy warstwą i podłożem może być przyczyną przyspieszonego zużycia 
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korozyjnego. To zagrożenie nabiera szczególnego znaczenia w spiekanych stalach austeni-

tycznych o wysokiej porowatości wykorzystywanych jako łożyska lub w zastosowaniach bio-

medycznych [22]. 

Badania własne nad zagadnieniem azotowania gazowego spiekanej stali austeni-

tycznej wykazały możliwość otrzymania warstwy azotowanej również wewnątrz materiału 

porowatego – rys. 2.54 [22]. 
 

a)       b) 

 
Rys. 2.54. Mikrostruktura spiekanej stali austenitycznej azotowanej w TA = 500°C, 30% NH 3, 

tA = 4 h; a) mikrostruktura WW; b) obszar w głębi materiału [22] 
 

Warstwy azotowane w temperaturze powyżej 500°C, oprócz fazy S N, zbudowane były 

z azotków chromu CrN i żelaza Fe4N (rys. 2.55b). Obecności azotków nie stwierdzono 

w warstwach azotowanych w 500 i 450°C, które zbudow ane były tylko z fazy SN (rys. 2.55). 

Potwierdza to wcześniejsze obserwacje, że azotowanie gazowe można prowadzić w wyższej 

temperaturze niż plazmowe bez ryzyka wydzielania azotków. Wynika to przede wszystkim 

z dokładniejszej kontroli temperatury na powierzchni w procesie obróbki gazowej. 

 
Rys. 2.55. Dyfraktogramy WW azotowanej spiekanej stali austenitycznej uzyskane przy różnych 

parametrach procesu: a) 30% NH3; b) 50% NH3; c) 80% NH3; tA = 4 h; [22] 
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Warstwy wytworzone w temperaturze 450 i 500°C cecho wała mikrostruktura typowa 

dla azotowanej stali austenitycznej. Od powierzchni wytworzyła się warstwa zbudowana 

z magnetycznej fazy SN (rys. 2.56), pod którą znajdowała się niemagnetyczna podwarstwa 

zbudowana z fazy γN. Ta dwustrefowa budowa widoczna jest także w warstwie wytworzonej 

w głębi materiału, wokół porów. Obserwuje się tam jednak, że warstwa magnetyczna jest 

cieńsza od tej na powierzchni. Wynika to najprawdopodobniej z ograniczonego dopływu amo-

niaku do tych obszarów (rys. 2.56). Obecność stref niemagnetycznej i magnetycznej można 

również stwierdzić na dyfraktogramach (rys. 2.55b i 2.55c). Fazę γN, cechuje mniejsza zawar-

tość azotu – poniżej 10%at. [17], a co za tym idzie – mniejsza stała sieciowa (rys. 2.57). 
 

 
Rys. 2.56. Mikrostruktura WW azotowanej spiekanej stali austenitycznej; mikrofotografie ilustru-

ją rozmieszczenie strefy magnetycznej w otrzymanych warstwach: a) TA = 450°C, 
80% NH3; b) TA = 500°C, 50% NH 3 [22] 

 

 
Rys. 2.57. Stała sieciowa faz SN i  γN wyznaczona na podstawie badań dyfrakcyjnych warstw 

azotowanych uzyskanych przy różnych parametrach procesu [22] 

 

Wytworzone warstwy cechowała poprawa odporności na zużycie przez tarcie oraz 

nieco mniejszy współczynnik tarcia niż mierzony dla nieobrobionej spiekanej stali austeni-

tycznej (rys. 2.58) [12]. Można zauważyć, że współczynnik tarcia malał z temperaturą obrób-

ki i zawartością amoniaku. Podczas tarcia stali nieobrobionej oraz azotowanej w niskiej tem-

peraturze i przy małej zawartości amoniaku dominował mechanizm adhezyjny, a w pozosta-

łych warstwach ścierny, co znalazło odbicie we współczynniku tarcia [22]. 
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a)         b) 

 
Rys. 2.58. Charakterystyki tribologiczne warstw azotowanych spiekanej stali austenitycznej 

w zależności od parametrów obróbki: a) współczynnik tarcia; b) szybkość zużycia; 
1 – TA = 450°C, 2 – T A = 500°C, 3 – T A = 545°C [22] 

 

Z punktu widzenia praktycznego zastosowania spiekanej stali austenitycznej najważ-

niejszy jest wpływ procesu azotowania na jej odporność korozyjną. Z przyspieszonych badań 

potencjodynamicznych wynika, że warstwy otrzymane w temperaturze 450°C w atmosfer ze 

30% amoniaku wykazują odporność korozyjną zbliżoną do podłoża austenitycznego 

(rys. 2.59a) [22]. Pozostałe warstwy cechuje pogorszenie odporności korozyjnej tym więk-

sze, im wyższa była temperatura obróbki. 
 

a) b) 

  
c)  

 

 
 
 
Rys. 2.59. Krzywe potencjodynamiczne wy-

znaczone dla spiekanej stali austeni-
tycznej azotowanej przy różnych pa-
rametrach procesu: a) 30% NH3; b) 
50% NH3; c) 80% NH3 [22] 

 

 

Jeszcze mniej zbadanym obszarem jest azotowanie spiekanej stali ferrytycznej czy 

stali dupleks. Pojedyncze publikacje z tego zakresu z pewnością nie wyczerpują problematy-

ki z tym związanej, zwłaszcza że prace prezentowane w literaturze ograniczają się przede 

wszystkim do obróbki prowadzonej w temperaturze 500°C i wy ższej [10, 23, 62, 194]. Z ba-

dań tych wynika jednak, że podobnie jak w przypadku azotowanej litej stali ferrytycznej czy 
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dupleks, wydzielanie azotków zachodzi szybciej w obszarze ferrytu, co znacznie może wpły-

wać na odporność korozyjną obrabianego materiału. Niemniej jednak wymaga to przeprowa-

dzenia bardziej kompleksowych badań. 

Niskotemperaturowe azotowanie spiekanej stali odpornej na korozję jest niewątpliwie 

zjawiskiem złożonym i wymaga indywidualnego podejścia w zależności od przeznaczenia 

obrabianych elementów. Niemniej jednak jest to droga, która w efektywny sposób może 

przyczynić się do ich szerszego wykorzystania w wielu obszarach techniki. 
 



3. Nawęglanie niskotemperaturowe 
3.1. Ogólna charakterystyka procesu naw ęglania 

niskotemperaturowego 
 

Proces nawęglania zazwyczaj jest prowadzony w temperaturze powyżej temperatury 

austenityzowania (A3). W takich warunkach tworzy się warstwa nawęglana zbudowana 

z węglików. Pojawianie się węglików chromu podczas nawęglania stali austenitycznej pro-

wadzi do zubożania osnowy w chrom, a tym samym do obniżenia odporności korozyjnej tej 

stali, tak jak w przypadku azotowania wysokotemperaturowego. Proces nawęglania w wyso-

kiej temperaturze ma więc te same ograniczenia co azotowanie, prowadząc do wzrostu 

twardości kosztem odporności korozyjnej. 

Badania wykazały, że nawęglanie niskotemperaturowe (< 500°C) równie ż prowadzi 

do wytworzenia twardej i odpornej na korozję warstwy. Proces niskotemperaturowego nawę-

glania był jedną z najwcześniej rozwiniętych i skomercjalizowanych technologii obróbki stali 

austenitycznej. Technologia ta była wprowadzona na rynek przez firmę BODYCOTE Metal 

Technology Group pod nazwą Kolsterising® (rys. 3.1). Zgodnie z ulotką firmy [138] jest to 

proces, w którym węgiel dyfunduje do powierzchni stali austenitycznej w niskiej temperatu-

rze. Bliższe szczegóły obróbki nie są znane i stanowią know-how firmy. Otrzymywane war-

stwy nawęglane zawierają 6–7%mas. C, a standardowa grubość warstw wytwarzanych tą 

metodą wynosi 33 µm. W 2000 roku firma Bodycote opatentowała także metodę nawęglania 

plazmowego [209]. 

 
a) b) 

 

 

 

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

 

Szczegółowe badania nad warstwami otrzymanymi tą techniką przedstawili Farrell 

i wsp. [99]. Potwierdzili oni większość danych przedstawianych w materiałach promocyjnych 

firmy Bodycote. Stwierdzili, że warstwa jest zbudowana z poszerzonego austenitu na bazie 

węgla (faza SC). Stała sieciowa fazy SC koresponduje z zawartością węgla w warstwie oraz 

z jej twardością. Badania potwierdziły też bardzo dobrą odporność korozyjną warstw w nie-
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których kwaśnych ośrodkach, lepszą niż materiału rodzimego. Jako ważną cechę warstw 

nawęglanych uzyskanych tą metodą wskazali na ich dużą plastyczność oraz odporność na 

pękanie podczas odkształcania. Obserwowali jednocześnie, że maksymalna osiągana za-

wartość węgla w warstwie była znacznie mniejsza niż zawartości wskazywane przez firmę. 

Stwierdzili ponadto, że węgiel jest nie tylko związany w roztworze w austenicie, ale także 

występuje w postaci węglików żelaza, które są nierównomiernie rozmieszczone w warstwie. 

Zwrócili uwagę na obecność ferrytu δ, który wykazywał większą podatność na trawienie, co 

w praktyce może oznaczać jego gorszą odporność korozyjną i stanowić słaby punkt warstw 

eksploatowanych w szczególnie agresywnych środowiskach korozyjnych, prowadząc do lo-

kalnej korozji. Właściwości mechaniczne warstw zostały całkowicie potwierdzone. Otrzyma-

ne warstwy wykazywały twardość rzędu 1000 HV, choć autorzy kwestionowali hipotezę sta-

wianą przez Bodycote, że jest to efektem przesycenia austenitu węglem. 

Jedną z pierwszych opatentowanych metod nawęglania jest technologia o nazwie 

handlowej NV Pionite, wprowadzona przez firmę Air Water Inc. Proces polega na aktywacji 

powierzchni stali austenitycznej gazem na bazie fluoru, co prowadzi do zastąpienia pasywnej 

warstewki tlenkowej aktywną warstwą fluorków, które następnie są usuwane podczas nawę-

glania gazowego [206–208]. W ciągu ostatnich 10 lat przeprowadzono wiele badań nad pro-

cesem nawęglania niskotemperaturowego. Zaproponowano również szereg nowych techno-

logii. Znamienne jest, że główną tendencję w rozwoju technologii nawęglania niskotempera-

turowego stanowi obróbka gazowa. Nie wiadomo, w jaki sposób jest realizowany proces Kol-

sterising®, ale w ostatnim 10-leciu pojawiły się dwie nowe technologie nawęglania gazowe-

go. Jedną z nich wprowadziła firma Swagelok. Obróbka jest oparta na patencie Williamsa 

i Marxa [212]. Przebiega w atmosferze gazowej zawierającej tlenek węgla i polega na 

wstępnej obróbce w podwyższonej temperaturze w krótkim czasie i następnie na wygrzewa-

niu w temperaturze, w której nie dochodzi do wydzielania węglików. Obróbka prowadzona 

jest w zakresie temperatury 465–475°C, lecz dane do tyczące parametrów stanowią know-

-how firmy. Drugą jest technologia Expandite®, będąca w ofercie firmy Seco Warwick, oparta 

na patencie Christiansena i Somersa [211]. Warstwy nawęglane metodą Expandite® otrzy-

muje się w atmosferze węglowodorów nienasyconych o potrójnym wiązaniu węglowym. 

Głównym stosowanym tutaj węglowodorem jest acetylen. 

Istotną zaletą warstw nawęglanych niskotemperaturowo w porównaniu z warstwami 

azotowanymi jest mniejsza wrażliwość procesu na wydzielanie niekorzystnych węglików. 

Z badań prowadzonych przez Michala i wsp. [162], jak i Christiansena i Somersa [78] wyni-

ka, że proces nawęglania może być prowadzony w wyższej temperaturze niż azotowanie 

bez ryzyka tworzenia się wydzieleń węglikowych. Należy jednak podkreślić, że oba procesy 

prowadzono w warunkach nawęglania gazowego, co zapewnia, jak już wcześniej wspomnia-

no, lepszą kontrolę temperatury procesu niż ma to miejsce w warunkach obróbek plazmowych. 

