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第1章緒 論

 近年、材料の高機能化，高寿命化，高負荷化への要求が高まるにつれ

て、材料表面の改質技術の重要性が著しく増大してきた。たとえば、機

器，構造物の耐食性を改善するための表面改質、摩耗，摩擦，潤滑等の

材料表面のトライボロジー特性を改善するための表面改質等、さまざま

な目的で表面改質技術が研究，応用されてきている。

 このような表面改質技術のうち、材料そのものの基本的な性質は変え

ずに表面の硬さのみを増し、その材料の耐摩耗性を向上さ世る表面硬化

処理法は，古＜から研究がなされており現在の表面改質技術の中心をな

し、鉄鋼材料を中心に広＜利用されている。

 一般に、金属材料の表面硬化処理法には、メッキや比較的新しい方法

であるCVD法，PVD法の様な、表面に硬質物質を被覆するコーティ

ング法と、浸炭法や窒化法の様に金属表面から他の元素を拡散させ、材

料表面そのものを硬化さ世る拡散浸透法に大別される1州。このうちコ

ーティング法は、拡散浸透法に比べ表面に彼覆する物質を自由に選べる

という利点があるものの、一般に耐剥離性や処理コスト等に欠点がある

ため、切削工具等の一部の用途に限られている1・2〕。このため、金属材

料の表面硬化法には、拡散浸透法が工業的に広＜普及している。このよ

うな拡散浸透法のうち、浸炭法は、高温で材料表面に炭素を拡散さ世、

その後の焼入れで硬い表面層を得るもので、鉄鋼材料に利用されている

が、廃入れによる盃の大きいこと，焼戻し抵抗が小さいことが欠点とな

り、応用面で制約を受けている4〕。これに対して、窒化法は、比較的低

温で処理が可能で、歪が小さく精密部品にも応用され、耐疲労性，耐食

性も向上するなどの特長があり、広く利用されてきている4’5〕。

 窒化法は、1923年にFryによって開発されたアンモニアガスによるガ
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ス窒化法がその始まりであり、今日でも広く用いられている6〕。ガス窒

化法は、アンモニアガスの分解によって生じた原子状窒素により、鋼の

表面に硬い窒化物をつくる方法であり、窒化処理後の歪が小さいこと、

浸炭法よりも高い硬さが得られるなどの利点がある。しかし、ガス窒作

法は、雰囲気ガスと鋼表面との界面窒素濃度が低く、窒化処理に長時間

を要し、さらに最表面に脆いζ一Fe・N相が生成するため、窒化後研磨

を必要とする欠点を有している。一方、塩浴を利用した塩浴窒化法も開

発されており、窒化速度の迅速化に対しでは有効な方法であるが、塩浴

としてシアン塩やシアン酸塩を利用するため、公害対策に万全をきす必

要がある等の欠点がある7〕。このようなガスおよび塩浴窒化法の欠点牽

解決するために、グロー放電を利用したプラズマイオン窒化法（P1as㎜a

I㎝Mtridi㎎Process，略してPIN法とする）が開発された。PIN

法は、低圧（数百P a）の雰囲気中でグロー放電を利用して窒素ガスを

イオン化し、陰極の被処理物の表面に衝突さ世て窒化を行なう方法で、

1944年にBe㎜ekらによってその可能性が示され8〕、窒化層の脆化防止お

よび窒化時間の短縮が認められたが9〕、実用化は最近のことである。さ

らに、省エネルギ，無公害な表面硬化法として注目を集め、現在では最

も広く用いられている窒化法である10，。このため、鉄鋼材料に対する

P I N法の適用例は数多く報告されており、炭素鋼や低合金鋼では、そ

の表面硬さがHv400～900，高合金鋼では、Hv1000以上の硬さが得られ

耐疲労性も向上することが知られている11～15）。さらに、P I N処理で

の窒化層の形成機構や、化合物層および拡散層の生成に関与する処理条

件の影響，窒化層の硬さや厚さへの合金元素の影響等が明らかになって

いる16～20〕。また、その表面に強固な酸化皮膜を作るため、塩浴窒化や

ガス窒化法では処理が困難で、特別な前処理が必要なステンレス鋼に対

しても、雰囲気を窒素と水素の混合ガスとすることで、特別な前処理を

必要とせずに窒化処理が行なえる事も報告されている10’21’刎。



 さらに、鉄鋼材料以外の非鉄金属材料に対するP I N処理の適用もな

されており、窒化物を作りやすいチタンとその合金，ジル］ニウム，ア

ルミニウム、ならびに窒化物生成元素であるVa，VIa属元素ではHv1000

以上の硬さの得られること、およびその最適窒化条件の報告がなされて

いる2卜州。しかしながら、窒化法は、その材料の窒化物を作ることで

表面硬化さ世るため、窒化物を形成しない金属に対してはほとんど考慮

されていなかった。このため、ニッケル（Ni）や銅（Cu），銀（＾9）のよう

な材料に対する報告はほとんど見当らない26〕。NiやCuおよびその合金

には、拡散浸透法の一つの醐此処理によって表面硬化が可能で、Hv1000

程度の硬化層が得られることが報告されているが2η、棚此処理は固体

法や塩浴法が主体であり、また処理温度も1000℃と高温のため製品の品

質管理が困難で、工業化されるまでに至っていない。

 ところで、NiやCu，＾gに対してその強度を向上さ世る手法として、内

部酸化法が開発され、多くの適用例が報告されている28～30〕。この方法

は、純金属のままでは有効な強化法の無いこれらの金属に対して、適当

な合金元素を数％添加し、合金化した後に高温で酸化処理を行ない、そ

の内部に合金元素の酸化物粒子を析出させ、いわゆる分散析出強化を行

なわ世る方法である。この方法によって強度があがるだけでな＜、＾gで

は硬さの上昇も報告されており31〕、また、これら合金の強化に有効な

合金元素やその酸化物の析出状態に関する報告もなされている30’31〕。

しかし、一般に内部酸化法ば1000℃程度の高温で行なわれるため、処理

が難しい欠点をもっており、特別な展途にしか用いられていない。

 このように、純金属のままではな＜合金化し、さらに熱処理すること

で合金元素の化合物を析出さ世、機械的性質を犬き＜変えることが可能

となる。このため、純金属のままでは窒化硬化しない金属でも、適当な

窒化物生成元素を添加し合金化して窒化処理することで、その表面で合

金元素の室化物を形成し表面硬化する可能性が考えられた。
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 以上のことを背景として、本研究では構造材としても用いられ、耐摩

耗性の向上が望まれているNiの窒化硬化の可能性，硬化に有効な合金元

素の種類およびその硬化機構について基礎的な検討を行ない難硬化材料

の表面硬化法の実用化に対する指針を示すことを目的とした。まず、Ni

に各種窒化物生成元素を添加したNi2死および3元合金合金を試作し、

これらの試作合金にP I N法によって窒化処理を行ない、窒化硬化に有

効な合金元素および処理条件を明らかにした。さらに、その窒化層の微

細構造を検討することで窒化硬化機構を考察した。また、代表的な実用

M合金の表面硬化特性を検討し、P I N処理の迅速化およびP I N処理

後の耐摩耗性および耐食性について評価した。

 本論文の構成および主な内容は次の通りである。また、Fig．1．1に、

本研究の内容を示すフローチャートを示す。

 第1章は緒論であり、従来の研究過程および本研究の必要性ならびに

目的を述べた。

 第2章では、本研究で用いたPIN法の特徴を説明し、窒素と水素の

混合ガスのガス組成，ガス圧力，窒化温度，窒化時間およびグロー放電

形成のための放電電圧，放電電流等の窒化処理条件がP I N処理後のNi

合金の表面硬さや窒化層形成に及ぼす影響を検討した。

 第3章では、代表的な窒化物生成元素である周期率表のWa，Vaお

よびWa属元素あるいはMn，Fe，＾1およびSiをそれぞれ単独に添加したNi

2元合金を試作し、これらの合金にP I N処理を行なうことで、Niの窒

化硬化に及ぼす合金元素の単独効果について検討し、窒化硬化に有効な

合金元素およびその有効合金量を明らかにした。さら・に、窒化処理後の

試験片のE PMA，EDX分析，試験片表面のX線回折および窒化層の

TEM観察を行ない、Ni2元合金の窒化硬化機構について考察を行なっ

た。また、窒化層厚さに及ぼす窒化温度および窒化時間の影響について

検討し、窒化層形成機構について考察した。
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 第4章では、P I N処理後のNi2元合金の表面硬さおよび硬化層厚さ

の増加をはかるために、第3章のNi2元合金の表面硬化状況をもとにし

て、Ni2元合金にさらに第2の窒化物生成元素を添加したNi3元合金を

試作した。そしてP I N処理を行なうことで表面硬さおよび硬化層厚さ

の増加に及ぼす第2添加元素の影響について検討した。

 第5章では、現在実用されているNi基合金にP IN処理を行ない、そ

の硬化特性について検討を行なった。さらに、P I N処理後の表面硬さ

を求める推定式を導出し、表面硬さの推定が可能なことを示した。

 第6章では、特別な装置を使用せずに比較的簡単に利用できるホロー

カソード放電をP IN処理に応用し、P IN処理の迅速化の可能性を検

討するとともに、ホローカソード放電に大きく影響する雰囲気ガス圧力

がPIN処理の迅速化に与える影響を検討し、その迅速化機構について

考察した。

 第7章では、第3および4章で用いた試作M2および3元合金につい

て、それぞれの合金で最も高い表面硬さを示した処理条件で窒化した試

験片について、大越式迅速摩耗試験法による摩耗試験およびアノード分

極曲線測定法による腐食試験を行ないPIN処理による耐摩耗性および

耐食性の変化を評価した。

 第8章は総括であり、本研究で得られた諸結果を総括した。
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第2章フ。ラズマイオン窒化法の
       特徴および処理パラメータ