Możliwość podwyższenia temperatury obróbki ma bardzo ważny aspekt technologiczny, gdyż 

pozwala to na uzyskiwanie grubszych warstw bez ryzyka utraty odporności korozyjnej. 

Mimo że technologia ta istnieje od wielu lat na rynku, ciągle jest obiektem badań i nie 

do końca zrozumiały jest mechanizm formowania warstwy bogatej w węgiel. 
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3.2. Formowanie warstwy naw ęglonej stali austenitycznej 
 

Hummelshoj i wsp. [121] w swoich badaniach nad tworzeniem fazy SC przeprowadzili 

szereg eksperymentów, które pozwoliły na otrzymanie w warunkach równowagi termicznej 

warstw zbudowanych z węglowej fazy SC o różnej zawartości węgla. Potwierdzony został 

tym samym szeroki zakres rozpuszczalności węgla w tej fazie, choć znacznie mniejszy niż 

w azotowej fazie SN. Badania wykazały liniową zależność stałej sieciowej fazy SC od zawar-

tości w niej węgla, tak jak to pokazano na rys. 3.2. 
 

 

Rys. 3.2. Zależność stałej sieciowej fazy SC od zawartości węgla [121] 

 

Szerokie badania nad procesem formowania warstwy nawęglonej w warunkach ni-

skotemperaturowego gazowego nawęglania metodą firmy Swagelok prowadzili również Cao 

i wsp. [70]. Stwierdzili oni, że proces ten skutkuje silnym przesyceniem austenitu węglem 

(ang. colossal supersaturation). Tworząca się warstwa zawierała w obszarze maksymalnego 

nasycenia 12%at. węgla. Z badań tych wynika, że rozkład węgla na przekroju warstwy cha-

rakteryzuje plateau, analogiczne do tego obserwowanego przy azotowaniu niskotemperatu-

rowym stali austenitycznej (rys. 3.3). 
 

 
Rys. 3.3. Rozkład zawartości węgla na przekroju warstwy nawęglanej stali austenitycznej [70] 
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Ernst i wsp. [96] stwierdzili, że podczas nawęglania w czasie 26–38 h węgiel dyfundu-

je do warstwy austenitu, tworząc warstwę o grubości ok. 25 µm, zbudowaną z fazy SC 

o stężeniu węgla ok. 12%at. Wydłużenie czasu nawęglania prowadziło do zwiększenia za-

wartości węgla do ponad 12%at., ale towarzyszyło temu wydzielanie węglików w postaci igieł 

prostopadle skierowanych do powierzchni. Na podstawie badań metodą dyfrakcji rentgenow-

skiej wykazano pojawianie się w tych warunkach przede wszystkim węglika M5C2 (węglik 

Hagga – węglik χ). Jest to metastabilna faza o strukturze jednoskośnej zbliżonej do cementy-

tu Fe3C [124]. Choć jednocześnie przyznano, że mechanizm prowadzący do tworzenia tego 

typu węglików nie jest jasny. 

Stwierdzono natomiast istnienie zależności krystalograficznych pomiędzy węglikiem 

M5C2 a austenitem [95]: 

 
(001)χ||(111)γ 

[010]χ||[211]γ 

 

Bardziej szczegółowe badania metodą transmisyjnej mikroskopii elektronowej wyka-

zały występowanie niewielkich ilości węglika M7C3 [95]. Zostało to również potwierdzone 

przez innych badaczy [69, 95, 199, 201]. 

Jak wynika z prowadzonych badań, tworzenie węglików w warstwie nawęglanej nie za-

chodzi jednak równomiernie w całej objętości osnowy. Obserwuje się tworzenie grup (kolonii) 

węglików w otoczeniu wolnych od wydzieleń obszarów austenitu nasyconego węglem [96]. Wy-

dzielenia węglików mają postać igieł prostopadle skierowanych do powierzchni (rys. 3.4). 
 

 

Rys. 3.4. Mikrostruktura WW nawęglonej stali austenitycznej, TEM [126] 
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Z danych literaturowych wynika, że wydzielanie węglików w warstwach nawęglanych 

zależy przede wszystkim od czasu obróbki i temperatury. Dlatego bardzo ważne jest skore-

lowanie obu tych parametrów, gdyż ich wzrost sprzyja wydzielaniu węglików w osnowie au-

stenitu przesyconego węglem. Sun [195] wyznaczył tzw. temperaturę krytyczną, w której 

przy określonym czasie nawęglania rozpoczyna się proces wydzielania węglików (rys. 3.5). 

Można zauważyć, że im dłuższy czas procesu, tym niższa jest temperatura krytyczna. 
 

 

Rys. 3.5. Stabilność fazy SC w zależności od temperatury i czasu wyżarzania [195] 

 
 
 

3.3. Kinetyka niskotemperaturowego naw ęglania 
 

Cechą charakterystyczną obróbek niskotemperaturowych stali austenitycznej jest 

szybki wzrost warstwy w niskiej temperaturze, nieznajdujący uzasadnienia w szybkości dyfu-

zji pierwiastków międzywęzłowych (węgla i azotu) w danych warunkach. Zakłada się, że 

u podstaw tego zjawiska leży istotna różnica między współczynnikami dyfuzji pierwiastków 

substytucyjnych (chromu i niklu) i pierwiastków międzywęzłowych (węgiel, azot). Współczyn-

nik dyfuzji węgla w zakresie temperatury 450–500°C wynosi 10 –16–10–17 m2/s [46, 147, 215], 

podczas gdy w tym samym zakresie temperatury współczynnik dyfuzji dla chromu wynosi 

ok. 10–21 m2/s [64]. Osiąganie równowagi w takich warunkach jest więc silnie zdominowane 

przez dyfuzję węgla. Drugim aspektem tej obróbki jest osiąganie stężeń pierwiastków mię-

dzywęzłowych (węgla, azotu) na poziomie znacznie przekraczającym rozpuszczalność tych 

pierwiastków. Dla przykładu stężenie węgla na poziomie 12%at. mierzone przez Cao i wsp. 

[70] przekracza 800 × rozpuszczalność określoną stanem równowagi dla tej temperatury 

(0,015%at.). 

Szczegółowe badania nad termodynamiką zjawisk podczas niskotemperaturowego 

nawęglania prowadzili Michal i wsp. [164]. Z użyciem programu CALPHAD przeprowadzili 

obliczenia stanów pararównowagi termodynamicznej przy założeniu trzech scenariuszy dla 

rozpuszczalności węgla w stopach żelaza. Rozpatrzono następujące układy: 

a)  stop podwójny Fe-C FCC, gdzie austenit był w równowadze z grafitem; 

b)  stal austenityczną 316, w której tworzyły się węgliki typu M23C6; 
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c)  taką samą stal austenityczną, ale przy założeniu, że nie dochodzi do tworzenia się 

węglików w efekcie znacznych różnic we współczynnikach dyfuzji miedzy pierwiastkami sub-

stytucyjnymi i międzywęzłowymi, tak jak to dyskutowano powyżej. 

Wartości rozpuszczalności węgla w zależności od temperatury obliczone dla wszyst-

kich trzech przypadków pokazano na rys. 3.6. Badania wykazały jednak, że wartości obli-

czone na podstawie programu CALPHAD są niższe od tych, które mierzono w rzeczywistych 

warstwach nawęglanych. 

 

 

Rys. 3.6. Rozpuszczalność węgla w stali austenitycznej w zależności od temperatury, pro-
gram CALPHAD [164] 

 

Rozkład zawartości węgla na przekroju warstwy wykazuje takie same cechy charak-

terystyczne jak rozkład azotu w warstwach azotowanych niskotemperaturowo (rys. 3.3). Wy-

raźnie widoczne jest plateau od strony powierzchni nawęglanej oraz charakterystyczny wy-

pukły przebieg krzywej, wskazujący na współczynnik dyfuzji zależny od stężenia. Taki roz-

kład zawartości węgla jest obserwowany zarówno w warstwach nawęglanych gazowo, jak 

i plazmowo [75,195]. 

Kinetyka wzrostu warstw zależy od czasu i temperatury obróbki oraz od składu obra-

bianej stali. Dane dostępne w literaturze dotyczą przede wszystkim kilkudziesięciogodzin-

nych procesów nawęglania gazowego, w efekcie których otrzymywane warstwy mają gru-

bość w granicach 25–33 µm. Krótkotrwałe procesy prowadzone w warunkach plazmowego 

nawęglania wykazały bardzo szybki przyrost grubości warstw już w pierwszych godzinach 

procesu [111]. Badania prowadzono na warstwach uzyskanych w atmosferze argonu z do-

datkiem metanu jako nośnika węgla w temperaturze 405°C. Otrzymano w efekcie warst wy 

o grubości ok. 12 µm. Jednakże badania wykazały, że dalsze wydłużenie procesu prowadzi 

do znacznie wolniejszego wzrostu warstw, porównywalnego z wynikami prezentowanymi dla 

warstw nawęglanych gazowo [70]. Znaczna szybkość procesu nawęglania w początkowym 

okresie procesu plazmowego była także potwierdzona przez innych badaczy [58, 217]. 

Sun [195] prowadził szczegółowe badania nad kinetyką nawęglania w warunkach ob-

róbki plazmowej. Potwierdził zależność kinetyki wzrostu warstw od czasu i temperatury pro-

cesu. Wskazał również na wpływ składu chemicznego stali na szybkość wzrostu warstw. 

Badania prowadzone były na trzech gatunkach stali austenitycznej o różnej zawartości do-

datków stopowych, takich jak Mo i Ti. Dla wszystkich trzech badanych gatunków wzrost 
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warstw był kontrolowany dyfuzją i można go było opisać II prawem Ficka (rys. 3.7a i b). Wi-

dać jednak z przedstawionych krzywych, że kinetyka nawęglania zależała także od rodzaju 

podłoża (rys. 3.7b). Najszybszy wzrost odnotowano w stali z dodatkiem Mo, najmniejszy 

w stali bez Mo i Ti. Korzystny wpływ Mo na kinetykę wzrostu warstw obserwowano również 

w procesie niskotemperaturowego azotowania stali austenitycznej [196], choć mechanizm 

tego oddziaływania nie jest jasny. 
 
a) b) 

  
c)  

 

 
 
 
 
 
 
 
 

Rys. 3.7. Kinetyka wzrostu warstwy nawę-
glanej: a) w zależności od tempe-
ratury obróbki; b) i c) w zależności 
od gatunku stali; [195] 

 

 

Najsilniejszy wpływ na kinetykę nawęglania wywiera temperatura. Można zaobser-

wować zmianę kinetyki w okolicach temperatury 530°C (rys. 3.7c) . Sun w swoich badaniach 

[195] stwierdził, że po przekroczeniu temperatury krytycznej kinetyka nawęglania się zmienia 

i następuje znaczny wzrost szybkości wzrostu warstw (rys. 3.5). Zmiana kinetyki pokrywa się 

z temperaturą, w której wg Suna obserwuje się pojawianie wydzieleń węglikowych obniżają-

cych odporność korozyjną warstw. 

 

 
3.4. Właściwo ści warstw naw ęglanych 

 

Tworzenie warstwy zbudowanej z austenitu nasyconego węglem w istotny sposób wpły-

wa na kształtowanie właściwości stali. Wbudowywanie znacznych ilości węgla wywołuje wzrost 

naprężeń, które ulegają częściowej relaksacji na drodze odkształceń plastycznych. W warstwach 

nawęglanych obserwuje się tworzenie charakterystycznego reliefu, będącego efektem odkształ-

ceń plastycznych w tworzącej się warstwie. Poziom naprężeń własnych w warstwach nawęgla-
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nych wg badań prowadzonych przez Heuera i wsp. [117] wynosi ponad 2 GPa. Wartość ta jest 

zbliżona do danych podawanych dla azotowanej stali austenitycznej [17, 188]. 
Według Heuera i wsp. [117] ten wysoki stan naprężeń własnych oraz znaczne zde-

fektowanie w obrębie tworzącej się warstwy nawęglonej odpowiedzialny jest za wysoką 
twardość warstw. W warstwach nawęglanych obserwuje się silną korelację między twardo-
ścią a zawartością węgla (rys. 3.8). Interesujący jest zwłaszcza znaczny wzrost twardości 
przy przekroczeniu wartości ok. 12%at. węgla. Twardość w tym zakresie znacznie odbiega 
od wartości będących liniową ekstrapolacją wartości twardości mierzonej poniżej tego stęże-
nia. Autorzy tłumaczą to szczególnym oddziaływaniem znacznej liczby dyslokacji tworzących 
się w tym zakresie stężeń. Należy jednak również zwrócić uwagę, że jest to zakres stężeń 
węgla, przy którym obserwuje się wydzielanie węglików [70]. 