       の影響

2．1 描 言

 PIN法は、窒素ガスを含む低圧の雰囲気中（130～1300Pa）で、被処

理物を陰極として、陽極との間に直流電圧を印加してグロー放電を発生

させ、グロー中で形成された窒素イオンを被処理物の表面に衝突させて

窒化を行なう新しい表面硬化法である1o〕。このP I N法は、従来のガ

ス窒化法や塩浴法に比べ無公害処理であり、窒化速度の迅速化が可能で

ある等の優れた特徴をもっている。また、雰囲気ガス中に水素を混合す

ることで、雰囲気中の残留酸素や被処理物表面の酸化皮膜の還元除去を

行なうと言われている32〕。さらに、鉄鋼材料のP I N処理では、雰囲

気申の窒素ガス．と水素ガスの混合比を変えることで、窒化層最表面の相

組成を制御する事も行なわれている33〕。しかしながら、NiやNi合金の

P I N処理後の表面硬さや窒化層の形成に及ぼす窒化処理条件の影響に

ついての研究はなされていない。そこで本章では、3．3節で使用した

試作Ni2元合金うち、顕著な表面硬化を示していたM－30Crについて、

窒素と水素の混合ガスのガス組成，ガス圧力，窒化温度，窒化時間およ

びグロー放電のための放電電圧，放電電流を変化させてP I N処理を行

ない、表面硬さや窒化層形成に及ぼす窒化処理条件の影響を検討した。

2．2 プラズマイオン窒化法の特検

 P I N法は、グロー放電を利用した新しい窒化法である。窒素ガスを
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含む低圧雰囲気中で、被処理物を陰極とし、陽極との間にグロー放電を

発生させる。グロー放電中でイオン化した窒素を被処理物の表面に衝突

さ世、被処理物の加熱と窒化を同時に行なう窒化法である。これまでの

報告で、P I N法による窒化層の形成機構には大別して二つの説明がな

されている10’23’34〕。一つは、鉄鋼材料に対して古くから言われてい

る窒化層形成機構である10〕。 Fig．2．1に、鉄鋼材料に対して説明さ

れているPIN法での窒化層形成機構を示す。グロー放電中で形成され

た窒素イオンは、放電中の陰極降下部で加速され、被処理物表面に衝突

する。この時、被処理物表面原子の一部はスパッタされ、同時にその表

面は加熱される。スパッタされた表面原子のうちFe原子はグロー放電中

の活性な窒素と結合してFeNを形成し、被処理物表面に吸着，堆積し、

表面にごく薄い化合物層を形成する。FeNは不安定な窒化物であるため

容易により窒素濃度の低い安定な窒化物へ分解する。この時放出された

。
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窒素が鉄甲に拡散して窒化物層や窒素の拡散層を生じ窒化層が形成され

てい＜。以上が鉄鋼材料でのプラズマイオン窒化機構とされている。

 他の一つは、グロー放電中で形成された窒素イオンやアンモニウムイ

オンが被処理物の表面および表面近傍に直接侵入し、被処理物原子の窒

化物層を形成し、その後この窒化物層を通しての内部への窒素の拡散に

よって窒化層が成長していく窒化層形成機構で、TiやZr等のP I N処理

時の窒化層形成機構として提案されている23’34〕。

2．3 使用材卦および実業方法

2．3．1 プラズマイオン窒化装置および処理方法

 本研究で使用したP I N処理装置およびその概略図をFig．2．2および

2．3に示す。また、実際の試験片の配置方法をFig．2．4に示す。真空室

となっている窒化処理炉の炉壁を陽極とし、陰極上に置いた試験片との

間に直流竃圧を印加して、陰極全体にグロー放電を発生させる。窒化処

理炉はステンレス製とし、陰極には純岨板を使用した。陰極上の試験片

は、イオンの衝突によって加熱されるため、、電圧および電流をS CR

制御して所定の温度を維持した。このため、温度の維持のために投入さ

れる電圧および電流は雰囲気のガス組成，ガス圧力および窒化温度によ

り決定される。

 窒化処理用の反応ガスとしては、いずれも公称純度99．9999％の高純度

窒素および高純度水素ガスを用いた。窒化処理前に炉内をO．65Pa以下ま

で排気した後、混合タンク内で一定のガス比に混合したN。十H。ガス

を窒化処理炉内に導入した。ガス圧は、炉内への導入量と排気量を調節

することで所定の圧力に保った。また、真空度の測定は、ピラこ一真空

計を用いて行なった。
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 P I N法てば、試験片くのイオンの衝突によって試験片白体を加熱す

るため、従来のガス窒化や塩浴法のように雰囲気の温度を試験片の温度

とすることができず、試験片表面温度を処理温度として測定する必要が

ある。また、試験片表面温度の測定に熱電対を使用した場合、熱電対自

体が放電を起こすため、電気的に絶縁状態でないと温度測定は不可能で

ある。このため本研究てば、非接触で試験片表面温度を測定することの

できる二色放射温度計を用いて、観察窓（バイコールガラス，10㎜㎜厚）

を通して試験片表面温度を測定することで処理温度を決定した。放射温

度計に使用した検出素子はPbS，測定波長は1．80および2．30μ㎜，また測

定箇所は試験片中央部で、測定面積は5×5㎜2とした。放射温度計の

指示温度の更正には、Fe－N系状態図における共析反応（γ：α十Fe．N，

863K）を利用して行なった35〕。すなわち、炭素鋼を863K前後でP I N

処理し、窒化層下部でのブラウナイト（α十Fe．N）の生成で処理温度を

判定し放射温度計の更正を行なった。また、Fig．2．5にグロー放電の発

生を防ぐために、保護管で保護した熱電対を、ステンレス鋼の試験片の

中央部に挿入して測定した、試験片表面より1㎜内部での温度と放射温

11
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度計で測定した試験片表面温度との関係を示す。図中の一点鎖線は、熱

電対による測定温度と放射温度計の指示温度の一致している線である。

この図からわかるように、各測定温度で、放射温度計で測定した試験片

表面温度は、熱電対で測定した試験片内部温度よりも約25K高＜なる傾

向を示した。しかし、図中に示すように、熱電対は直接試験片には接触

しておらず、かっ低真空での断熱効果による温度差が約20～25Kあった

ことから36〕、両者の値はむしろよく一致していると考えられた。

 P I N処理条件は、雰囲気ガス圧力を270～2000Pa，N2＋H。混合

ガス中のN。ガス混合率を10～100％，窒化温度を673～1073K，窒化時

間を3．6～32．4ksに変化させた。また、試験片の加熱速度は約40K！㎜in，

冷却速度は、処理温度から673Kまで約70K／㎜inであった。

2．3．2 使用材科

  試験片は、試作Ni2元合金の中からNi－30Crを用いた。これは、附
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にCrを29．51wt％添加したNi2元合金で、高周波溶解炉を用いてアルゴン

雰囲気中で10㎏の鋳塊を製作した後、1273Kで熱間鍛造を行ない1O㎜犀

の板材とし、1173K×0，9ksの焼なまし処理を行ない、その後板厚3㎜

に切削加工した。焼なまし後の硬さは、約Hv200であった。窒化用の試

験片は、縦20㎜X横10㎜X厚さ3㎜である。窒化処理に先だち試験片表

面をエメリー紙の1200番まで研磨した後、アセトンで超音波洗浄を行な

った。

2．3．3 表面優さおよび窒化層厚さの測定法

 P IN処理を行なった試験片について、マイクロビッカース硬さ計に

よる表面硬さ測定（荷重：0．州），光学顕微鏡による断面組織観察を行な

った。この時、試験片は1O％しゅう酸水溶液で電解腐食を行なった。腐

食条件は、3V，5秒であった。また、測微計による窒化層厚さの測定を

行なった。

 なお、一つの試験片についても、表面硬さや窒化層厚さは測定位置の

遠いで変化しており、特に各試験片の角になっている部分やその近傍で

は、窒化層厚さが試験片の中央部に比べて若干厚くなる傾向が見られた

これは、試験片の角になっている部分では、形状効果のために電子の放

出が起こりやすく、放電が集中しやすいためと考えられる。このため、

表面硬さや窒化層厚さの測定は、窒化温度の測定部である試験片中央部

で行なった。

 さらに、窒化処理した試験片の様に、軟らかい母材の表面を硬化層が

覆っている場合、表面硬さの測定には硬化層の厚さを考慮する必要があ

る。このような場合、窒化層の厚さば、測定圧子の十倍程度必要である

といわれている37’38〕。しかし、2．4節で述べるように、本研究で認め

られた窒化層はその厚さが数～十数μ皿と薄く、このため、研究で使用

した硬さ計の最低加重であるO．1Nを用いても、窒化層が薄い場合は母材
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の影響を受けると考えられる。このため本研究で測定した表面硬さば見

かけの硬さと考えられる。

2．4 表面硬さおよび窒化層厚さに及ぼす窒化処理パラメータの影響

2．4．1 表面碩さに及ぼす窒化層厚さの影響

 本研究では、P I N処理後の窒化層の硬さとして、試験片表面硬さの

測定を行ない、窒化層の硬さを評価した。軟らかい母材の上に硬化層を

形成させる表面硬化法では、その表面硬さを測定した場合、表面硬さは

硬化層の厚さによって母材硬さの影響を受ける場合がある。このため、

まずPIN処理後の表面硬さに対する窒化層厚さの影響を検討した。

窒化温度を823Kと一定とし、窒化時間を変化さ世ることで窒化層厚さを

変化させ、窒化層厚さに対する表面硬さおよび窒化層の断面硬さの変化

を検討した。その結果を、Fig．2．6に示す。この時、表面硬さ測定はビ

ッカース硬さ計，断面硬さばヌープ硬さ許で行なった。また、合金の母

材硬さはいずれもHv180～200と一定であった。

 窒化層の断面硬さはほぼ一定で、ヌープ硬さで約Hk900となった二こ

れに対して表面ビッカース硬さは窒化層厚さが4μ皿程度までは窒化層

厚さとともに増加し、それ以上の窒化層厚さではHv780とほぼ一定の値

を示した。したがって、窒化層厚さが4μ㎜以上では母材硬さは表面硬

．さ仁影響せず、表面硬さを用いて窒化層の硬さを評価できると考えられ

た。これに対して、例えば、窒化温度が低い，あるいは窒化時間が短い

などの窒化条件によって窒化層厚さが薄い場合は、表面硬さは母材硬さ

の影響を受けることがわかった。
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2．4．2 窒化昌度の影書

 窒化処理後の表面硬さおよび窒化層厚さに対する窒化温度の影響を検

討するために、窒化温度を673～1073Kまで変化さ世て窒化処理を行な

い、窒化温度と表面および断面硬さの関係を求めた。その結果を、Fig．

2－7に示す。なおこのとき、窒化時間は10．8ks，窒素と水素の混合比を

1：1，ガス圧を800Paと］定にした。また、表面硬さばビッカース硬

さ討，断面硬さはヌープ硬さ計を用い、測定荷重O．1Nで測定した。表面

硬さは、低温側の673Kから850K程度までは窒化温度とともに増加し、最

高硬さHv760程度となった。しかし、それ以上の窒化温度では表面硬さ

は低下し、特にNi－30Crでは硬さの低下が犬き＜、1073Kではほとんど

硬化しなかった。このように表面硬さが窒化温度依存性を示した理由は
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次のように説明される。すなわち、低温度側で表面硬さが低い原因は、

これらの温度で形成される窒化層の厚さが薄いため、表面硬さが窒化層

直下のやわらかい母材の影響を受けたためである。実際にこれらの温度

での金化層断面硬さは低下しておらず高い値を示していたことからも確

かめられた。これに対して、高温側では、表面および断面硬さはいずれ

も低下しており、表面硬さの低下は窒化屑厚さの影響ではなく、窒化層

そのものの硬さが低下したためである。このように高い窒化温度で硬さ

の低下する現象は、低合金鋼やステンレス綱でも認められており33〕、

第3章で述べるように窒化層中に析出している窒化物の粗大化によって

格子歪が減少したためである。。

 このように、Ni合金の表面硬さには見掛け上最も高い値を示す窒化温

度範囲が存在しており、本研究で用いたNi合金ではいずれも823～973K

で最高硬さが得られた。
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 次に、窒化温度の変化に対する窒化層厚さの変化をFi9．2．8に示す。

Ni－30Crてば窒化温度の上昇とともに窒化層厚さも急速に厚くなる傾向

を示し、673K処理の1．5μ㎜から 1073Kの10μmとなった。
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2．4．3 窒化時間の影書

 窒化処理後の表面硬さおよび窒化層厚さに対する窒化時間の影響を検

討するために、窒化時間を3．6～3Z．6ksと変化さ世て窒化処理を行なっ

た。この時窒化温度は823K，窒素と水素の混合比は1：1，雰囲気ガス

圧800Paと一定とした。Fig．2．9に窒化時間に対する表面硬さの変化を

示す。M－30Crてば、窒化時間が3．6から10．8ksでは表面硬さは増加す

る傾向にあったが、これは、3．6ks処理では形成される窒化層が薄く、

表面硬さが母材硬さの影響を受けたためである。窒化時間が長い場合で

は表面硬さはほとんど変化しておらずほぼ一定の値を示し、窒化時間は

ほとんど表面硬さに影響していないことがわかった。

 次に、窒化時間に対する窒化屑厚さの変化をFig．2．10に示す。窒化層
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厚さは3．6ksまでは急速に厚くなるが、その後は緩やかに増加する傾向

にあつた。これらの窒化時間と窒化層厚さの関係を両対数グラフに表す

とFi9．2．11の様になり、Nト30Crてば両者の関係は勾配が約1／2となる

ことがわかる。このため30Crでは窒化時間が3．6ks以上では、窒化層の

形成は放物線則に従う拡散支配となることがわかった。また、窒化時間

が3．6ks以下の短時間側では、急速な窒化層の成長が認められたが、こ

れは窒化の初期には、雰囲気中の窒素と試験片表面原子との直接反応に

よって窒化層が形成される表面反応支配となるためと考えられる39〕。
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2．4．4 窒素と水素の混合比の影書

 窒化処理条件として、雰囲気ガス圧を800Pa、窒化温度を823Kと一定

とし、雰囲気ガス中にしめる窒素の混合比を10～100％まで変化させて窒

化処理を行ない、窒化処理後の表面硬さおよび窒化層厚さの変化を検討

した。 その結果を、Fig．2．12（a），（b）に示す。 Ni－30Crでは、表面

硬さは混合比が50％程度まで、窒素の混合比と共に増加し、それ以上の

混合比ではほとんど変化せずほぽ一定のHv750程度となった。しかし、

混合比が100％，すなわち純窒素のとき表面硬さは著しく低下しており、

ほとんど硬化していなかった。また、窒化層厚さは、混合比が90％まで

ほぼ直線的に増加し、2．5から5μ㎜となるが、100％では、窒化層が形

成されていなかった。
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 一般に、P I N処理では雰囲気中に水素を混合することで、残留酸素

や試験片表面の酸化物の還元，除去を行なうといわれている10）。この

ため、鈍窒素で窒化処理を行なった場合、このような酸化物の還元除去

が行なわれず、試験片表面の酸化物のために試験片中への窒素の拡散が
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妨げられ、窒化層が形成しなかったと考えられる。

2．4．5 窒素と水素の混合ガスのガス圧の影響

 窒化処理後の表面硬さおよび窒化層厚さに及ぼす雰囲気ガス圧力の影

響を検討するために、窒素と水素の混合比を1：1と一定として雰囲気

圧力を変化させて窒化処理を行なった。この時、雰囲気圧力を一般に行

なわれるP I N処理の下限である270Pa，一般的な処理条件の800Paお

よび上限の1330Paと変化させて窒化処理を行なった。なお窒化温度は、

823Kとした。その結果をFig．2．13（a），（b）に示す。

 本研究の範囲では、雰囲気圧力270Paを除き、各合金で表面硬さおよ

び窒化層厚さに及ぼす雰囲気圧力の影響は小さく、表面硬さはほとんど

変化しておらず、窒化層厚さも圧力の増加に伴って若千増加する程度で

あった。また、270Pa処理では表面硬さがHv500程度に低下したが、こ

れは、表面硬さを測定した場合、形成された窒化層が薄いために窒化層

厚さの影響を受けたためと考えられる。
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2．4．6 放電電圧および放電電漬の影書

 一般に、P I N処理では外部加熱熱源を使用せず、グロー放電中のイ

オンの衝突のみで所定の窒化温度を得ているため、窒化温度を変化さ世

ずに放電電圧および放電電流を変化させることは困難である。窒化温度

を変化させずに放電電流および電圧を変化させる方法として、窒化処理

炉内にヒータを設ける、あるいは陰極の大きさを変化さ世るなどがある

が、本研究では、後者の陰極の大きさを変化さ世ることで、一定の窒化

温度を保ったまま放電電圧および電流を変化させ、表面硬さおよび窒化

層厚さへの電流および電圧の影響を検討した。その結果を、Fig．2．14お

よび2．15に示す。この時、窒化温度は823Kとし、窒化時間は10．8ks，窒

素と水素の混合比1：1，雰囲気圧力800Paとした。放電電圧および電

流密度ば270～420V，14．2～19．5＾／㎜2と変化させた。

＾9…

ξ

B
o
■8
語

1
種

£

■

隻

芸

≡

3
‘

一1

蔓4
…

：＝

竃

i
ξ

 0 14    15    16    17    18    19    20

    DiSohorg“urron－donsitバ＾’m2〕

9   8

Ni－30Cr．823K10．舳s N l
＝1＝1800Po   ■

1一」

6

φ一一一一今一一斗

一 ・ I’ ’一 ’＾ ．＾ ＾」

Fi9．2．14 Effect of discharge current density on surface

    hπdness and nitridd1ayer thic㎞ess

22



Ni－30C，823“ 10，8－9 N2：…2＝1＝1 800円

一11一÷ 1一

6543210

一寺
φ 台 ÷

250 300 350 4oo 4副250 300       350      400      450

Di50hor9“oltogolV〕

Fi9．2．15 I…lffect of discharge vo1tage on surface hard皿ess
    and nitrided 1ayer thickness

 この図からあかるように、放電電圧および電流が変化しても、表面硬

さおよび窒化層厚さはほとんど変化しておらず、本研究め範囲では放電

電圧および電流は表面硬さおよび窒化層厚さにはほとんど影響しないこ

とがわかった。

2．5 暗 言

 P I N処理による岨合金の表面硬化に及ぼす窒化処理条件の影響につ

いて検討するために、試作Ni2元合金のNi－30Crを用いて窒化温度，窒

化時間，雰囲気のガス組成および圧力，投入電力を変化させてP IN処

理を行ない、窒化処理後の表面硬さおよび窒化層厚さに及ぼすこれら処

理条件の影響を検討した。得られた結果をまとめると次のようになる。

（1） P I N処理後の試験片表面硬さは、その窒化層厚さが4μ皿以

下の場合、窒化層直下の母材硬さの影響を受けることがわかった。この
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ため、窒化条件によって窒化層厚さが薄い場合には、表面硬さは窒化層

硬さよりも低く測定されることがわかった。

（2） 処理温度を673～1073Kと変化させて、P I N処理に及ぼす窒

化温度の影響を検討した。窒化温度が673Kから850K程度の範囲では、表

面硬さは窒化温度とともに上昇するが、それ以上の窒化温度では逆に低

下する傾向を示し、表面硬さば850K前後で最高硬さを示した。これは、

850Kより低温側では窒化層厚さの影響を受けたために、また高温側てば

窒化層そのものの硬さが低下したためである。窒化層厚さに対しては、

窒化温度とともに窒化厚さも増加した。

（3） PIN処理に及ぼす窒化時間の影響を検討するために窒化時間

を3．6～32．4ksと変化させて窒化処理を行なった。その結果、窒化時間

は窒化層の硬さにはほとんど影響しないことがわかった。また、窒化層

厚さば窒化時間とともに増加し、M－3㏄rでは3．6ks以上で窒化層の成

長が放物線則となった。

（4） 雰囲気ガス組成、とくに雰囲気中の窒素混合比はP I N処理後

の窒化層厚さに影響し、窒素分圧の増加と共に窒化層厚さは増加する傾

向を示した。しかし、純窒素で窒化処理した場合、Ni－30Crでは窒化層

が形成されず、これば雰囲気中の残留酸素の影響を受けたためと考えら

れた。また、窒素混合比が50％程度までは表面硬さは増加する傾向を示

したが、形成される窒化層が薄いために母材硬さの影響を受けたためで

ある。窒素混合比が50％以上では、表面硬さはほとんど変化世ず、窒素

混合比は窒化層の硬さには影響していなかった。

（5） 雰囲気ガス圧を270から1330Paまで変化させてP IN処理を行

なったが、この圧力の範囲では表面硬さおよび窒化層厚さはほとんど変

化しておらず、雰囲気圧力はP I N処理にほとんど影響しなかった。

（6） P I N処理炉の陰極基板の大きさを変化さ世、グロー放電の縫

持に必要な放電電流および放電電圧を、それぞれ280～470Vおよび14～
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24＾／㎜2と変化させてP I N処理に及ぼす両者の影響を検討した。その

結果、本研究の範囲内では放電電圧および電流はP I N処理にはほとん

ど影響しないことがわかった。
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第3章ニッケルの表面硬化特性に
       及ぼす合金添加元素の影響