 

 

Rys. 3.8. Rozkład twardości na przekroju warstwy nawęglanej [117] 
 
Warstwy nawęglane charakteryzuje także znaczny wzrost właściwości wytrzymało-

ściowych. Badania in situ prowadzone metodą dyfrakcji promieniowania synchrotronowego 
przez Jonesa i wsp. [126] wykazały wysoką wytrzymałość warstw o zawartości węgla 
7,5%at., nawęglonych metodą Kolsterising®. Warstwy wykazywały wytrzymałość trzykrotnie 
większą niż obrabiana stal austenityczna. Stwierdzono jednocześnie, że umocnienie to zale-
ży od kierunku krystalograficznego. Największe umocnienie obserwowano dla kierunku 
{200}, najmniejsze dla {111} (rys. 3.9). Średnia wytrzymałość wyznaczona dla warstwy na-
węglanej wynosiła ok. 2 GPa. Wartość ta jest w dobrej zgodności z obliczeniami Heura i wsp. 
[117] dla poziomu naprężeń własnych w warstwach. 

 

Rys. 3.9. Zależność naprężenia od odkształcenia wyznaczona metodą dyfrakcyjną dla mate-
riału nieobrobionego i po nawęglaniu niskotemperaturowym (Kolsterising®) dla róż-
nych kierunków krystalograficznych [126] 
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Te same badania prowadzone przez Jonesa i wsp. [126] wykazały bardzo niski moduł 

sprężystości dla warstw nawęglanych. Na rysunku 3.10 przedstawiono porównanie wartości 

modułów wyznaczonych metodą dyfrakcji promieniowania synchrotronowego dla materiału 

nieobrobionego oraz obrobionego i warstwy nawęglanej w zależności od kierunku krystalo-

graficznego. Badania te wykazały ponad dwukrotny spadek wartości modułu w warstwie na-

węglanej w porównaniu z materiałem podłoża. Obserwację tę autorzy tłumaczą zwiększa-

niem liczby defektów strukturalnych, które przyczyniają się zwiększania objętości warstwy. 

Zgodnie z analizą przedstawioną przez Eshelby’ego [97], prowadzi to do poprawy właściwo-

ści sprężystych materiałów. 
 

 

Rys. 3.10. Zależność dyfrakcyjnego modułu sprężystości (DECs) od kierunku krystalograficz-
nego wyznaczona dla różnych materiałów [126] 

 

Tak znaczna poprawa właściwości sprężystych warstwy może być jedną z przyczyn 

obserwowanego zwiększenia wytrzymałości zmęczeniowej warstw nawęglanych. Badania 

prowadzone przez Agarwala i wsp. [4] wykazały znaczny wzrost wytrzymałości zmęczenio-

wej stali austenitycznej po nawęglaniu prowadzonym metodą opracowaną przez firmę Swa-

gelok (rys. 3.11). Badania prowadzili oni na stali austenitycznej po jedno-, dwu- i czterokrot-

nym nawęglaniu (tzw. 1 ×, 2 × i 4 × nawęglanie). Stwierdzono, że wydłużenie czasu obróbki, 

które prowadzi do znaczącego zwiększenia grubości warstwy (nawet do 50 µm), nie wywie-

rało zauważalnego wpływu na wytrzymałość zmęczeniową, mimo że w tych warunkach może 

dochodzić do wydzielania węglików w warstwie nawęglanej. Autorzy tak znaczącą poprawę 

wytrzymałości zmęczeniowej przypisują wysokiemu poziomowi naprężeń własnych ściskają-

cych (> 2GPa), opóźnieniu w mikroodkształceniach plastycznych oraz nieco podwyższonej 

granicy plastyczności warstw nawęglanych. Podkreślają również, że zmiana właściwości 

mechanicznych w obrębie warstwy oraz wysoki stan naprężeń własnych spowodowały zmia-

nę mechanizmu inicjacji pęknięć w obszarze powierzchniowym. W nieobrobionej stali auste-

nitycznej inicjacja pęknięć zmęczeniowych zachodzi na powierzchni w miejscu najsilniejszej 

koncentracji naprężeń rozciągających spowodowanych np. obróbką mechaniczną. W war-

stwach nawęglanych pęknięcia zarodkują w obrębie warstwy, najczęściej w okolicach defek-

tów strukturalnych, takich jak np. wtrącenia niemetaliczne. 



3. Nawęglanie niskotemperaturowe 62 

 

Rys. 3.11. Wytrzymałość zmęczeniowa stali austenitycznej poddanej różnym rodzajom nawę-
glania wg metody firmy Swagelok [4] 

 

Warstwy nawęglane niskotemperaturowo wykazują również wyraźną poprawę wy-

trzymałości zmęczeniowej w środowisku korozyjnym [120]. Stwierdzono jednak, że przy od-

działywaniu 0,6 M NaCl wytrzymałość jest lepsza w warstwach cieńszych otrzymanych me-

todą jednokrotną firmy Swagelok – 1 ×. Wielokrotne nawęglanie nie poprawia odporności na 

zmęczenie w warunkach korozyjnych i jest ono w takich warstwach porównywalne z właści-

wościami materiału rodzimego. 
Nawęglanie niskotemperaturowe stali austenitycznej prowadzi również do poprawy 

odporności na zużycie tribologiczne [68, 177, 195]. Na warstwach nawęglanych plazmowo 
stwierdzono znaczne obniżenie współczynnika tarcia – z 0,55 dla stali austenitycznej do 0,15 
na obrobionej stali. Obserwowano również zmianę mechanizmu zużycia. W kontakcie ze 
stalą austenityczną dominował mechanizm adhezyjny, podczas gdy na stali nawęglanej 
ścierny o umiarkowanym nasileniu [144]. Warstwy nawęglane wykazywały trzy rzędy mniej-
sze zużycie niż nieobrobiona stal austenityczna [68]. Badania prowadzone na stali nawęgla-
nej gazowo metodą wprowadzoną przez firmę Swagelok [177] wykazały, że kilkukrotne na-
węglanie było najkorzystniejsze z punktu widzenia poprawy odporności na zużycie tribolo-
giczne. Warstwy otrzymane w tych warunkach wykazywały wprawdzie bardzo wysoki współ-
czynnik tarcia (na poziomie 0,8–0,9), ale uzyskiwano prawie dwukrotnie niższą szybkość 
zużycia w porównaniu z warstwami azotowanymi jednokrotnie. 

Szczególnie ważna z aplikacyjnego punktu widzenia jest odporność korozyjna nawę-
glanej stali austenitycznej. Badania prowadzone w wielu ośrodkach wykazały znaczącą po-
prawę odporności na korozję wżerową i szczelinową [159–160]. Stwierdzono znaczący 
wzrost potencjału pittingowego dla nawęglanej gazowo stali austenitycznej [159]. W bada-
niach potencjodynamicznych obserwowano również występowanie znacznie szerszego za-
kresu pasywnego na warstwach nawęglanych w porównaniu ze stalą nieobrobioną [144]. 
Badania prowadzone na warstwach nawęglanych metodą PIII w metanie wykazały jednak 
pogorszenie odporności korozyjnej w porównaniu z materiałem podłoża [111]. Autorzy 
stwierdzali obecność znacznej liczby wżerów, głównie zlokalizowanych po granicach ziaren. 
Pogorszenie odporności korozyjnej w przypadku tak otrzymanych warstw przypisano obec-
ności wydzieleń węglikowych w obszarze przypowierzchniowym warstwy nawęglanej. 
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3.5. Nawęglanie niskotemperaturowe ferrytycznej stali 
odpornej na korozj ę 
 

Literatura dotycząca nawęglania niskotemperaturowego stali o osnowie ferrytycznej 

jest bardzo ograniczona. Michal i wsp. [165] prowadzili badania na procesem formowania 

warstwy nawęglanej na stali ferrytycznej oraz na stali austenitycznej ze znaczną ilością ferry-

tu będącego efektem wcześniejszej obróbki plastycznej. Stwierdzili oni, że w tym ostatnim 

przypadku po procesie nawęglania wytworzona została warstwa o grubości ok. 23 µm, która 

w całości była zbudowana tylko z węglowej fazy SC. Węgiel, podobnie jak austenit, spowo-

dował ponowną przemianę ferrytu w austenit. Natomiast badanie nawęglania stali ferrytycz-

nej wykazało utworzenie w analogicznych warunkach warstwy o grubości maksymalnie 12 µm. 

Rozkład węgla na przekroju warstwy nie wykazywał cech charakterystycznych dla warstw 

dyfuzyjnych uzyskanych w warunkach, gdy współczynnik dyfuzji jest zależny od stężenia, jak 

w przypadku warstw zbudowanych z fazy S węglowej lub azotowej. Stężenie węgla na po-

wierzchni wynosiło ok. 10%at. Badania składu fazowego warstwy nawęglonej wykazały 

obecność tylko refleksów od ferrytu, które były przesunięte w kierunku małych kątów 2Θ, co 

świadczy o wzroście stałej sieciowej ferrytu o ok. 0,3%. Badania prowadzone przez Scheu-

era i wsp. [182] na stali martenzytycznej nawęglanej plazmowo wykazały podobną budowę 

fazową warstw. Autorzy przypisali zarejestrowane refleksy dyfrakcyjne obecności „poszerzo-

nego ferrytu” (αC), tak jak to ma miejsce w azotowanej stali ferrytycznej. Obserwowali jedno-

cześnie obecność węglika Fe3C. Stwierdzono wpływ potencjału węglowego na grubość 

otrzymanych warstw [183]. Zwiększenie zawartości metanu spowodowało też podwyższenie 

ich twardości powierzchniowej. 

Jak wynika z prowadzonych badań, formowanie warstwy nawęglonej na stali ferry-

tycznej lub martenzytycznej jest znacznie wolniejsze niż w przypadku nawęglania stali au-

stenitycznej. Jest to o tyle interesujące, że współczynnik dyfuzji pierwiastków międzywęzło-

wych w takiej stali jest 500–600 razy większy niż w austenicie w temperaturze 477°C [64]. 

Obserwuje się również większą skłonność do tworzenia węglików. Może to świadczyć o tym, 

że zahamowanie tworzenia węglików w ferrycie ze względu na kinetykę musi być znacznie 

bardziej problematyczne niż w austenicie, co sugerowałoby konieczność obniżenia tempera-

tury obróbki o ok. 50–100 K. Warstwy zbudowane z poszerzonego węglem ferrytu osiągają 

podobne zawartości węgla jak faza SC, natomiast nie znajduje to znaczącego odbicia we 

wzroście stałej sieciowej tej fazy. Rozkład węgla na przekroju warstwy również nie wykazuje 

cech charakterystycznych dla dyfuzji w warunkach, gdy współczynnik dyfuzji zależy od stę-

żenia. Wyjaśnienie tych zjawisk wymaga jednak dalszych badań. 
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4. Węgloazotowanie niskotemperaturowe 
4.1. Porównanie w ęglowej i azotowej fazy S 

 

Procesy niskotemperaturowego azotowania i nawęglania stali austenitycznej prowa-

dzą do uzyskania warstw zbudowanych z fazy S („poszerzonego austenitu”), opartej odpo-

wiednio albo na azocie, albo na węglu. Obie fazy mają podobne cechy charakterystyczne, tj. 

taką samą strukturę krystaliczną A1 jak austenit, wykazują szeroki zakres rozpuszczalności 

pierwiastków międzywęzłowych (węgla i azotu), charakteryzuje je wysoka twardość i dobra 

odporność na korozję. Można jednak wskazać szereg istotnych różnic. 