3．1 繕 言

 窒素をわずかしか固溶することができず、また、安定な窒化物も形成

しないニッケル（Ni）は、純金属のままではP I N処理を行なっても表面

硬化しない。これに対して、周期率表のIVa，VaおよびWa属元素や

Mn，Fe，蛆およびSi等は、窒化物生成元素として知られており、P INで

硬化させることが可能である23～州。これらの元素を合金中に含んでい

る阻墓耐熱合金のIncone1625では、P I N’処理で窒化硬化が可能であ

り、Hv700程度の高い硬さをもつ硬化層が得られている26Σ。このこと

から、これらの元素をNiに添加し、合金化することで窒化硬化が可能で

あると考えられた。しかし、実用されているNi合金には数種類の合金元

素が添加されているため、個々の合金元素の窒化硬化に対する寄与につ

いては明らかになっていない。このため本章では、Niに対して各種窒化

物生成元素を単独に添加したNi2元合金を試作し、これにP I N処理を

行なうことで、Mの窒化硬化に及ぼす合金元素の単独効果について検討

し、窒化硬化に有効な合金元素およびその有効合金量を明らかにした。

また、窒化処理後の試験片のEPMA，EDX分析，試験片表面のX線

回折および窒化層のTEM観察を行なうことで、附合金の窒化硬化機橋

について考察を行なった。さらに、窒化層厚さに及ぼす窒化温度および

窒化時間の影響について検討し、窒化層形成機構について考察した。

3．2 使用材料および実験方法

3．2．1 使用材母
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 岨に合金元素をそれぞれ単独に固溶限まで添加した附2元合金を試作

した。合金元素として、窒化物生成元素のなか考・ら附くの固溶量を考慮

して次の13元素を選んだ。

   1Va族（Ti，Zr，Hf），Va族（V，Nb，Ta），Wa族（Cr，”o，），

   ㎜a族（Hn），㎜族（Fe），1皿b族（A1），IVb族（Si）

これらの元素をを合金元素として、その合金量を1航％程度から最大固溶

限程度まで変化させたNi2元合金を試作した。これら試作Ni2元合金の

化学組成，焼なまし後の母材硬さおよび合金元素の固溶限をTab1e3－1

に示す。

Tab1e3．1 Che㎜ica1 c01－iposition of tentative nicke1
    binary a11oys

＾11oソing
Contont of

＾11oy 目11oyinO
H酊dno日日 So1id so1ubi1ity

o18m帥t e1o㎜≡nt～t｝
旧剛 in田iωt竈川t8町．

1T1 1．］O 130

一．5Ti 1．56 一30
T1

＾T一 5．69 150 ア｛873k，

7↑1 7．一9 一80

Zr 03Zr 023 120 05〔293K，

肝 IHf 076 125 く05
1V 1．0i 130

5V 5．01 150
V

一〇V 9，8ア 180 15｛8ア3K〕

i5V 汕8ア 260

川b 1．25 1oo

Nb 酬b 5．89 1アO 9｛10ア5K〕

10帖 99ア 200

ITO O．98 130

TO 3To 2．86 1出O O｛873K〕
5To 09フ 160

5Cr 5．29 150

10Cr 10．60 川。

Cr 15Cr I5．10 1oo 52｛823K〕
20Cr 20．5目 150

30Cr 29．15 160

5附 O．86 150

脆 10附 9．89 170 22（8ア3K〕

20附 Iアア。 190

10円n 1O．07
㎞

1oo

30附 29フO 1フ0
58〔8ア31く〕

10Fe lo．＾1 130

Fe 20Fe 20．82 100 ア｝｛8ア5K〕

30Fe 3312 一60

＾1 6＾1 5．68 1ア0 ア｛10ア弧〕

Sl 5S一 へ86 一50 5｛873n
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 各合金は高周波溶解（アルゴン雰囲気）によって鋳造したあと熱間鍛

造（1273K）を行ない、その後1173x0．9ksの焼なましを行なった。また

試験片寸法は縦20X横10X厚さ3㎜とし、窒化処理前に表面をエメリー

紙の1200番まで研磨した後アセトンで超音波洗浄を行なった。

3．2．2 実験方法

 窒化処理には2．3節で述べたP I N処理装置を用いた。窒化処理条

件は、反応ガスを窒素と水素の混合ガスとし、ガス比N。：H。＝1：

！（体積比），ガス圧800Paと一定とした。窒化温度を673～1073K，

窒化時間をO．9～32．4ksと変化させた。各試験片はP I N処理後、表面

硬さ測定，断面組織観察，EDXおよびEPMA分析，試験片表面のX

線回折および窒化層のTEM観察を行ない、阯合金の窒化硬化機構につ

いて検討した。なお、X線回折にはディフラクトメータを用い、管電圧

40kV，管電流20㎜＾，湾曲単結晶モノクロメータ（グラファイト）で単色

化したCuKα線を使用した。さらに、窒化処理後の試験片表面の位置の

変化を検討するために、Ni合金中に表面のマーカとして純岨の箔を埋め

込んだ試験片を作成し、これにPIN処理を行ない、断面組織観察を行

なった。

 また、TEM観察用試験片は、予め試験片表面を電解研磨によって鏡

面とした後P I N処理を行ない、その後試隊片を片面から機械研磨して

100μ㎜の薄板とした後、ジェット研磨法で薄膜を作成した。この時、

試験片の両側から電解研磨していく従来までのジェット研磨法では試験

片表面の窒化層を観察することは困難であった。このためFig．3．1に示

すように窒化処理後の試験片表面にスチロール系の樹脂を塗布し、表面

側からの電解研磨を行なわず裏面からの電解研磨のみでTEM観察用の

薄膜を制作した。電解液には、23％過塩素酸十77％酢酸溶液を用い、液

温15℃，電圧15～20Vで行なった。また、TEM観察の結果、試験片表
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面には極薄い酸化膜の形成が認められたことから、窒化層のTEM観察

には、P IN処理後の試験片からその表面を電解研磨で約1μm取り除

いた後の試験片を用い筋膜を作成した。

3．3 窒化優化特性に及ぼす合金元素の影書

3．3．1 表面硬さに及ぼす合金元素の影響

 表面硬さに影響する合金元素の影響を検討するために、各Ni2元合金

に対し窒化温度を673～1073Kと変化さ世てP I N処理を行ない、表面

硬さの変化を検討した。その結果をFig．3．2～3．6に示す。図中のCore

（母材）硬さは窒化処理後の母材硬さを示すが、いずれの合金も、今回

行なった窒化温度および時間の範囲内では、窒化処理の前後で母材硬さ

に変化はほとんど認められなかった。

 各合金の表面硬、さはP I N処理によって増加していたが、その表面硬

さは合金元素の種類および窒化温度で大きく異なった。合金元素洲Va

族元素（Fig．3．2）では、Tiを4枕采以上添加した場合に高い表面硬さが得

られた。また表面硬さは窒化温度によっても変化しており、873Kでそれ

ぞれ最高表面硬さを示し、4Tiおよび7TiでそれぞれHv500および800

となり、これより低温側では表面硬さは温度と英に上昇し、また逆に高

温側では低下する傾向にあった。これに対して、合金量が少ない1．5Ti

やZrおよびHfの添加では表面硬さはHv250～300と低い値を示した。
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 次に合金元素がVa族元素（Fig．3．3）では、Vを10耐％以上およびNb

を10wt％添加した場合に窒化温度が873Kで最局表面硬さが得られ、1OV

および15VでHv500および700，1㎝bでHv500と高い値を示した。また

これらの合金も、Ti添加合金と同様に表面硬さの窒化温度依存性を示し

た。しかし、それぞれの合金元素の合金量が4～5枕％およびTaの添加で

は表面硬さはHv300～350と低く、1四t％ではほとんど硬化していなかっ

た。

 合金元素がVIa族元素（Fig．3．4）一では、Crを2㎝t％以上添加した場合

高い表面硬さが得られ、またこの場合も表面硬さの窒化温度依存性も認

められた。最高表面硬さは20Crでは窒化温度873Kの時にHv600，30Crで

は823KでHv800となっており、合金元素の増加と英に上昇していた。ま

た30Crでは窒化温度に対する表面硬さの変化が犬き＜、低温側では673K

のHv350から823KのHv800まで上昇するが、高温側では873KでHv400と

急激に減少し、1073KでHv200と最も低い値となった。次に、合金量が
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10および15wt％では、最高表面硬さはHv350～400と低い値を示した。

また、合金元素がMoでは最高表面硬さはHv380程度と低い値を示した。

また、窒化温度に対する表面硬さの変化が小さ＜、低温側の673Kや高温

側の1073KでもHv350程度表面硬さを示した。

 さらに、Mn，Fe，AlおよびSiを添加した場合（Fig．3．5および3．6）では、

Feを30wt男添加した場合、窒化温度が873Kで最高表面硬さHv360程度で

あり、合金量が少ない場合およびその他の合金てばHv200～250とわず

かしか硬化していなかった。

 このように、Ni2元合金の表面硬さは合金元素の種類，合金量および

窒化温度によって異なっており、最高表面硬さを示した窒化温度は10お

よび30Cr以外の合金では873Kで、また10および30Crではそれぞれ973お

よび823Kとなった。

 次に、これら最高硬さが得られた窒化温度での各合金元素の表面硬さ

に及ぼす合金量の影響を検討した。Fig．3．7に、各Ni2元合金の最高表

面硬さと合金量の関係を示す。図中に示したNiの硬さはP I N処理後の

純Niの表面硬さである（Hv130）。各合金の表面硬さば合金量の増加とと

もにほぽ直線的に増加したが、合金量に対する表面硬さの増加率には合

金元素によって大きな差がみられた。最高硬さはそれぞれの合金系で合

金量の最も多い場合に認められ、TiおよびCrの添加でHv800，V添加で

約Hv700およびNb添加でHv550と高い値を示した。しかし、Mo，Feおよ

びMnのでは、それぞれの固溶限程度まで添加しても表面硬さはHv300～

400にとどまり、また、Zr，Hf，Ta，Siおよび＾1の添加ではHv200～300

とわずかな硬化しか認められなかった。次に、窒化硬化に対する合金元

素の寄与を、図中の各直線の傾きから合金量に対する表面硬さの増加率

（△Hv／田t完，なお、△Hv：表面硬さ一母材硬さ）として求める一と、各合

金についてそれぞれ次のようになる。すなわち、
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以上の結果より、Niの表面硬化に特に有効な合金元素は、表面硬さの増

加率が高くかつNiへの固溶限の大きいTi，V，NbおよびCrであることがわ

かる。これに対して、増加率は高いものの固溶限の小さいZr，Hf，Taおよ

び虹はその添加量において、また、固溶限は大きいものの増加率の低い

MO，Feおよび㎜nはその硬化度において有効な元素とは言えない。また、

これらの合金元素の硬さ増加率と窒化物の生成自由エネルギ（873K）の関

係を比較するとFig．3．8のようになり40’41〕、＾1を除き両者の傾向はほ

ぼ一致しており、窒化物を形成しやすい金属ほど高い表面硬さの増加率

を示した。また、Alについては、残留酸素の影響を受けたため硬化の種
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度が低＜なったと考えられた42〕。
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3．3．2 面面組一業観察