Szczegółowe badania nad rozpuszczalnością azotu i węgla w fazie S prowadzili Chri-

stiansen i wsp. [74, 121]. Otrzymane przez nich fazy były efektem równowagowego azoto-

wania lub nawęglania prowadzonego w warunkach obróbki gazowej. Na rysunku 4.1 porów-

nano zmiany wielkości stałej sieciowej węglowej i azotowej fazy S w zależności od stężenia 

obu pierwiastków. Jak widać, zakres rozpuszczalności węgla w fazie SC jest znacznie mniej-

szy niż zakres rozpuszczalności azotu. Oba te pierwiastki jednak wzajemnie się uzupełniają. 

W obu przypadkach istnieje ścisła zależność stałej sieciowej od zawartości węgla lub azotu. 
 

 
Rys. 4.1. Zależność stałej sieciowej fazy S od zawartości pierwiastka międzywęzłowego – 

węgla lub azotu [74] 

 

Porównanie wyników otrzymanych przez Christiansena i wsp. [74] z danymi literatu-

rowymi dotyczącymi stałych sieciowych węglowej i azotowej fazy S uzyskanych metodą ob-

róbki plazmowej jest bardzo trudne. Dane otrzymane przez Christansena dotyczyły fazy 

S o jednakowej w objętości próbki zawartości węgla lub azotu. Dodatkowo autorzy zastoso-

wali wygrzewanie w celu wyrównania stanów naprężeń. Dane dotyczące obróbki plazmowej 

odnoszą się do warstw gradientowych o znacznych naprężeniach własnych. Dlatego zarów-

no wyznaczenie stałej sieciowej, jak i pomiar zawartości węgla lub azotu są obarczone błę-

dem. Niemniej jednak porównując dane uzyskane z literatury z wynikami Christiansena, 

można stwierdzić ich dość dobrą zgodność. Szerokie badania porównawcze węglowej i azo-
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towej fazy S otrzymanej na drodze implantacji jonowej przez „zanurzenie” w plazmie (ang. 

Plasma Immersed Ion Implantation – PIII) prowadzili Blawert i wsp. [58]. Porównując rozkład 

obu pierwiastków na przekroju poprzecznym warstw, można zauważyć, że mają one podob-

ny charakterystyczny przebieg (rys. 4.2). Od strony powierzchni widoczne jest plateau w ob-

szarze małej zmienności stężenia pierwiastków międzywęzłowych. Po nim pojawia się ob-

szar stopniowego spadku do wartości ich stężenia w osnowie. W warstwie azotowanej spa-

dek ten jest znacznie bardziej stromy, co wynika z zakresu granicznych rozpuszczalności 

azotu w fazie SN. Na obu krzywych można zauważyć charakterystyczny obszar wypukły 

wskazujący na wzrost kontrolowany dyfuzją, ale dla współczynnika dyfuzji zależnego od stę-

żenia oraz obszar wklęsły charakterystyczny dla wzrostu warstw, gdy współczynnik dyfuzji 

zależy od temperatury. W pokazanym przykładzie maksymalna zawartość pierwiastków jest 

różna, węgla znacznie mniejsza niż azotu, ale wielkości te trudno porównać ze względu na 

nieporównywalność atmosfer stosowanych do obróbki. Podobnie wygląda sprawa grubości 

wnikania pierwiastków. W przedstawionym przykładzie jest znacznie większa dla węgla niż 

dla azotu mimo takiego samego czasu obróbki. Ale o zasięgu wnikania decyduje również 

stężenie pierwiastka międzywęzłowego na powierzchni (podaż z atmosfery), co jest również 

nieporównywalne dla obu atmosfer. Niemniej jednak z danych literaturowych wynika, że pe-

netracja węgla jest znacznie szybsza niż azotu [58]. W obu przypadkach, jak to już wspo-

mniano wcześniej, współczynniki dyfuzji zarówno węgla, jak i azotu znacznie przekraczają 

wartości współczynników dyfuzji obu tych pierwiastków w austenicie w danej temperaturze. 

 

 
Rys. 4.2. Rozkład zawartości azotu i węgla na przekroju azotowanej i nawęglanej stali auste-

nitycznej [58] 

 

Zgodnie z badaniami Blawerta i wsp. [58] naprężenia występujące w obu warstwach, 

będące efektem przesycenia, objawiają się również różnymi gęstościami defektów struktu-

ralnych. W badanych warunkach otrzymano fazę S (węglową i azotową) o stałych siecio-

wych, odpowiednio, 3,673 i 3,874 nm oraz o gęstości błędów ułożenia α wynoszącej, odpo-

wiednio, 0,042 i 0,167. Gęstość błędów ułożenia wyznaczona dla nieobrobionej stali austeni-

tycznej wynosiła 0,020. Zwiększanie liczby błędów ułożenia wiąże się z wysokimi napręże-

niami w warstwie wywołanymi znacznym przesyceniem. Znacznie większe naprężenia są 

generowane przy formowaniu warstwy na bazie azotu niż węgla, co wynika z różnic w roz-
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puszczalności obu pierwiastków w fazie S, a tym samym z istotnie zróżnicowanego powięk-

szenia stałej sieciowej austenitu. Zgodnie z teorią przedstawioną przez Blawerta i wsp. [58] 

faza SN ma błędy ułożenia co sześć warstw atomowych, podczas gdy węglowa faza SC co 24 

warstwy atomowe. 

Z różnicą w poszerzeniu komórki węglowej i azotowej fazy S wiążą się również różni-

ce we właściwościach magnetycznych obu faz. Faza na bazie azotu jest ferromagnetyczna, 

co potwierdzono różnorodnymi metodami badawczymi [17, 58, 78, 163, 169]. Natomiast faza 

SC jest niemagnetyczna. Według Blawerta i wsp. [58] zawartość pierwiastków międzywęzło-

wych powyżej 5%mas. powoduje takie odkształcenie sieci, które wywołuje zmianę właściwo-

ści magnetycznych, brak jest jednak fizycznego wyjaśnienia tego zjawiska. Niemniej obser-

wuje się obecność magnetycznych i niemagnetycznych obszarów w warstwach tylko azoto-

wanych. Obszar niemagnetyczny występuje na przejściu od warstwy azotowanej do rdzenia 

i charakteryzuje się zawartością azotu nieprzekraczającą 4%mas. Szybkość wzrostu tej war-

stwy jest bardzo wolna i odpowiada szybkości dyfuzji azotu w austenicie [17, 132]. 

W literaturze brak jest informacji wiążącej jednoznacznie wzrost stałej sieciowej fazy 

S z jej właściwościami użytkowymi. Można jednak znaleźć następujące informacje: 

1. Faza SN, którą charakteryzują znacznie większe wartości stałej sieciowej, wykazuje 

również znacznie wyższą twardość niż faza SC. W zależności od zawartości azotu przedsta-

wiane w literaturze twardości fazy SN wahają się w granicach 1600–2200 HV, podczas gdy 

faza SC osiąga twardość rzędu 1000–1100 HV [17, 75]. 

2. Szybkość wzrostu warstwy zbudowanej z fazy SC jest prawie dwa razy większa niż 

warstwy z fazą SN przy tych samych parametrach procesu (temperatura i czas). Z praktycz-

nego punktu widzenia pozwala to uzyskać w krótszym czasie warstwy o znacznie większej 

grubości. Dla obu typów warstw występuje temperatura, w której następuje zmiana kinetyki 

ich wzrostu spowodowana najprawdopodobniej wydzielaniem związków na bazie węgla lub 

azotu. Dla warstw azotowanych temperatura ta wynosi ok. 430°C [17, 196], natomiast dla 

warstw nawęglanych ok. 470°C [2]. 

3. Odporność korozyjna fazy SC w roztworach kwaśnych jest lepsza i porównywalna 

z austenitem. Natomiast faza SN wykazuje bardzo dobrą odporność na korozję pittingową, co 

wiąże się z oddziaływaniem azotu na spowolnienie rozpuszczalności pierwiastków stopo-

wych w warunkach pracy ogniwa korozyjnego [149, 184]. 

4. Odporność na zużycie tribologiczne obu faz jest porównywalna. Faza SN wykazuje 

nieco mniejszą szybkość zużycia, lecz równocześnie warstwy zbudowane z fazy SC otrzy-

mane w tym samym czasie i temperaturze mają większą grubość, co umożliwia zastosowa-

nie większych obciążeń w kontakcie tribologicznym. 

 

 
4.2. Formowanie warstwy w ęgloazotowanej 

na stali austenitycznej 
 

Jak wynika z porównania warstw otrzymywanych w procesie niskotemperaturowego 

nawęglania lub azotowania, wykazują one zarówno zalety, jak i wady, ale oba rodzaje proce-
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sów pozwalają na poprawę właściwości mechanicznych stali austenitycznej bez pogorszenia 

jej odporności korozyjnej. Szczególnie interesujące z praktycznego punktu widzenia rezultaty 

otrzymano, stosując proces jednoczesnego azotowania i nawęglania niskotemperaturowego. 

Tworząca się w tych warunkach warstwa ma specyficzną strefową budowę, która zadecydo-

wała o szerokich możliwościach aplikacyjnych takiej obróbki. Typową mikrostrukturę warstwy 

węgloazotowanej, w połączeniu z profilem rozkładu węgla i azotu na przekroju warstwy, po-

kazano na rys. 4.3. 
 

a) b) 

 

 

Rys. 4.3a). Mikrostruktura warstwy węgloazotowanej stali austenitycznej; b) rozkład zawarto-
ści azotu i węgla na przekroju azotowanej i nawęglanej stali austenitycznej [198] 

 

Cechą charakterystyczną takich warstw jest obecność dwóch stref. Jedna zbudowana 

jest z azotowej fazy SN i znajduje się od strony obrabianej powierzchni. Druga, znajdująca się 

pod nią, jest zbudowana z węglowej fazy SC, co potwierdziły jednoznacznie badania metodą 

dyfrakcji rentgenowskiej prowadzone kolejno na fragmentach warstw odsłanianych metodą 

szlifowania [68]. Podczas formowania warstwy dochodzi do szybszej dyfuzji węgla ze wzglę-

du na jego promień atomowy oraz większy współczynnik dyfuzji niż w przypadku azotu. Na-

leży jednak zwrócić uwagę na fakt, że nie dochodzi do tworzenia w takich warunkach war-

stwy austenitu azotowego z rozpuszczonym węglem. Wprawdzie w literaturze opisano zjawi-

sko tworzenia się fazy S na bazie i węgla i azotu [71], ale jego istnienie nie zostało przekonu-

jąco potwierdzone. Zgodnie z istniejącą hipotezą „pułapkowania” [59] tworzenie azotowej 

fazy S w warunkach węgloazotowania jest efektem silnego związania azotu w obszarze 

przypowierzchniowym na skutek jego powinowactwa do chromu. Ze względu na zablokowa-

nie wszystkich „pułapek” azotem węgiel może swobodnie dyfundować, nie będąc wiązanym 

przez chrom, tak jak to ma miejsce podczas nawęglania stali austenitycznej. Należy jednak 

zwrócić uwagę na fakt, obserwowany przez wielu badaczy [17, 85], że nawet w warunkach 

azotowania bez dodatku nośnika węgla do atmosfery obróbczej dochodziło do „wypychania” 

węgla, stanowiącego składnik obrabianej stali, z obszaru tworzącej się warstwy zbudowanej 

z fazy SN (rys. 4.4). Współistnienie węgla i azotu w roztworze jest natomiast obserwowane 

w obrębie strefy wykazującej właściwości niemagnetyczne, gdzie zawartość pierwiastków 

międzywęzłowych nie przekracza 4%mas. 
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Rys. 4.4. Rozkład zawartości azotu i węgla w warstwie azotowanej stali austenitycznej w za-

leżności od warunków azotowania gazowego: 1 – TA = 400°C, 100% NH 3, tA = 5 h; 
2 – TA = 475°C, 20% NH 3, tA = 4 h; 3 – TA = 475°C, 100% NH 3, tA = 4 h; SIMS [17] 

 

Szczegółowe badania nad dyfuzją azotu i węgla w warstwach węgloazotowanych 

przedstawili Tsujikawa i wsp. [203, 205]. W prowadzonych przez nich doświadczeniach sto-

sowano różne sekwencje procesu azotowania i nawęglania, badając ich wpływ na rozkład 

pierwiastków międzywęzłowych. Stwierdzono, że niezależnie od tego, czy wprowadzanie 

węgla i azotu realizowano jednocześnie, czy też w osobnych procesach – najpierw wprowa-

dzany był jeden z pierwiastków a potem drugi – obserwowano tworzenie dwustrefowej war-

stwy o sekwencyjnym układzie azotowej i węglowej fazy S, tak jak to pokazano na rys. 4.3. 