 P I N処理後の断面組織を観察するために、各合金をi0％しゅう酸水

溶液で電解腐食を行なった。この時腐食条件は、Cr添加合金は3V－5秒、

TiおよびHo添加合金で10V－10秒、その他の合金では5V－1O秋とした。そ

の結果、合金元素によって試験片表面近傍で明瞭な変色域（以後これを

窒化層と呼ぶ）の認められた合金と、このような窒化層は認められず、

試験片表面近傍の粒界が選択的に腐食された合金に分けられることがわ

かっ．た。窒化層の認められた合金は、Ti，V，Nb，CrおよびMn添加合金であ

り、その他は試験片表面近傍の粒界が腐食されたのみで窒化層は認めら

れなかった。各合金の断面組織の例として、各合金系で最も合金量が多

い場合のそれぞれ最高硬さを示した窒化温度である30Crでは823K，その

他の合金では873K処理後の断面組織をFig．3．9に示す。Ti，出およびHn

系の窒化層は単層で、VおよびCr系は2層に識別された。またV，Nbおよ
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びCr系では窒化層と共に試験片表面近傍の粒界も認められた。これらの

ことから、P I N処理で高い表面硬さを示した合金ではいずれも明瞭な

窒化層の形成が認められるが、硬化の程度の低い合金では表面近傍の粒

界のみが認められ、窒化層は認められなかった。

 これら窒化層を形成していたTi，V，Nb，CrおよびMn添加合金について、

窒化温度が873Kのときの窒化層厚さと合金量の関係をFig．3．1Oに示す。
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いずれの合金も明瞭な窒化層が形成されるためにはある一定量以上の合

金量が必要であり、その限界合金量はTiおよびNbで約4wt箔、VおよびCr

で約10枕％，”nで約30枕％であった。限界合金量以上では、いずれの合

金もその程度に差はあるものの合金量の増加と共に窒化層厚さは増加し

た。厚い窒化層を得るために特に有効な合金元素はTiであり、7枇％の添

加量で窒化層厚さば12μmとなった。これに対してV，NbおよびCrは固溶

限まで添加しても窒化層厚さば4～5μmであり、かっCrでは合金量が

20wt％以上では合金量に対する窒化層厚さの増加が低下する傾向にあっ

た。さらにHnてば固溶限まで添加しても窒化層厚さは約1μmと薄いも

のであった。
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3．3．3 窒化層のE PMAおよびEDX分析

 窒化層の構成元素を明らかにするために、明瞭な窒化層の認められた

Ti，V，NbおよびCr添加合金について試験片断面での窒素および各合金元

素のE PMAおよびEDX分析を行なった。それぞれ最高硬さを示した

窒化温度での分析結果をFig．3．11に示す。なお試験片にはその表面を保

護するためにNiまたはCuメッキを行なった。図申のSEM像は10％しゅ

う酸水溶液で電解腐食を行なったもので、実際の分析は無腐食面で行な

  873“                 873KN        N

（o）、i－7Ti    lb川i－15V ｛c〕Ni－10Nb

Mridodloソ8r

〔d〕Nト30Cr

Fig．3．11Distribution of N，Ni aI1d a11oyi㎎e1e㏄nt in
    nitrided 1ayer

った。これらの分析結果より、各合金とも窒素の存在が確認され、さら

に窒素は窒化層中にのみ濃化していることがわかった。また、Mおよび

合金元素のTi，V，NbおよびCrの濃度分布は窒化層中と母材中（Core）を比

較してもほとんど変化しておらずほぼ一定の値を示した。Niは窒化物を

作らない事から、これらの窒化層は、窒素が試験片表面から内部へ拡散

しそこで合金元素と結合して窒化物を析出した窒化物の分散析出層いわ

ゆる内部窒化層であると考えられた。このことは3．5節の窒化層のT
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EM観察によっても確認された。

 次に、窒化層の認められなかった合金についても、試験片断面での窒

素および各元素の分析を行なった。その代表例としてH0添加合金の窒化

温度が873Kのときの分析結果をFig．3．12に示す。これらの合金も、試験

Nip灼t6

             Ni－20Mo

    Fi9．3．12Distribution of N， Ni amd Ho in crosssection

        of Ni－2㎝o sp㏄i㎜en

片表面近＜にはわずかではあるが窒素の存在が認められた。また、Mお

よび合金元素のHoの濃度分布はTiやCr添加合金と同様に試験片表面から

内部までほとんど変化しておらずほぽ一定の値を示した。第2章で述べ

た様に、Ni合金でも鉄鋼材料で言われている様に、窒化層の形成初期は

窒化層の成長は表面反応による直線則に従い、その後拡散則に基づく放

物線則に変化する39〕。このため窒化層を形成していない合金について

も、試験片表面ではごく薄い窒化層が形成されていると考えられた。こ

のために、これらの合金でも、硬さば低いとはいえ表面硬化したと考え

られた。
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3．3．4 透過聖電子顕微鏡を用いた窒化層微細橘這の観察

 窒化層を形成していた合金について、これら窒化層の微細構造を透過

型電子顕微鏡（TEM）を用いて検討した。試験片最表面のTEM観察

結果の例として、7Tiの1073Kおよび30Crの973K処理後の微細組織と電

子回折像をFig．3．13に示す。これらの電子線回折からは、それぞれの合

畷蟻

    （o）Ni－7Ti               （b）Ni－30Cr

Fig・3・13E1ect・on㎡・r・gr・ph…ddiff・・cti㎝pat拓ms
    of surface of sp㏄imen after PIN treatment
    （・）Nト7Ii，（b）Ni－30Cr

金元素の酸化物であるTi02およびCr203が認められた。これは、グ

ロー停止後の冷却途中に雰囲気中の残留酸素によって形成されたものと

考えられ、本研究でのP I N処理は微量の酸素の影響を受けたと考えら

れる。このため、窒化層のTEM観察には、P I N処理後の試験片表面

を電解研磨によって1μm程度取り除いた状態で行なった。Fig．3．14お

よび15に、7Tiおよび30Crの窒化温度を723～1073Kと変化させたとき

の微細組織および回折斑点を示す。各合金共に窒化層中には微細な粒子

が認められた。この微細粒子は窒化温度と共に粗大化しており、7Tiで

は、これら粒子の大きさは723Kで約6～7nmで円盤状であるが、1073K
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1編剛

胆…酬

  Fig・3．14㎜・ct・・n㎜i…gr・ph・・nddiffr・ctio・P・tt・msof
      Ni－7Ti treated at （a） 723K， （b） 873K an（I （c） 1073K

では10～15nmで球状となった。また、各試験片の等厚干渉じまを利用し

て、その試験片の厚さを求めたところ、約100～150nmとなっていた。

このことを利用して、これら粒子の窒化層中での形成密度を測定したと

ころ、形成密度も窒化温度によって異なり、723Kの約6X1022／㎜3か

ら1073Kの2．4×1022／㎜3となり、窒化温度の上昇と共に形成密度は

減少していた。次に、回折斑点から、723および873Kではマトリクッス

のみ（Ni（γ））が認められ、窒化物は同定されなかった。このため、723

および873Kで認められた微細粒子が何かは、回折斑点からは明らかにで

きなかった。1073Kでは、Ni（γ）および窒化物としてTiNが同定され

た。このことから、この窒化温度で認められた微細粒子は、TiNと考え
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られた。これら窒化物の回折斑点はマトリックスのNiと各面の方位が一

致しており、TiNはマトリックスのNiと各〈100＞方向が平行な方位で析

出していた。このように、析出物がマトリックスと同じ方位で析出する

場合、回折斑点は二重回折を起こすといわれている43〕。本研究でも、

Fig．3．14（c）に示すようにNiおよびTiNの各回折斑点は二重回折を起こ

し複雑な形状となっていた。

 次に、回折斑点の形状に注目すると、各回折斑点は低温度側ほどブロ

ードなものとなっており、とくに723Kでは微細な粒子の存在を示すスト

リーク（Streak）も認められた43〕。これに対して高温側では各回折斑点

は形状も小さくシャープになった。このような回折斑点の変化から、高

温側での整合否の減少が示唆された。さらに、これらのことから、3．

3節で述べたようにNi2元合金で形成される窒化層は合金内部で窒素と

合金元素が結ひっき、合金中に合金元素の窒化物を析出した窒化物の分

散析出層、いわゆる内部窒化層であることが確認された44〕。

 次に、30Crも（Fig．3．15）、7Tiと同様に各窒化温度で窒化層中に微細

粒子が認められた。これらの微細粒子も窒化温度の上昇とともに粗大化

およびその密度は減少し、723Kで約6㎜（円盤状，8X1022／m3）から

1073Kで約20nm（球状，7．5×1021／m3）となり、7Tiと比べ窒化温度

に対する粗大化および形成密度の減少する割合が大きい。回折斑点から

は、各温度でマトリックスのNi（γ）および、873K以上で窒化物として

CrNが認められた。また、723Kでは、窒化物の回折斑点は認められなか

った。この．場合もCrNはマトリックスのNiと各面が平行に析出している

ため二重回折を起こしており複雑な回折形状となっていた。さらにこれ

ら回折斑点の形状の変化も、低温度側の723Kではその形状はブロードで

かつストリークも認められたが、窒化温度の上昇と其に各回折斑点は小

さくかっシャープなものとなった。
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  Fig．3．15 E1ectron ㎜icrograPhs and di ffraction Patterns of
      Ni－3㏄r treated at（a）723K，（b）823K and（c）973K

 窒化層を形成していたVおよびNb添加合金でも同様な微細組織および

回折図形が得られた。これらの合金の代表例としてFig．3．16および17に

15Vおよび10Nbの873K処理後の微細組織および回折斑点を示す。いずれ

の合金も窒化層中には微細粒子が形成しており、回折斑点からはマトリ

ックスのNi（γ）および窒化物としてVNおよびNbNが認められた。こ’れ

らの窒化物もマトリックスと各面が平行に析出しておリ回折斑点は二重

回折を起こしていた。またこれらの合金でも窒化層は内部窒化層として

形成されていることがわかる。
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三簿繋

Fig．3，161…：1ectron 皿icrographs and diffraction pattern of

    Ni－15V treated at873K

    Fi9・3・17E1ectr㎝血。r・町aphsanddiffracti㎝pat悔mof
        Ni－10Nb treated at873K

 次に、7Ti，15V，1㎝bおよび30Crについて、T E Mによる組織観察の結

果をもとに、各窒化温度での窒化層中の粒子の形成密度、およびその大

きさの変化を求めた。各微細粒子は、その直径（長径）を写真上から測

定した。その結果をFig．3．18および19に示す。各合金とも窒化温度が低

いほど形成密度は大きくかっ粒径は小さく、窒化温度の上昇とともに形

成密度は低下しがつ粗大化していた。各合金の粒子の形成密度および粒

径を比較すると、窒化温度の上昇に伴う微細粒子の粗大化および形成密

度の低下は、30Crが最も大きく、7Tiが最も小さくなっていた。Fig．3．

2～3．6に示した窒化温度と表面硬さの関係から、高温側での表面硬さ

の低下は30Crが最も大きく、7Tiが最も小さくなっていた。このことか
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ら、高温側での窒化物の粗大化や析出密度の低下の少ない合金が硬さの

低下が少ないことがわかった。次に、これらの合金について、表面硬さ

の低下していた高温度側の窒化物の析出密度および粒径と表面硬さの関

係をFig．3．20に示す。各合金共に表面硬さは析出密度の増加および析出

物の粒径の低下とともに増加する傾向を示した。したがって、窒化屑申

に形成している粒子が微細で、かつ形成密度が大きいほど窒化層の硬さ

が高いことがわかる。
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3．3．5 試験片表面のX笠回折結果

 それぞれの合金に対してPIN処理後の試験片表面のX線回折を行な

った。その結果、窒化層を形成していた合金では、窒化温度に対してX

線回折ピークの特徴的な変化が見られた。このような窒化層を形成した

時の代表的なX線回折結果として、7Tiの窒化温度を723～1073Kまで

変化させたときのX線回折チャートをFig．3．21に示す。それぞれの合金
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Fig．3．21X－ray diffraction Patterns of Ni－7Ii after PIN

    treat㎜ent

で、大別して3種類の回折ピークが認められた。一つは図中にγとして

示す窒化層直下の母材からの回折線で、各窒化温度でシャープな形状で

あった。他の一つは、窒化層中に析出している窒化物からの回折線で、

7Tiてば873K以上でTiNが同定された。さらに、窒化層が形成されてい

る易合に図中にM相として示すAS TMカードには見られない回折線が

認められた。このM相の回折線は母相γの回折線と対応してその低角度

あるいは高角度に認められていた。このM相について検討するために、

窒化処理後の試験片の母材都を裏面より研磨で取り除き、窒化層のみの

薄膜としてX線回折を行なった。その結果を、Fi9．3．22に示す。その結

果、回折線としてM相のみが認められ、母材の回折線は認められなかっ

た。このことから、窒化層中にM層が存在している事がわかった。さら

に、3．1．2で述べたように、窒化層は微細粒子や窒化物の分散析出
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 Ni－7Ti 873K
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Fig．3．22X－ray diffraction pattern of lI■atrix of

    nitrided 1ayer of Ni－7Ti

層であったことから、M相はこれら粒子の形成している母相（マトリッ

クス）であると考えられた。このため本研究では、このM相のことを窒

化層マトリックスと呼ぶこととした。

 これらの窒化物や窒化層マトリックスの回折線は、高い表面硬さを示

した窒化温度では非常にブロードなものであった。しかし、硬さの低下

した高温側では、窒化物や窒化層マトリックスの回折線はシャープにな

っており、かつM相の回折線は高角度側ヘジフトする現象がみられた。

このような現象は窒化層を形成していた他の合金でも認められた。これ

らの合金について、合金量の最も多い15V，1㎝bおよび3㏄rの窒化温度に

対するX線回折チャートの変化をFig．3．23，24および25に示す。これら

の合金もそれぞれ窒化層直下の母材，それぞれの合金の窒化物および窒

化層マトリックスの回折線が認められた。それぞれの窒化物は、15Vで

は873K以上でVN，1㎝bでは973K以下はNbNおよび、1073KでNbNおよび

Nb2N，30Crでは823K以下でCrNおよび873K以上でCrNおよびCr2Nが

認められた。なお、3．3．5項の窒化層のTEM観察では、その回折

斑点から、Cr添加合金の窒化層中にはCr2Nが確認されなかったが、こ

れは、製作した薄膜が窒化層表面近傍を観察しているためと考えられ、
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Cr．Nは窒化層先端で形成されていると考えられた。さらに、窒化物お

よび窒化層マトリックスの回折線は、窒化温度の上昇と英にブロードな

ものからシャープな形状へと変化していた。また、窒化層が2層となっ

ていた30Crでは窒化層マトリックスの回折線も二つ認められた。

 次に、今回使用した各Ni2元合金の、最高表面硬さを示した窒化温度

で処理した後の試験片で同定された相をIab1e3．2一・に示す（表中で左側

に位置する相ほど回折ピークの高さが高い）。また、表中には断面組織

観察による窒化層の有無も示す。M相は、Ti，V，Nb，CrおよびHn系で明瞭

な窒化層が形成した合金において認められた。しかし窒化層が明瞭に認

められなかった合金系ではM相は認められなかった。さらに、窒化物は

M相の認められた合金ではかならず認められた。しかし、これらの合金

系でも合金量が少ない場合、およびZr，Hf，TaおよびSi系合金では、窒化

物は認められなかった。これは、これらの合金では合金量が少ないため
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Tab1e 3．2 Resu1ts of X－ray diffraction ana1ysis of Ni

    binary a11oys after PIN treat㎜ent
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にX線回折では窒化物が同定できなかったものと思われる。

3．4 窒化層形成横橘の検討

3．4．1 窒化層形成位置の検討

 P I N処理後の試験片の断面組織観察の結果、明瞭な窒化層を形成し

ていた合金はTi，V，Nb，CrおよびHm添加合金であった。これらの合金につ

いて、その窒化層の形成機構を検討した。Fig．3．26に7Tiおよび30Crに

ついて、窒化温度を873Kと一定とし窒化時間を0．3～32．4ksまで変化さ

せたときの窒化層厚さの変化を両対数グラフに示す。各合金で窒化層の

成長速度が変化する現象が認められた。すなわち、7Tiでは窒化時間が

1．8ks以下、および30Crでは0．9ks以下では直線の傾きが約1／1とな

り、窒化時間と窒化層厚さの間には直線則が成立していた。またこれ皿
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Fig．3．26ReIation betηeen nitriding ti㎜e and nitrided
    1町er thic㎞ess of Ni－7Ii and－3㏄r at873K

上の窒化時間ではグラフの傾きは7Tiで約1／3および30Crで約1／2

となり、窒化層の形成が拡散支配となることがわかった。

 このように、窒化屑形成初期に窒化層の成長が直線則になることは鉄

鋼材料や非鉄金属のTiおよびZrのP IN処理で認められており39’州、

その原因については、スパッタリングされた試験片表面原子の窒化物の

表面への堆積および雰囲気申の活性な窒素原子と試験片表面原子の直接

反応があげられている。本研究でもNi2元合金について初期の表面反応

で形成される窒化層について、その形成機構を検討した。冊g．3．27に窒

化層を形成していた7Tiおよび30Cr，さらに、窒化層を形成していない

2㎝oのP I N処理後の試験片表面写真を示す。各試験片表面には微細な

突起物の形成が認められた。この微細突起物は、P I N処理の前処理で

行なったエメリー紙の研摩痕の上に形成されていたことから、試験片表

面に形成された堆積物と考えられた。またこれらの堆積物は試験片全面

を覆ってはおらず、このため表面反応で形成される窒化層は、鉄鋼材料
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と異なり堆積層ではなく窒素と試験片表面原子の直接反応によって形成

されたと考えられた。

Ni bin◎ry ouo s．873K1O．8ks N2：H2：1：1 800Po

Fig．3．27Sca㎜i㎎e1㏄tr㎝micrographs of the surface
    of Ni－7Ti，一30Cr and－20Ho specil■lens at873K

    for 10．8ks

Linoono■挿iS
of EDX

   Com
㎜r胴・o甘

            Nl一ηl
Fi9．3．28Hicrostructure of crosssection of Ni－7Ti／Pure Ni
    fi111■sPeci㎜en after PIl，I treat1Ilent at873K for 10．8ks
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 さらに、窒化処理後の試験片表面の位置の変化を検討するために、附

合金申に表面のマー力として純Niの箔を埋め込んだ試験片を作成し、こ

れにP IN処理を行なった。7Tiを用いて試験片を作成したときの結果

をFig．3．28に示す。この時、P I N処理後の試験片には表面を保護する

ためNiメッキを施した。その結果、断面組織観察からは7Tiおよび純Ni

の表面は平面になっており、純附上への窒化層の形成は認められなかっ

た。さらに、Ni合金の窒化層が、鉄鋼材料と同様に、スパッタされた試

験片表面原子の窒化物の堆積で形成されるならば、純Ni表面にはTi窒化

物を含む堆積層が形成されていると考えられる。このため、純Ni断面上

をE D Xを用いてTiの元素分析を行なったが、純Ni上にはTiば検出され

ず、このことからも窒化層形成初期には雰囲気中の窒素と試験片表面原

子の直接反応によって窒化層が形成されたことがわかった。

3．4．2 窒化屠成長の活性化エネルギ

 Fig．3．26に示したように、30Crでは窒化層の成長はその初期段階には

直線則となり、その後放物線則に移行すると考えられた。そこで，窒化

時間が3．6ks以上の窒化層厚さをX、窒化時間をtとおいて、各窒化温

度におけるX2とtの関係を求めるとFig．3．29のようになり、本研究の

範囲内ではX2とtには直線関係が得られ、両者にはX2…ktの関係

が成立した。ここで、kは放物線速度定数である。そこで、拡散に対す

るアレニウスの式（（3．1）式）を用いて、30Cr対する窒化層形成の活性化

エネルギを求めた。

・一・・… （一“丁）
一一一一

i3．1）
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（3．1）式を変形して

    ・・（・）… （・・）“丁  一一一一（・．・）

      ここで、k。：振動数因子

          Q ：活性化エネルギ

          R ：気体定数

          丁 ：絶対温度

すなわち、Fig－3．29から求めた放物線速度定数kを利用して、kの自然

対数1n（k）を縦軸にとり、窒化温度の逆数1／Tを横軸にとって、

1n（k）と1／Tの関係を求めるとFig．3．30となり、両者には直線関

係が得られた。このため（3－2）式に示すように、この直線よりQおよび

k。を求めることができる。すなわち、

      Q＝41．3KJ／mo1， k。＝528μ㎜2／ks
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このQの値については、NiおよびNi－Cr合金中での窒素の拡散の活性化

エネルギに関する報告例がないため直接比較はできないが、各種ステン

レス鋼や炭素鋼のP I N処理時の窒素の拡散の活性化エネルギが、75～

130KJ／㎜o1であったことから、本研究で求めたQの値はこれらの値に比

べて約1／2の値となっていた46～州。
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3．4．3 窒化屠形成様橘の考察