Należy jednak stwierdzić, że obserwowano również pewne różnice w rozkładzie węgla i azo-

tu w zależności od typu sekwencji procesów. Jeżeli jako pierwszy prowadzony był proces 

nawęglania, wtedy rozkład węgla po azotowaniu wykazywał dwa obszary koncentracji tego 

pierwiastka na przekroju poprzecznym warstwy. Jeden, o mniejszym stężeniu węgla, 

w pierwszym obszarze malejącej zawartości azotu (rys. 4.5), a drugi, o większym stężeniu, 

pod warstwą azotowaną. W miarę wydłużania czasu azotowania pierwszy z obszarów stop-

niowo ubożał w węgiel. Drugi z obszarów natomiast przesuwał się w głąb materiału w miarę 

narastania warstwy azotowanej. Należy również zauważyć, że w każdym z procesów obser-

wowano podwyższoną koncentrację węgla przy powierzchni. Zgodnie z badaniami prowa-

dzonymi metodą dyfrakcji rentgenowskiej w obszarze przypowierzchniowym obserwowano 

pojawianie się węglików chromu. Autorzy [203, 205] stwierdzają jednocześnie, że wydłużenie 

procesu azotowania powodowało rozpuszczanie się tych węglików. Obecność węglików 

w warstwie podpowierzchniowej stwierdzali również inni badacze [2], co może tłumaczyć pod-

wyższoną zawartość węgla widoczną w tym obszarze na krzywych rozkładu pierwiastków. 
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Rys. 4.5. Rozkład zawartości azotu (linia przerywana) i węgla (linia ciągła) w WW najpierw 

nawęglanej (4 h), a następnie azotowanej w różnym czasie stali austenitycznej; 
GDOES [203] 

 

Badania Suna i Harumana [198] nad wpływem zawartości metanu na formowanie 

warstwy węgloazotowanej wykazały, że przy zawartości metanu w atmosferze ok. 2%obj. 

warstwa węgloazotowana jest zdominowana przez strefę zbudowaną z fazy SN. Wzrost za-

wartości metanu powodował zwiększenie grubości strefy zbudowanej z fazy SC. Jednakże 

przy zawartości metanu ok. 10%obj. nie obserwowano istotnego przyrostu grubości strefy 

nawęglonej i jednocześnie następowało zmniejszenie grubości strefy azotowanej, w efekcie 

czego całkowita grubość warstwy uległa zmniejszeniu. Autorzy tłumaczą to zmniejszeniem 

liczby luk międzywęzłowych dostępnych dla azotu, co prowadzi do spowolnienia jego dyfuzji. 

Obserwowano jednak, że warstwa azotowana wytworzona w atmosferze bogatej w metan 

wykazuje obniżoną odporność korozyjną, co zdaniem autorów wynika ze zwiększania aktyw-

ności azotu na skutek wzrastającej zawartości wodoru pochodzącego z metanu. To wg 

wcześniejszych obserwacji faworyzuje tworzenie azotków chromu w warstwie azotowanej 

[91]. Dalsze badania porównawcze Souzy i wsp. [192] nad warstwami azotowanymi i węglo-

azotowanymi wykazały w przypadku tych ostatnich znaczną poprawę jednorodności warstwy 

na powierzchni obrabianej. Stwierdzili oni, że warstwy węgloazotowane charakteryzuje więk-

sza równomierność grubości i zminimalizowanie efektu krawędziowego charakterystycznego 

dla warstw azotowanych plazmowo na stali austenitycznej. 

Wzrost temperatury obróbki, tak jak w przypadku warstw tylko azotowanych czy tylko 

nawęglanych, wpływa na zwiększenie grubości warstw. Sun i Haruman [198] obserwowali, 

że ze wzrostem temperatury rośnie zarówno grubość strefy nawęglonej, jak i azotowanej, 

prowadząc do znacznego wzrostu grubości całej warstwy (rys. 4.6). Z przedstawionych re-

zultatów badań wynika, że ok. temperatury 430°C nast ępuje wyraźne zwiększenie grubości 

warstwy azotowanej. Ta obserwacja pokrywa się z wcześniejszymi badaniami kinetyki wzro-

stu warstw azotowanych, świadczącymi o tym, że w pobliżu tej temperatury następowało 

znaczne przyspieszenie wzrostu warstw, pokrywające się z zakresem temperatury wydziela-

nia azotków w azotowanych warstwach wierzchnich [17, 196]. Obserwowano, że w tempera-

turze 450°C nast ępowało wydzielanie azotków CrN i Cr2N (ewentualnie węgloazotków) 
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w obszarze przypowierzchniowym strefy azotowanej [198], choć jak wspomniano wcześniej, 

niektórzy badacze wskazują na możliwość wydzielania również węglików chromu [2, 205]. 
 

 
Rys. 4.6. Grubość WW węgloazotowanej stali austenitycznej w atmosferze zawierającej 5% 

CH4 w zależności od temperatury procesu [198] 

 

Wzrost obu stref w warstwie węgloazotowanej jest kontrolowany dyfuzją, co potwier-

dziły badania Suna i Harumana [198]. Stwierdzono liniową zależność grubości od pierwiast-

ka kwadratowego z czasu (rys. 4.7a). Jedynie w przypadku strefy nawęglanej przy znaczą-

cym wydłużeniu czasu obróbki obserwowano spadek jej grubości. Autorzy tłumaczą obser-

wowane zjawisko wydłużeniem drogi dyfuzji dla węgla na skutek wzrastającej grubości war-

stwy azotowanej. Autorzy zwracają również uwagę na fakt, że wydłużenie czasu obróbki 

prowadzi do wydzielania azotków w strefie azotowanej. Opracowali oni krzywą t-T dla warstw 

węgloazotowanych (rys. 4.7b), na podstawie której można dobrać taką kombinację czasu 

i temperatury procesu, przy której nie pojawią się wydzielenia azotkowe. 
 
a) b) 

  

Rys. 4.7a. Grubość WW węgloazotowanej stali austenitycznej w zależności od czasu azoto-
wania, TNA – 420°C, 5% NH 3; krzywa T-t dla warstw węgloazotowanych w atmosfe-
rze z dodatkiem 5% NH3 [198] 
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4.3. Właściwo ści warstw w ęgloazotowanych 
 
Tworzenie warstwy typu dupleks na stali austenitycznej ma korzystny wpływ na jej 

właściwości użytkowe. Stwierdzono, że warstwy te charakteryzuje korzystniejszy rozkład 
twardości niż warstwy tylko azotowanej [197]. Porównując rozkład twardości dla warstw azo-
towanych i węgloazotowanych, można zaobserwować, że tworzenie podwarstwy węglowej 
zmniejsza gradient twardości typowy dla warstw tylko azotowanych (rys. 4.8). 

Warstwy węgloazotowane wykazują też lepszą odporność na zużycie tribologiczne 

niż warstwy tylko azotowane lub tylko nawęglane [68, 71]. Stwierdza się, również, że tempe-

ratura obróbki ma niewielki wpływ na wielkość zużycia przez tarcie [68], podobnie jak to ob-

serwuje się dla azotowanej stali austenitycznej [17]. Badania nad odpornością na fretting 

warstw węgloazotowanych [146] wykazały ich dodani wpływ na zmniejszenie wielkości zuży-

cia oraz na zmianę jego mechanizmu z adhezyjnego na ścierny. Efekt ten również był ob-

serwowany podczas badań prowadzonych w środowisku korozyjnym. 
 

 
Rys. 4.8. Rozkład twardości na przekroju poprzecznym warstwy azotowanej i węgloazotowa-

nej [197] 

 

Proces węgloazotowania ma również pozytywny wpływ na odporność korozyjną stali 

austenitycznej, choć wyniki przedstawiane w literaturze są niejednoznaczne. Z badań Abd 

El-Rahmana i wsp. [1] wynika, że wydłużenie czasu obróbki metodą PIII powoduje pogor-

szenie odporności korozyjnej warstw węgloazotowanych. Natomiast Sun i Haruman [197] 

stwierdzili wyraźną poprawę odporności korozyjnej warstw węgloazotowanych plazmowo w 

temperaturze 410°C w porównaniu z nieobrobion ą stalą austenityczną (rys. 4.9). Dobrą od-

porność korozyjną węgloazotowanej stali austenitycznej wykazali również Buhagiar i wsp. 

[68]. Stal węgloazotowana w temperaturze 425°C wykazywała odporn ość zbliżoną do mate-

riału rodzimego, podczas gdy obróbka w temperaturze 450°C wyra źnie ją pogarszała. 

Brak jest w literaturze opisu szczegółowych badań nad zagadnieniem odporności koro-

zyjnej warstw węgloazotowanych, ale z dostępnych danych wynika, że temperatura i związany 

z nią proces wydzielania azotków są podstawowymi przyczynami pogarszania odporności koro-

zyjnej warstw, podobnie jak to obserwowano w przypadku warstw tylko azotowanych. Ze 

względu na lepszą stabilność temperaturową fazy SC na bazie węgla za odporność korozyjną 

odpowiedzialna jest przede wszystkim jakość strefy azotowanej zbudowanej z fazy SN. 
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Rys. 4.9. Krzywe potencjodynamiczne stali austenitycznej nieobrobionej i po obróbce węglo-

azotowania [197] 

 

 

 
4.4. Węgloazotowanie ferrytycznej stali odpornej na korozj ę 

 

Z przeglądu literatury wynika, że tematyka węgloazotowania stali ferrytycznej jest 

bardzo mało zbadana. Większość wyników badań przedstawianych w literaturze dotyczy 

obróbki utwardzanej wydzieleniowo stali 17-4PH. Yan i wsp. [223–225] w badaniach nad 

procesem plazmowego węgloazotowania nie stwierdzili obecności strefowej budowy warstw 

dyfuzyjnych, tak jak to ma miejsce podczas obróbki stali austenitycznej. Wykazali natomiast 

obecność „poszerzonego ferrytu” w warstwie węgloazotowanej. W swoich analizach ograni-

czyli się tylko do badań dyfrakcyjnych warstwy przypowierzchniowej. Nie wiadomo więc, co 

tworzy się na granicy z podłożem. Oprócz „poszerzonego ferrytu” stwierdzili w warstwach 

obecność azotków żelaza Fe4N oraz chromu CrN mimo relatywnie niskiej temperatury pro-

cesu (430°C). Jak wynika z wcze śniejszych badań nad azotowaniem stali ferrytycznej, two-

rzenie azotków obserwuje się już w nawet bardzo niskiej temperaturze obróbki [21]. Efekt ten 

jest więc obserwowany również podczas węgloazotowania. Warstwy wykazywały odporność 

korozyjną zbliżoną do materiału podłoża. Wydłużenie czasu obróbki powodowało wzrost głę-

bokości warstwy, lecz jednocześnie następowało obniżenie ich odporności 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 charakteryzowała wysoka twardość na powierzchni, rzędu 1200 HV 

(rys. 4.10). Rozkład twardości na przekroju warstwy cechował dość duży gradient wartości, 

właściwy dla warstw azotowanych. Nie obserwowano typowego dla warstw węgloazotowa-

nych na stali austenitycznej łagodniejszego przejścia do twardości rdzenia. Podobny rozkład 

twardości uzyskali inni badacze [171] na warstwach węgloazotowanych w cieczy. 
 