 3．4．2項で述べた様に、附一Cr合金では窒化層厚さは窒化時間と

窒化温度に対してFi9．3．29の様に変化し、窒化時間がき．6ks以上では窒

化層の形成が合金内部への窒素の拡散が支配することがわかった。しか

し、窒化層の成長と溶質原子であるCrとの関係が明らかでない。このよ

うに窒化層が内部窒化層として形成される場合、合金元素と窒化層厚さ

の関係ば Uagnerの内部酸化の理論を用いて表すことができる49・50，。

すなわち、均一な窒化物分散析出層中での窒素の拡散係数をD。とする

と、窒化層厚さXは次のように表される。

        X＝2γ（D㎜t）一／2    一一一一一 （3．3）

        ここで，γは無次元の定数，tは窒化時間

次に、合金の表面窒素濃度をN．t8，，合金中のCr濃度をN。。（ωとし

て、分散析出層中の合金元素濃度（N。，）および窒素濃度（N。）の各

濃度分布がFig．3．31の様に変化するとして、Fickの拡散方程式を解きγ

“
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を求める。まず、窒化物の形成反応が反応界面でのみ起こるとすれば、

窒素と合金元素のCrの拡散過程は別々に解析できる。

すなわち、窒素濃度N㎜（x）は次の拡散方程式と境界条件に従う。

山∂t ＝D・ ∂。・

NN：NN〔s〕

NH：O

：x＝O，  0＜t

：X≦x， 0〈t

一一一一一
@（3．4）

一一一一一
@（3．5）

同様に、合金元素濃度，N・、（x）も

汁一一一・・。∂…N
一一一一一

@（3．6）

     Nc、＝Nc、〔0〕：O＜x， t＝O  一一一一一 （3．7）

     Nc、＝O   ：x≦文， O〈t

        ここで、N。。（O）は窒化処理前のC r濃度

（3．4）および（3．6）式をそれぞれの境界条件で解くと次のようになる。

NH（x）＝NN（s〕｛1一 erfX2Dt1／2              ｝
     erfγ

一一一
@（3．8）
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…（・）・…｛o〕1・一e「f妻。、2、号t’／21

                         一一一 （3．9）

       ここで、φ＝Dm／Dc．

           erfc（x） ＝！－erf（x）

いま、反応前線へ拡散した窒素と合金元素がちょうど窒化物MNツを作

るために必要な量だけ流れこむとすると、次式の関係が成り立つ。

・・㎜ト・1（汁）朴11一・・㎜［ツ・・一（紛一）一…11

                          一一一（3．10）

          ただし、川よ窒化物の窒素と合金元素のモル比

（3．8）および（3．9）式を（3．10）式に代入して

甘百一φex、、、÷e皆、、。、、φ

                             （3．11）

となる。

ここで、γ《1およびγφ1／2》1のならば近似的に

   erf（γ）二2γ／π1／2

   exp（γ2）：1

   。。f61γφ…1・1一。。f（γφ…）＝
                      π  γφ
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と表せるから、これらの関係を（3．11）式に代入して次式を得る。

γ・（丁紛）… （3．12）

 ここで、鈍Ni申での窒素の拡散係数に関するデータが得られていない

が 窒化層断面でのE PMA分析より、窒化層の形成は合金中く拡散す

る窒素によるもので、合金元素はほとんど移動しないと考えられたため

γ《1およびγφ1／2》1の条件を満足すると考えられた。さらに、（3

．12）式を（3．3）式に代入すると

・・［箏⊥1・・L一 （3．13）

となる。さてここで、附一Cr合金の窒化層の形成は窒化時間が3．6ks以

上では窒化層の形成は放物線則に従うため、放物線速度定数をkとお＜

と、窒化層厚さと窒化時間の関係は

X2二kt （3．14）

となる。．さらに（3．14）式に（3．13）式を代入すると次の関係が得られる。

・。ω・。・ツk �eo〕 （3．15）
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（3．15）式より、内部窒化法の場合、合金のN。同およびD。を単独に

求めることはできず、N。（s，とD㎜の積であるNぺs〕D。，すなわ

ち、M－Cr合金の窒素の透過能が求められる川。Fig．3．32に、各窒化

温度での、Nぺ8〕D㎜の変化に対する合金量の影響を示す。各合金の

 Ni－20CrF3㏄r． N2：昨1：1，800Po15
｛  1一●m

0  673

＾  η3 ◇！

0  873
V  973
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Fig．3．32Effect of Cr content on per皿eation cOnstant
    of nitrogen ，N“8〕DH ，of Ni－Cr a11oys

Nぺ8〕D㎜は合金量とともに増加し、その増加量は窒化温度が高いほ

ど大きなものとなっていた。また、グラフより、NHωD㎜＝0とな

るときの合金量を外挿することで求めると、約13at％（12耐％）となり、こ

の値はNトCr2元合金で窒化層が形成される限界の合金量と一致した。

 次に、Fig．3．33に、Nぺ5〕D㎜の窒化温度の逆数，1／Tに対する

変化を示す。各合金ともにN。｛8〕D。および1／Tは直線関係を示し

ており、このことから次の実験式が導かれる。
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N・（・〕D1・・・… （一“丁）
一一

i3．16）

となるから、

・…てば：・・（・〕D・・・・・・… （一習字。

・…では：・・（・〕・・一・・・・… （一絆。

） 一一（3．17）

ただし、NN｛s〕 （at％）， DN （μm／ks2），

一一
i3．18）
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      K（μm／ks2），Q（kJ／mo1），R：気体定数，

      T：窒化温度（K）

となる。Nぺ8エD。に対する活性化エネルギは、3．7．2頂で求め

た窒化層成長の活性化エネルギと一致していた。また、合金量に対する

N一一D。の活性化エネルギの変化を、Fi9．3．34に示す。活性化エネ

ルギは、合金元素の増加とともにわずかに減少する傾向を示した。さら

にこのグラフから、合金星零に外挿したときの活性化エネルギば、42．9

kJ／皿。1となった。

  Ni－20Cr，一30Cr．  N2：H2＝1：1，800Po
 45

3   42・舳J’mo■
o   －1
ε

ミ
ー〕     一一…

     刊04                 ◎、
素

9
2
：…

£

ε3
も
く

    3％ 20  25  30 3．
          Cr contont，NC÷o〕〔ot¶・，

Fig．3．34Re1ation between Cr content， Nc、〔0㌧and

    activation energy Q for  N”〔s，D皿

3．4．4 窒化層形成機構のモチル化

 3．3節で述べた様に、今回使用したNi2元合金には窒化層を形成す

る合金系および形成しない合金系があること、さらに窒化層の認められ

ない合金系でも試験片表面近傍には窒素が存在しており、さらにその表

面には堆積物も存在していたことから表面反応によって形成されたごく
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薄い窒化層の存在が示唆された。以上のことをまとめると、Ni2元合金

の窒化層形成機構はFi9．3．35の様になると考えられた。

                 Nitro9㎝
                    Su－oo●
              ／
            Thi鴨｛ ／
                g旧1n
                 bOu■、dOrソ

  ㈹So卯舳・㌦、。、  、終㎜．。。帥

                  SOlubili～
Thin ni－rid
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    い局・市。“・odio・  loソ…       o岬
      St090
            Mo量市。｛  Ni量ridO
            ni－rided－oy●r   “i・’10Pol’一id○， Coro

               Coro、ゲ
               ω0川ghni－ro準n
                  501u帥i量y

Fi9．3．35 I11ustration of PrinciP1e for the for㎜ati0110f
    the nitrided 1ayer， （a） 1oηnitrogen so1ubi1ity，
    （b） high nitrogen so1ubi1ity

（1） 表面反応段階

 グロー放電の陰極暗部で加速された窒素イオンおよび窒素一水素イオ

ンが試験片表面に衝突し試験片中に窒素が伝達される。P I N処理の初

期段曄では・表面反応によってごく薄、）窒化層が形成される数面反応

層の形成には二つの説があり、スパッタされた試験片表面原子窒化物の

再堆積10〕およびグロー中の窒素と試験片表面原子の直接反応が考えら

れているが23’34〕、岨合金の場合には後者の直接反応が支配的である。

その後この表面反応層を通して試験片内部へ窒素が拡散していく。

（2） 窒素拡散段階

 表面反応層を通して窒素が試験片内部へ拡散していく。この時、合金

元素の窒素との親和力（窒素の固溶限）の遠いによって、合金中への窒
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素の拡散には次のように違いがでてくると考えられる。

①Ni合金および合金元素の窒素の固溶限が小さい場合：この場合、窒

素は結晶粒界を選択的に拡散する。このため窒化層は形成されず、粒界

に窒化物が形成され、腐食した場合粒界のみが腐食される。

②合金および合金元素が大きな窒素の固溶限をもつ場合：窒素は結晶

粒内へも拡散し、そこで合金元素と結合して窒化物を形成する。この窒

化物の析出層（内部窒化層）が窒化層となる。

 本研究でも、断面組織観察において窒化屑の認められなかったZr，Hf，

Ta，Mo，Fe，＾1およびSi添加合金てば、これら合金の窒素の固溶限が小さ

いために窒化層が形成されないと考えられた。これに対して、窒化層の

認められたTi，V，Nb，CrおよびMn添加合金では、これらの合金が大きな窒

素の固溶限をもつために窒化層が形成されたものである。また、窒化層

および粒界が同時に認められたVおよびNb添加合金は、①および②の中

間的な合金と考えられた。

（3） 硬化段階

 窒化層中では窒化層マトリックスと整合性をもつ窒化物が形成する。

これら窒化物は窒化層マトリックスに大きな格子歪を形成し、このマト

リックスの格子歪によって窒化層は硬化される。

 以上のように、Ni合金では表面反応によってごく薄い窒化層が形成さ

れた後、合金元素および各合金の窒素の固溶量の違いによって率化層の

成長が左右され、窒素の固溶限の大きい合金で窒化層が形成され、小さ

い場合には窒化層は形成されない。さらに窒化層を形成した場合には窒

化物の析出に伴う窒化層マトリックスの格子歪によって窒化硬化すると

考えられた。
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3．5 窒化硬化機橘の検討

3．5．1 窒化層マトリックスの回折豊の半値竈と表面種さの関係

（1） 合金元素の種類および合金量の影響

 本研究で認められた窒化物および窒化層マトリックスの回折線は、表

面硬さが高い程ブロードとなっており、微細な窒化物の形成とそれに伴

う窒化層マトリックス中の格子歪の形成が示唆された。また硬さの低下

していた高温側では、窒化物や窒化層マトリックスの回折線はシャープ

になっており、このことは、高温側では、窒化物の粗大化によって格子

歪が減少したことを示唆している。以上のことから、窒化層マトリック

ス中での格子歪が硬化に寄与していると考えられた。一般に、回折線の

幅の広がりと格子歪の関係は、 Braggの法則を示す（3．19）式を微分す

ることで（3．20）の様に求められる52〕。

λ＝2d・s・inθ 一一一一一
i3．19）

         △db＝△2θ＝一2    tanθ          d 一一一一一
i3．20）

ここで、bは面間隔の変化率△d／dによる回折線の広がり（△2θ）を

表す。したがって、回折線の幅の広がりが半定量的に格子歪を表すこと

になる53～“〕。

 そこで次に、窒化層マトリックスの回折線の半値幅と表面硬さの関係

について検討した。Fi9．3．36に、窒化層の明瞭に認められたTi，V，Nbお

よびCr系合金について、窒化温度を873Kと一定としたときの合金量と窒

化層マトリックスの半値幅の関係を示す。このような解析を行なう場合

窒化層マトリックスの回折線は、回折位置および半値幅の誤差を考慮し
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て高角度側のものを用いるため52，、本研究では母材γ（220）に対応す