                                             4. Węgloazotowanie niskotemperaturowe 
 
74 

 
Rys. 4.10. Rozkład twardości na przekroju poprzecznym WW węgloazotowanej stali 17-4PH 

w temperaturze 430°C [225] 
 



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

 

Interesującym przykładem obróbki niskotemperaturowej wykorzystującej specyficzne 

właściwości fazy S jest osadzanie powłok z tej fazy metodą rozpylania magnetronowego. 

Otrzymanie tego typu powłok potwierdzono w wielu pracach dotyczących tego zagadnienia 

[57, 63, 89, 127, 180, 202]. Badania te wykazały możliwość otrzymywania fazy S o szerokim 

zakresie stężeń azotu oraz węgla, potwierdzając jej roztworowy charakter. Szczególnie istot-

na jest tu łatwość sterowania zawartością pierwiastka międzywęzłowego przez regulację 

składu atmosfery obróbkowej. Na rysunkach 5.1 i 5.2 pokazano zależności zawartości azotu 

i węgla od zawartości gazu aktywnego w atmosferze obróbkowej, prezentowane przez różnych 

badaczy. Z przedstawionych danych wynika, że ze wzrostem zawartości azotu w atmosferze 

dochodzi do stopniowego nasycania powłoki azotem. Niektórzy badacze wskazują również na 

zmianę kinetyki nasycania azotem przy zawartości azotu w powłoce ok. 10 lub 25%at. 
 

 
Rys. 5.1. Zależność zawartości azotu w powłoce od jego udziału w gazie roboczym [63] 

 

 
Rys. 5.2. Zależność zawartości węgla w powłoce od udziału metanu w gazie roboczym [57] 



76                                       5. Otrzymywanie powłok z fazy S metodami fizycznymi 
 

Powłoki z fazy S otrzymane metodą reaktywnego rozpylania magnetronowego cha-

rakteryzują się jednakową zawartością azotu/węgla w całej objętości. Stanowi to dużą zaletę 

w badaniach nad naturą fazy S w porównaniu z warstwami dyfuzyjnymi wytworzonymi na 

stali austenitycznej. Warstwy dyfuzyjne mają charakter gradientowy. Powiązanie stałej sie-

ciowej tej fazy z zawartością azotu jest obarczone błędem pomiarowym wynikającym z obję-

tości analizowanego materiału zarówno w badaniach dyfrakcyjnych, jak i przy badaniu składu 

chemicznego. Łatwość sterowania składem chemicznym fazy w przypadku powłok otrzymy-

wanych na drodze rozpylania magnetronowego pozwoliła na opracowanie szeregu zależno-

ści między stałą sieciową a zawartością azotu w fazie SN. Na rysunku 5.3 przedstawiono 

porównanie zależności otrzymanych przez różnych badaczy. Można zaobserwować istotne 

różnice wartości zmierzonych stałych sieciowych i zawartości azotu. Może to przede wszyst-

kim wynikać z badanego materiału oraz stosowanych technik pomiarowych zawartości azotu. 

Cechą wspólną wszystkich przedstawianych danych literaturowych jest to, że poniżej okre-

ślonej zawartości azotu otrzymywane powłoki są zbudowane z fazy o strukturze regularnej 

przestrzennie centrowanej A2. Natomiast powyżej pewnej zawartości następuje nasycenie 

azotem fazy SN i w powłoce pojawia się faza bogata w azot, o stałej sieciowej ok. 0,44 nm, 

a więc znacznie większej od maksymalnej wartości osiąganej przez fazę SN – 0,404 nm. Fa-

za ta ma, podobnie jak faza SN, strukturę regularną, płasko centrowaną A1. 
 

 
Rys. 5.3. Zależność stałej sieciowej fazy SN od zawartości azotu w powłoce opracowane na 

podstawie danych literaturowych: 1 – [180], 2 – [63], 3 – [89], 4 – [127] 

 
Osadzanie niereaktywne powłok ze stali austenitycznej metodą rozpylania magnetro-

nowego prowadzi do wytworzenia powłok o strukturze ferrytycznej [112, 123, 148]. W otrzy-
manych powłokach skład chemiczny targetu zostaje zachowany. Obserwuje się niewielkie 
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wzbogacenie w chrom, wynikające z różnic szybkości rozpylania chromu i niklu [180, 227]. 
Tworzenie struktury ferrytycznej w takich warunkach jest tłumaczone raczej zubożeniem 
warstwy w nikiel, stabilizujący austenit, niż stanem naprężeń wywołującym przemianę FCC-
-BCC [227]. Potwierdzeniem tej hipotezy mogą być obserwacje Sakera i wsp. [180], którzy 
nie wykazali tworzenia się struktur ferrytycznych przy niereaktywnym rozpylaniu Inconelu 
690, a więc austenitycznego stopu bogatego w nikiel. Obserwacje te były zgodne z bada-
niami Malavasiego i wsp. [154], którzy stwierdzili, że dla zachowania struktury typu A1 w nie-
reaktywnie rozpylanych powłokach ze stali austenitycznej niezbędna jest zawartość mini-
mum 20% niklu. Dahlgren [87] stwierdził natomiast, że osadzanie w temperaturze 500°C 
lub wyższej również prowadzi do otrzymania powłok o strukturze typu A1. Faza typu A2 
jest termodynamicznie stabilna w temperaturze do 340°C [9], dlatego łatwiej dochodzi do 
jej formowania w warunkach osadzania. Wytworzenie struktury typu A1 w takich warun-
kach jest możliwe tylko w szczególnych przypadkach, np. w efekcie wzrostu epitaksjalnego 
na wolnej od tlenków powierzchni austenitu [112], gdzie nie musi dochodzić do jej nieza-
leżnego zarodkowania. 

Azot jest pierwiastkiem stabilizującym austenit, dlatego podczas reaktywnego rozpy-
lania targetu ze stali austenitycznej dochodzi do tworzenia powłok o strukturze typu A1. Jed-
nakże, jak wynika z prowadzonych badań, wymagana jest pewna minimalna ilość azotu 
w atmosferze utworzenia fazy SN. Dahm i Dearlney [89] obserwowali tworzenie się struktury 
A2 do zawartości 10%at. azotu w powłoce. Podobne wyniki otrzymali Kappaganthu i Sun 
[127]. Tworzenie powłoki o strukturze A2 obserwuje się również przy osadzaniu reaktywnym 
w atmosferze z nośnikiem węgla, jeżeli zawartość węgla jest mniejsza niż 1,4%mas. [57]. 

Zaobserwowano, że wzrost zawartości azotu w atmosferze reakcyjnej po przekrocze-

niu pewnej wartości prowadził do wytworzenia powłok zbudowanych z bogatej w azot fazy 

typu azotkowego. Kappaganthu i Sun [127] obserwowali tworzenie powłok zbudowanych ze 

stechiometrycznej fazy zawierającej 50%at. azotu, gdy stężenie azotu w atmosferze reakcyj-

nej przekroczyło 50%obj. Przypisali jej wzór MN, gdzie M oznacza pierwiastki stopowe za-

warte w stali austenitycznej. Stwierdzili, że zawartość azotu w tej fazie nie zmieniała się mi-

mo dalszego podwyższania zawartości azotu w atmosferze reakcyjnej. Faza ta miała struktu-

rę A1 typu ZnS i jej stała sieciowa wynosiła 0,433 nm. Pojawianie się nowej fazy w warun-

kach dużej podaży azotu podczas rozpylania obserwowali również inni badacze. Terwagne 

i wsp. [202] stwierdzili obecność dodatkowych refleksów przy położeniu kątowym 2Θ 

w dyfraktogramach powłok otrzymanych przy ponad 40%obj. zawartości azotu w atmosferze 

reakcyjnej. Powłoki otrzymane przy zawartości 40% azotu i więcej w atmosferze wykazały 

równocześnie maksymalne nasycenie azotem. Dahm i Dearlney [89] obserwowali pojawienie 

się niezidentyfikowanej fazy o stałej sieciowej 0,44 nm. Podobne wyniki otrzymali również 

Saker i wsp. [180] oraz Fryska i wsp. [35, 106]. Pojawianiu się niezidentyfikowanej fazy 

sprzyja zarówno wzrost zawartości azotu w atmosferze reakcyjnej, jak i wzrost temperatury 

osadzania (rys. 5.4.). 

Faza SN jest metastabilna i wygrzewanie w temperaturze ok. 400°C mo że doprowa-

dzić do jej rozpadu z wydzieleniem azotków. Wprawdzie wykres stabilności termicznej 

przedstawiony przez Li [143] wskazuje, że w tej temperaturze stabilność fazy wynosi ok. 100 h, 

to jednak z badań nad osadzaniem powłok w temperaturze 400°C [127] w ynika, że w tych 
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warunkach może dochodzić do wydzielania azotków chromu CrN, nawet w bardzo krótko-

trwałych procesach. Potwierdzają to również badania Bourjota i wsp. [63], którzy stwierdzili, 

że podczas wygrzewania powłok z fazy SN w zakresie temperatury 350–450°C nast ępuje jej 

rozpad z wydzielaniem azotków chromu CrN w osnowie austenitu azotowego o zawartości 

azotu < 3%at. Wykazali jednocześnie, że jeżeli chłodzenie jest bardzo szybkie to rozpad fazy 

SN następuje na austenit, CrN oraz azotek M4N. Saker i wsp. [180] obserwowali, że przy osa-

dzaniu w temperaturze 400°C nie pojawiaj ą się azotki chromu, natomiast wygrzewanie w tem-

peraturze 400°C powłok otrzymanych w ni ższej temperaturze prowadzi do wydzielenia azot-

ków typu MN (rys. 5.5). Autorzy sugerują, że fazą MN może być niestechiometryczny azotek 

chromu CrNx, który wykazuje zmienność stałej sieciowej w zakresie 0,402–0,422 nm [229]. 
 

 
Rys. 5.4. Dyfraktogramy powłok z fazy SN uzyskane w różnych warunkach osadzania, zawar-

tość azotu w plazmie: a) 15% obj., b) 33% obj., c) 50% obj.; 1, 6, 11 – 24°C, 2, 7, 12 
– 100°C, 3, 8, 13 – 200°C, 4, 9, 14 – 300°C, 5, 10,  15 – 400°C [35] 

 

 
Rys. 5.5. Zależność stałej sieciowej fazy SN od temperatury osadzania [229] 

 

Warunki procesu osadzania wywierają istotny wpływ na morfologię powłok z fazy SN. 

Warstwy mają najczęściej budowę kolumnową. Wzrost zawartości azotu w atmosferze reak-
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cyjnej prowadzi początkowo do zwiększenia wielkości ziaren, by po przekroczeniu pewnej 

wartości granicznej doprowadzić do ponownego zmniejszenia wielkości ziarna i do stopnio-

wej amorfizacji mikrostruktury. Bourjot i wsp. [63] obserwowali maksymalną wielkość ziarna 

na poziomie 60 nm przy zawartości ok. 14%at. azotu w powłoce. Przy zawartości azotu 

> 27%at. wielkość ziarna spadła poniżej 7 nm. Musil i Regent [168] obserwowali ciągły spa-

dek wielkości ziarna ze wzrastającą zawartością azotu w atmosferze przy reaktywnym osa-

dzaniu powłok NiCr-N (rys. 5.6). Podobną tendencję obserwowali Goutier i wsp. [114], którzy 

stwierdzili amorfizację mikrostruktury przy zawartości azotu przekraczającej 25%at. 
 

 
Rys. 5.6. Zależność wielkości ziarna fazy SN od ciśnienia parcjalnego azotu [168] 

 

Powłoki z fazy SN osadzane metodą reaktywnego rozpylania magnetronowego cha-

rakteryzuje znaczna tekstura. Mniejsza zawartość azotu w powłoce sprzyja tworzeniu tekstu-

ry <111>, podczas gdy wzrost zawartości azotu zmienia ją w kierunku silnej tekstury <100> 

[63, 180]. Tłumaczy się to uprzywilejowanym wzrostem gęsto upakowanych powierzchni kry-

stalicznych równoległych do powierzchni powłoki. Po przekroczeniu zawartości 13%at. azotu 

obsadzającego luki oktaedryczne w strukturze A1 płaszczyzna (200) staje się gęściej upa-

kowana niż płaszczyzna (111) [180]. 

Kształtowanie mikrostruktury powłoki w warunkach osadzania metodą reaktywnego 

rozpylania magnetronowego bardzo silnie zależy od warunków procesu i parametrów stoso-

wanego urządzenia, dlatego czasami jednoznaczne określenie zależności jest niemożliwe, 

a wyniki prezentowane w literaturze mogą być nieporównywalne. Poza wspomnianą już 

zwartością azotu w atmosferze reakcyjnej wpływającej na wielkość ziarna do czynników 

istotnie oddziałujących na proces formowania powłoki można zaliczyć: 

1. Temperaturę osadzania – niższa temperatura osadzania sprzyja amorfizacji [32, 

63, 127]. 

2. Gęstość mocy osadzania – mała gęstość mocy sprzyja amorfizacji mikrostruktury 

oraz osadzaniu faz o strukturze A2 [127]. 

3. Odległość target-substrat – brak jednoznacznych danych dotyczących tego para-

metru; w literaturze dostępne są dane wskazujące na zwiększenie skłonności do tworzenia 
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tekstury <100> [126], jak i <111> ze zmniejszaniem tej odległości [63]. Zmniejszanie odle-

głości zwiększa prędkość osadzania powłoki. 

Na specyfikę formowania powłoki wpływa również rodzaj podłoża, na którym powłoka 

jest osadzana. Szczególnie interesujące są zjawiska występujące przy osadzaniu powłok na 

austenitycznej stali odpornej na korozję. Zaobserwowano, że jeżeli proces prowadzony jest 

w temperaturze > 200°C, nast ępuje dyfuzja azotu do podłoża, w którym powstaje warstwa 

dyfuzyjna zbudowana z fazy SN [35]. Potwierdzeniem dyfuzji azotu do podłoża jest rozkład 

azotu na przekroju warstwy powierzchniowej, gdzie widać w obszarze pod powłoką charakte-

rystyczny przebieg zmian stężenia azotu, typowy dla warstw dyfuzyjnych zbudowanych z 

fazy SN (rys. 5.7). Możliwość dyfuzji azotu do podłoża sugerowali również Saker i wsp. [180]. 

Można również podejrzewać, że dyfuzja azotu do podłoża jest odpowiedzialna za przesunię-

cie refleksów od fazy SN w kierunku większych kątów 2Θ (zmniejszanie stałej sieciowej) 

w powłokach otrzymywanych przy długich czasach osadzania [105]. 
 

 
Rys. 5.7. Rozkład azotu na przekroju powłok osadzanych w temperaturze 400°C, 30 min: 1 – 

15% N2, 2 – 33% N2, 3 – 50% N2; [35] 

 

 
5.2. Właściwo ści powłok z fazy S 

 

Powłoki z fazy S nanoszone na podłożu ze stali austenitycznej wykazują bardzo do-

brą adhezję. Figueiredo Pina i wsp. [102] określili trzy rodzaje powłok ze względu na przy-

czepność i zachowanie podczas testu zarysowania w zależności od stosowanego obciąże-

nia. Ich zdaniem najlepsze właściwości wykazywały powłoki o zawartości 8%at. azotu. Z ba-

dań Fryski [105] wynika, że wszystkie otrzymane powłoki wykazują bardzo dobrą przyczep-

ność, nawet podczas testu zarysowania wykonanego przy obciążeniu 100 N (rys. 5.8). Przy 

znacznych zniekształceniach, jakim podlegała powłoka, pojawiły się wprawdzie pęknięcia, 

ale prawie nie obserwowano odpadania powłoki od podłoża. Bardzo dobrą przyczepność 

potwierdzili również Bourjot i wsp. [63], którzy nie obserwowali pęknięć na powłokach o za-

wartości azotu <30%at., ale jedynie ich odkształcenia plastyczne. 
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Rys. 5.8. Końcowy fragment rysy wykonany przy obciążeniu 100 N na powierzchni powłoki 

osadzanej w temperaturze 400°C, 30 min, 50% N 2 [105] 

 
Jedną z przyczyn tak dobrej adhezji może być niewątpliwe wspomniane wcześniej 

dyfuzyjne połączenie z podłożem. Ponadto właściwości mechaniczne powłok z fazy S rów-
nież sugerują ich szczególnie korzystne zachowanie w warunkach odkształceń mechanicz-
nych. Twardość powłok jest bardzo wysoka, w granicach kilkunastu gigapaskali, podczas 
gdy wartość ich modułu Younga jest tylko nieco większa od wartości modułu austenitu 
(rys. 5.9). Powoduje to, iż mimo wysokiej twardości, podczas obciążenia nie występują zna-
czące różnice w odkształcalności powłoki i podłoża, co ogranicza naprężenia ścinające po-
wodujące odpadanie powłoki. Inni autorzy [63, 89, 168] obserwowali zależność twardości 
powłok od zawartości azotu, ale tylko do pewnej wartości, po której następował jej spadek 
tłumaczony amorfizacją mikrostruktury. 

 
Rys. 5.9. Twardość i moduł Younga powłok z fazy SN w zależności od zawartości azotu [89] 
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Z badań Baranowskiej i Fryski [32] wynika, że dodatkowym czynnikiem wpływającym 

na twardość warstw jest ich tekstura. Warstwy o teksturze <111> są twardsze od warstw 

o teksturze <100> (rys. 5.10). Podobne obserwacje można poczynić na podstawie danych 

prezentowanych przez innych badaczy [88]. 
 

 
Rys. 5.10. Zmiana twardości powłok z fazy SN w zależności od zawartości azotu i tekstury: 

kwadraty – tekstura <111>, okręgi – tekstura <100> [32] 

 
Powłoki z fazy SN charakteryzuje umiarkowany poziom naprężeń własnych. Więk-

szość danych literaturowych wskazuje, że kształtują się one na poziomie 500–800 MPa 
i mają charakter ściskający [63, 114, 180]. Bourjot i wsp. [63] stwierdzili wpływ ciśnienia cał-
kowitego na poziom i znak naprężeń. Przy wyższym ciśnieniu całkowitym obserwowano nie-
wielkie naprężenia rozciągające (na poziomie 100 MPa), podczas gdy przy małym ciśnieniu 
całkowitym – ściskające na poziomie 300–500 MPa. Podobną zależność obserwowali Billard 
i wsp. [57] w powłokach z fazy SC. Przy wyższym ciśnieniu całkowitym naprężenia kształto-
wały się na poziomie ok. 200–300 MPa i były rozciągające, podczas gdy przy niższym ci-
śnieniu były ściskające i wynosiły 400–700 MPa. Większość prezentowanych danych doty-
czących naprężeń wskazuje na ich niewielką zależność od zawartości azotu [63, 180]. Zde-
cydowaną zależność naprężeń od zawartości azotu w powłokach wykazały wyniki prezento-
wane przez Sheddena i wsp. [185]. Obserwowali oni równocześnie pojawianie się bardzo 
znacznych naprężeń ściskających na poziomie 3 GPa. 

Istotną właściwością użytkową powłok z fazy S jest ich odporność na zużycie tribolo-

giczne. Powłoki te wykazywały bardzo dobrą odporność zarówno na zużycie tribologiczne 

w warunkach tarcia suchego [89], jak i na zużycie tribokorozyjne [5]. Z badań własnych wyni-

ka, że w niektórych układach ciernych powłoki z fazy SN wykazują współczynnik tarcia po-

równywalny z powłokami TiN lub niższy (rys. 5.11). 

Powłoki z fazy SN wykazują również dobre właściwości antykorozyjne. Na rysunku 

5.12 przedstawiono potencjał stacjonarny powłok w zależności od zawartości azotu. Należy 

zwrócić uwagę, że jest on nieco bardziej dodatni niż podłoże (różnica potencjałów w grani-

cach 50–100 mV), co jest obiecującą cechą z punktu widzenia wykorzystania tych powłok 

w warunkach korozyjnych. 
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Rys. 5.11. Wartość współczynnika tarcia mierzonego w kontakcie tribologicznym między po-

włoką a różnymi materiałami przeciwpróbki: A – Al2O3, B – X10CrNi18-10, C – 
PE-UHMW; powłoki: 1 – 4,9%mas. N, 2 – 11,1%mas. N, 3 – 17,1%mas. N [34] 

 
 

 
Rys. 5.12. Wartość potencjału stacjonarnego powłok z fazy SN w zależności od zawartości 

azotu; pomiar w roztworze 3,5% NaCl względem elektrody kalomelowej [106] 
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6. Obróbki hybrydowe 
 

Niskotemperaturowa obróbka dyfuzyjna stali odpornej na korozję jest obiecującą 

technologią do zastosowania tej stali w układach tribologicznych, także w warunkach oddzia-

ływania środowiska korozyjnego. Azotowana lub nawęglana stal odporna na korozję w kon-

takcie ze stalą lub ceramiką ma relatywnie wysoki współczynnik tarcia (µ = 0,4–0,8) [219]. 

Z punktu widzenia potencjalnego układu tribologicznego korzystna byłaby więc taka modyfi-

kacja powierzchni, która zmniejszyłaby również współczynnik tarcia. Dlatego prowadzi się 

szereg badań nad warstwami powierzchniowymi o bardziej złożonej architekturze. W tym 

celu wykorzystuje się technologie hybrydowe inżynierii powierzchni. Do najczęściej stosowa-

nych kombinacji należą azotowanie lub nawęglanie niskotemperaturowe w połączeniu 

z technologiami PVD lub CVD wytwarzania powłok o specjalnych właściwościach tribologicz-

nych. Połączenie obróbki dyfuzyjnej z cienkimi powłokami nanoszonymi np. metodą PVD lub 

CVD ma również tę zaletę, że w przypadku tak miękkiego materiału, jakim jest stal odporna na 

korozję, otrzymujemy bardziej wytrzymałe podłoże dla cienkich i twardych powłok tribologicz-

nych. Do szczególnie obiecujących można zaliczyć układy, w których obrobiona cieplno-

chemicznie stal pokrywana jest cienkimi powłokami typu DLC, związkami tytanu czy chromu. 

 

 
6.1. Warstwy hybrydowe z powłok ą DLC 

 

Jellesen i wsp. [125] prowadzili badania nad opornością na zużycie erozyjne w wa-

runkach korozyjnych warstw hybrydowych utworzonych w efekcie niskotemperaturowego 

azotowania gazowego stali austenitycznej i powłoki DLC wytworzonej metodą PVD. Otrzy-

mane warstwy wykazywały znaczącą poprawę odporności na zużycie w warunkach erozyjno-

-korozyjnych w porównaniu z nieobrobioną stalą austenityczną, jak i ze stalą tylko azotowa-

ną. Na rysunku 6.1a przedstawiono porównanie wielkości zużycia badanych materiałów. 

Należy także podkreślić, że taka kombinacja obróbek prowadzi również do znacznego wzro-

stu twardości stali austenitycznej (rys. 6.1b). 
 
a) b) 

  
Rys. 6.1a). Wielkość zużycia przez tarcie; b) twardość stali austenitycznej nieobrobionej oraz 

po azotowaniu niskotemperaturowym z powłoką DLC i bez [125] 
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Równie obiecujące wyniki dotyczące poprawy odporności na zużycie tribologiczne 

warstw hybrydowych opartych na warstwach wierzchnich nawęglanej plazmowo stali auste-

nitycznej pokrytej powłoką DLC metodą RF CVD prezentują Ueda i wsp. [205]. W efekcie 

zastosowania obróbki hybrydowej zaobserwowali oni znaczące zmniejszenie współczynnika 

tarcia (rys. 6.2) oraz wyraźne zmniejszenie zużycia przeciwpróbki. Jeszcze mniejszy współ-

czynnik tarcia w kontakcie z ceramiczną przeciwpróbką rejestrowali Wu i wsp. [219] na po-

włokach hybrydowych o podobnej budowie (plazmowe nawęglanie + powłoka węglowa na 

bazie grafitu). W efekcie nałożenia powłoki grafitowej współczynnik tarcia, który na nawęgla-

nej stali austenitycznej wynosił 0,6–0,7, uległ zmniejszeniu do wartości 0,1. Szczególnie wart 

podkreślenia jest fakt, że współczynnik tarcia w przypadku warstwy hybrydowej utrzymywał 

stałą wartość przez cały czas trwania próby tribologicznej. W przypadku powłoki grafitowej 

naniesionej na nieobrobioną stal austenityczną współczynnik tarcia bardzo szybko zaczął 

wzrastać w wyniku uszkodzeń powłoki grafitowej w związku z odkształceniem plastycznym 

podłoża. Jak wynika z badań prowadzonych przez tych autorów, nośność powierzchni 

w kontakcie tribologicznym w efekcie obróbki hybrydowej wzrosła z 26 N do 85 N dla powłoki 

grafitowej naniesionej na nieobrobionym podłożu. 
 

 
Rys. 6.2. Wartość współczynnika tarcia mierzona na stali austenitycznej po różnych proce-

sach obróbki powierzchniowej [205] 

 
 

6.2. Warstwy hybrydowe z powłok ą na bazie ceramiki 
 

Kolejną grupą powłok stosowanych w połączeniu z azotowaniem niskotemperaturowym 

są powłoki na bazie azotku tytanu osadzane metodą PVD [116, 178]. Oferują one, podobnie 

jak powłoki DLC, poprawę współczynnika tarcia w połączeniu z dobrą odpornością korozyjną 

i biokompatybilnością. Ponadto azotowanie stali poprawia adhezję powłok azotkowych. 
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Zastosowanie powłoki z azotku tytanu na azotowanej plazmowo stali austenitycznej 

znacząco poprawiło odporność na zużycie tribologiczne, zwłaszcza w warunkach wysokich 

obciążeń [116] – rys. 6.3. 
 

 
Rys. 6.3. Wielkość zużycia tribologicznego wyznaczona na materiałach po różnych obróbkach 

powierzchniowych [116] 
 

Korzystne oddziaływanie tego typu obróbki hybrydowej odnotowano również w odnie-

sieniu do stali ferrytycznej [166, 176, 230]. Qi i wsp. [176] obserwowali zmniejszenie współ-

czynnika tarcia i poprawę odporności korozyjnej warstw po obróbce hybrydowej w porówna-

niu z powłokami nanoszonymi na nieobrobionej stali ferrytycznej. Poprawę odporności na 

zużycie tribologiczne o jeden rząd wielkości, jak i zużycia erozyjnego o dwa rzędy wielkości 

obserwowano po zastosowaniu różnych typów powłok na bazie tytanu nałożonych na stal 

PH15-5 azotowaną plazmowo [230] – rys. 6.4. 
 
a) 

 
Rys. 6.4a. Wielkość zużycia tribologicznego dla stali odpornej na korozję poddanej różnym 

zabiegom obróbki powierzchniowej [230] 
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b) 

 
Rys. 6.4b. Wielkość zużycia erozyjnego dla stali odpornej na korozję poddanej różnym zabie-

gom obróbki powierzchniowej [230] 
 

Badania powłok Ti-C:H osadzanych na azotowanej plazmowo chromowej stali ferry-

tycznej [166] wykazały ich bardzo dobrą przyczepność. Autorzy stwierdzili również znaczący 

(do 80 N) wzrost obciążenia krytycznego warstw hybrydowych. Bardzo dobrą przyczepność 

i odporność zarówno korozyjną, jak i tribologiczną wykazywały powłoki na bazie innych azot-

ków (takich jak SiNx, wytwarzany metodą PACVD [90], azotek boru wytwarzany metodą PLD 

[189] czy azotek CNx [187]) nanoszone na azotowanej stali odpornej na korozję. Poprawę 

odporności korozyjnej obserwowano również w przypadku warstw powierzchniowych wytwo-

rzonych na bazie powłoki TiO2 naniesionej metodą zol-żel na azotowanej stali austenitycznej 

[108]. W tym ostatnim przypadku autorzy stwierdzili, możliwość funkcjonalizacji powierzchni 

dla celów medycznych. 
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W pracy przedstawiono stan badań dotyczących obróbki powierzchniowej stali od-

pornej na korozję. Jak wykazano, ponad trzy dekady prac nad tym zagadnieniem pozwoliły 

na znaczne zrozumienie wielu zjawisk. Postęp wiedzy w tym zakresie pozwolił równocześnie 

na sformułowanie nowych problemów badawczych i podjęcie nowych wyzwań. 

Najbardziej zbadanym obszarem jest niskotemperaturowe azotowanie stali. Paradok-

salnie jest to również technologia najmniej wdrożona do praktyki przemysłowej. Wynika to 

przede wszystkim z problemów technologicznych. Podstawowym problemem przy obróbce 

powierzchniowej stali austenitycznej jest konieczność aktywacji powierzchni. Dlatego więk-

szość badań koncentruje się wokół obróbek plazmowych. Niestety, w procesach tych kontro-

la temperatury jest bardzo utrudniona. Temperatura jest natomiast parametrem krytycznym 

z punktu widzenia uzyskania warstw o wysokich walorach użytkowych, przede wszystkim 

o dobrej odporności korozyjnej. Dla stali austenitycznej krytyczną jest temperatura ok. 

430°C, powy żej której rozpoczyna się intensywne wydzielanie azotków chromu, pogarszają-

cych odporność korozyjną stali. Dla stali ferrytycznej ta temperatura jest jeszcze niższa. 

Prowadzenie procesu azotowania plazmowego w bezpiecznym zakresie temperatury 

z uwzględnieniem możliwości przegrzania lokalnego elementu obrabianego powoduje znaczne 

spowolnienie szybkości wzrostu warstwy. Pewne nadzieje budzi rozwój obróbek plazmowych 

w kierunku eliminacji bezpośredniego oddziaływania jonów z powierzchnią, np. obróbki z wy-

korzystaniem ekranów aktywnych. Obróbka gazowa oferuje bardzo dobrą stabilność i kontrolę 

temperatury prowadzonego procesu. Dlatego jest więc interesującą i konkurencyjną alternaty-

wą dla obróbek plazmowych. Natomiast rozwiązania wymaga problem aktywacji powierzchni. 

Rozwój tych obróbek wiązać się będzie przede wszystkim z tym obszarem zagadnień. Ograni-

czeniem użytkowym procesu azotowania niskotemperaturowego stali austenitycznej jest moż-

liwość otrzymywania warstw zbudowanych tylko z fazy SN o grubości nie większej niż 20 µm. 

Rzutuje to na możliwość wykorzystania tego typu warstw w warunkach wysokich naprężeń 

kontaktowych. 

Znacznie bardziej skomercjalizowane są technologie obróbki powierzchniowej oparte 

na węglu: nawęglanie i węgloazotowanie. W tym obszarze dominują obróbki gazowe, co 

wynika z wcześniej wspomnianych problemów z obróbkami plazmowymi. Ponadto nawęgla-

nie oferuje większe bezpieczeństwo z punktu widzenia możliwości przegrzania (wyższa tem-

peratura początku wydzielania węglików), a co za tym idzie, możliwość prowadzenia procesu 

w wyższej temperaturze. To z kolei przekłada się na większą grubość warstw. Dużą zaletą 

jest również możliwość aktywacji gazem obróbkowym, jako to ma miejsce w procesie nawę-

glania i węgloazotowania z dodatkiem acetylenu [211]. Istnieje wprawdzie na rynku jeden 

patent dotyczący nawęglania plazmowego [209], ale o mniejszym znaczeniu komercyjnym. 

Podstawowe kierunki rozwoju badań w tym obszarze dotyczą obecnie przede wszystkim 

lepszego zrozumienia mechanizmu nawęglania i procesów wydzieleniowych węglików w celu 

optymalizacji parametrów procesu oraz rozwoju technologii węgloazotowania oferujących 
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potencjalnie warstwy o najlepszej kombinacji cech użytkowych. Ważna jest również poprawa 

kinetyki wzrostu warstwy. 

Nowym i bardzo przyszłościowym obszarem badań jest możliwość wytwarzania hy-

brydowych warstw powierzchniowych. Połączenie którejś z obróbek dyfuzyjnych z powłokami 

nanoszonymi metodami fizycznymi oferuje najlepszą kombinację cech użytkowych. Obrobio-

na cieplno-chemicznie powierzchnia stali stanowi dobre podłoże dla twardych powłok cera-

micznych. Zwiększa ona również możliwości obciążania takiej warstwy powierzchniowej. 

Ważną zaletą technologii osadzania z fazy gazowej metodami fizycznymi jest fakt, że są one 

łatwo komercjalizowalne. Korzystną innowacją w tym zakresie byłaby niewątpliwie możliwość 

wytwarzania tego typu złożonych warstw powierzchniowych w jednym procesie technolo-

gicznym. 

Poza problemami technologicznymi tematyka obróbki powierzchniowej stali odpornej 

na korozję wymaga również rozwiązania szeregu problemów o charakterze poznawczym: 

1. Ważnym i bardzo mało zbadanym obszarem jest obróbka powierzchniowej stali 

ferrytycznej odpornej na korozję i konstytuowanie warstwy zbudowanej z „poszerzonego 

ferrytu”. Literatura z tego zakresu jest bardzo ograniczona. 

2. Bardzo mało również wiadomo na temat przemian fazowych zachodzących w stali 

ferrytycznej podczas nasycania azotem. Szczególnie interesująca z poznawczego i utylitar-

nego punktu widzenia jest możliwość tworzenia fazy SN w tych gatunkach stali. 

3. Ciągle niewyjaśnionym zagadnieniem jest również przemiana austenitu w fazę S. 

Żadna z istniejących hipotez nie znalazła pełnego potwierdzenia naukowego. 

4. Istotną kwestią jest możliwość modelowania wzrostu warstwy dla wszystkich tych 

obróbek. To zagadnienie jest dopiero w fazie początkowej. W tym obszarze niewątpliwie 

istotnym zagadnieniem jest uwzględnienie w budowanych modelach kwestii naprężeń. 
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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-Oberflächenbehandlung von korro-
sionsbeständigem Stahl 

Zusammenfassung 
 

Korrosionsbeständiger Stahl gewinnt in vielen Bereichen der Technik immer mehr an 

Bedeutung. Deshalb ist das Problem der Verbesserung seiner Beständigkeit gegen den Ver-

schleiß infolge der Reibung bei gleichzeitiger Beibehaltung guter Korrosionsbeständigkeit im 

Zentrum des Interesses von vielen Forschungsanstalten und der Industrie.  

Im Buch wurde der aktuelle Wissensstand auf dem Gebiet der Oberflächenbehand-

lung von korrosionsbeständigem Stahl dargestellt. Die präsentierte Thematik betrifft die sog. 

Niedrigtemperaturbehandlung, d. i. solche, bei welcher es zum Herausbilden von Oberflä-

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 Oberflächenbehandlung von Stahl tätig sind. In den drei ersten Kapiteln wurden 

grundsätzliche Typen der Diffusionsbehandlung dargestellt, wie das Nitrieren, Aufkohlen und 

Carbonitrieren, die im Kontext deren Einsatzes für verschiedene korrosionsbeständige 

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“ präsentiert als auch anwendungstechnische Probleme bespro-

chen, die den Einfluss von Behandlungsparametern auf die Eigenschaften von solchen 

Schichten betreffen. Neue Möglichkeiten eröffnet die Verwendung von PVD-Verfahren für die 

Gestaltung der Eigenschaften von korrosionsbeständigem Stahl. Dieses Thema wurde in 

zwei folgenden Kapiteln besprochen. Es wurden Realisierungsmöglichkeiten 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 grundsätzlichen verfahrenstechnischen 

Probleme der Diffusionsprozesse zusammengefasst und Wissensbereiche angezeigt, die 

weitere Forschungen erfordern. 
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