る回折線を用いた。

 いずれの合金においても、合金量の増加とともに窒化層マトリックス

の半値帽は増加した。また、合金量に対する窒化層マトリックスの半値

幅の増加率の最も大きいのは、Ti系で次いでNb；V，Cr系の順となってお

り、’この傾向はFig．3．6に示した表面硬さの増加率に対する合金量の効

果と同様の傾向であった。したがって、Ti等のNi合金の表面硬化に有効

な合金元素は、少ない合金量で大きな格子歪をもたらす元素と考えられ

た。次に、これらの合金系について、窒化層マトリックスの半値幅と表

面硬さの関係をFi9．3．37に示す。この図から、皿2元合金では表面硬さ

は窒化層マトリックスの半値幅とともに増加する傾向にあることがわか

った。このことから、M合金のPIN処理による表面硬化は、合金元素

の窒化物によって窒化層マトリックス中にもたらされた格子歪によるも

67



のであることがわかった。
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（2） 窒化昌度の影響

 M2元合金の表面硬さは窒化温度によっても影響を受け、特に高温側

での表面硬さの低下は窒化層マトリックス中の格子歪の変化によること

が示唆された。このように、高温処理で表面硬さが低下した原因につい

ても、窒化層マトリックスの半値幅と表面硬さの関係を検討することで

説明される。Fi9．3．38に、窒化層を形成していた合金系のうち合金量の

最も多い7Ti，15V，10Nbおよび30Crについて、窒化温度と窒化層マトリッ

クスの回折線の半値幅の関係を示す。いずれの合金も窒化温度が低いほ

ど半値幅は広がっており、逆に窒化温度の上昇とともに半値幅は小さく

なり、回折線はシャープになることがわかった。これは、低温度側ほど

窒化層マトリックス中の格子歪は大きく、窒化温度の上鼻とともに小さ

68



？2
ξ

0
“
、
‘’

三

ジ

■■

コ

。
，

o
！

Ni bino『ソ。□ユ。ソ5，M－220，

   1α8－9 N2：H2＝1：1，800Po

＾

7

㎜
7τ1

15”

1｝3oo

  ㍉＼

汕》；くギ

幅｝

、0
o〃7τi

600 700    800    900    1000    1100

 Nitridinい○岬●耐。r●一“〕

Fig．3，38 1…：ffect of nitriding teIoperature on the ha1f

        va1ue電idth of X－ray diffraction peak of the

        l■■atrix of nitrided 1ayer

…1

s
5
ξ

薯

25
8
ε

；

ω

Ni bho g．M｛220〕．10．8－5． ：1・1＝1：1，800P0

＾

7

＾IIo

，τi

15｝

舳30c一

㎜｛・00一・榊。一■r●：823‘1073＾

／
口

グ
平

      1           2

回～oluowi舳．∠26‘d●9r●●〕

Fig．3．39Re1ation betηeen surface hardness and ha1f
        va1ue 口idth of X－ray diffraction peak of the
        matrix of nitrided1ayer

69



くなることを示している。このため、次に窒化温度を変化さ世たときの

表面硬さと窒化層マトリックスの回折線の半値幅の関係を検討した。そ

の結果をFig．3．39に示す。窒化温度を変化させた場合も、合金量を変化

させたときと同様に、窒化層マトリ，クスの半値幅と表面硬さの間には

良い相関性が得られており、表面硬さば半値幅とともに増加することが

わかった。したがって、高温窒化処理で硬さの低下が起こるのは、窒化

層マトリックス中の格子歪が、窒化物の粗大化のために減少したためで

ある。

（3） 後熱処理の効果

 高温側での表面硬さの低下が、窒化層マトリックス中での窒化物の粗

大化による格子歪の低下であることを確認するために、各合金で最高表

面硬さを示した窒化温度でP I N処理したのち真空炉中で熱処理を行な

い、その時の表面硬さと窒化層マトリックスの回折線の半値幅の関係を

検討した。この時使用した合金は、表面硬さおよび窒化層マトリックス

の回折線の変化の最も明瞭な7Tiおよび30Crを用いた。これらの合金を

それぞれ873および823KでP I N処理した後、573，773および973Kで後

熱処理を行なった。この時窒化時間はいずれも1O．8ksとし、冷却は炉冷

とした。

 Fi9－3－40に、後熱処理を行なったときの表面硬さの変化を示す・各合

金ともに後熱処理によって表面硬さは低下しており、熱処理温度の高い

ほど硬さの低下は大きい。また表面硬さの低下拡30Crが犬き＜、973Kで

Hv450まで低下した。これに対し、7TiではHv650と高い値を示した。

次に、Fig．3．41に、後熱処理を行なったときの表面硬さと窒化層マトリ

ックスの回折線の半値幅，△2θの関係（O）を示す。なお図中には、

破線で窒化温度を変化させた時の表面硬さおよび△2θの変化（●）を

示す。後熱処理を行なった場合も、窒化層マトリックスの回折線の半値
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幅と表面硬さにはよい相関性が得られており、半値幅の減少とともに表

面硬さは減少した。さらに、窒化温度に対する窒化層マトリックスおよ

び表面硬さの変化と後熱処理に対する両者の変化はよく一致しており、

このことから、窒化層マトリックス中の窒化物の形成に伴う格子歪によ

って表面硬化し、この格子歪で表面硬化が説明できることがわかる。

3．5．2 窒化硬化礎橘のモチル化

 これまで述べてきたように、M合金の表面硬化は、窒化層中に形成し

た微細粒子や窒化物による窒化層マトリックス中での格子歪によること

が明らかとなった。

 このように、窒化屑申に形成される微細粒子がマトリックスに大きな

格子歪をともなって形成する場合、これら微細粒子はマトリックスと整

合性をもつG．P．の様な準安定相として、または非常に微細な安定相

として形成されるといわれている56】。しかし、3．3節のTEMによ

る組織観察や試験片表面のX線回折結果からはは、表面硬さの低下する

高温側で形成される粒子が安定相（窒化物）である事はわかったものの

、高い格子歪を示した低温側の微細粒子が安定相かG．P．かは明らか

にできなかった。このような場合、窒化物が安定相がまたはG．P．か

の区別は窒化物の析出している窒化層マトリックスの格子定数の変化す

なわち窒化層マトリックスの回折線の位置変化を測定することで判断で

きると言われている”’58〕。

 例えばNi－7Iiについて考えると、窒化によって母材のNトTi固溶体か

らTi窒化物（TiN）が安定相として析出するときは、窒化層マトリックス

中に固溶しているTi量は母材中の固溶量に比べ相対的に減少することに

なる。このため、窒化層マトリックスの組成はNi－Ti固溶体から純Niへ

近づくことになり、母材よりも格子定数が小さ＜なる。したがってこの

場合には窒化層マトリックスの回折線は母材の回折線よりも高角度側に
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生じる。

 これに対して、まず窒化でNi－Ti合金中にNi－Ti－Nの過飽和固溶体が

形成した場合、過飽和に固溶した窒素のために窒化層マトリックスの格

子は膨張する。そして、この過飽和固溶体中にG．P．が形成された場

合には、窒化層マトリックスの格子定数は変化しないと言われている。

このため窒化によって窒化層中に合金元素と窒素からなるG．P．が形

成された場合、窒化層マトリックスの格子は母材よりも膨張すると考え

られる。そしてまたこの場合、G．P．がマトリックスと整合性を保っ

ているために、マトリックス中には大きな格子歪が形成されることにな

る。このことは、窒化したMo－Ti，Fe－Ti，一Cr，一V，一Ho合金では窒

化層マトリックスの格子膨張が認められており、G．P．が形成されて

いることが確認されている58～60〕。

 実際に、Fig．3．21～25に示したP I N処理後のX線回折結果では、高

い表面硬さを示した温度では、窒化層マトリックスの回折線は母材より

も低角度側にあり、硬化の程度の低い高温側では、母材よりも高角度側

に位置していた。

 したがって、Ni2元合金のP I N処理による表面種化は、マトリック

スと整合性を保ったG．P．の形成による窒化層マトリックス中での格

子歪によるものであると考えられた。しかし、本研究で得られた電子線

の回折データからはその構造を明らかにはできなかった。次に、高温側

で硬化の程度が低い原因は、窒化物がマトリックスと整合性をもたない

粗大な安定相として形成されたためにマトリックス中の不均一歪が小さ

かったためである。

 さらにNi－7Tiおよび30Crについて、窒化層マトリックスの（220）面の

回折線を用いて各窒化温度での窒化層マトリックスの格子定数の変化を

求めたところ、それぞれFig．3．42のようになる。図中の破線は母材の格

子定数で、窒化温度に対する変化はない。各合金の窒化層マトリックス
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の格子定数は窒化温度の上鼻と共に減少していた。また窒化層マトリッ

クスおよび母材の格子定数の一教している温度は7Tiで923K，30Crでは

873Kとなり、これは表面硬さの低下しはじめる温度と一致していた。こ

のように低温側では窒化物はG，P．として形成されマトリックスと整

合否を形成するが、窒化温度の上昇と共に安定相として形成されるよう

になりマトリックス中の格子歪が減少し、硬化の程度が低くなったもの

である。

 以上のことをまとめると、TEMおよびX線回折を用いて明らかにし

たNi2元合金の窒化硬化機構は模式的にFig．3．43のように表される。こ

れまでの報告で、岨合金の窒化層の形成は、その初期段階は表面反応支

配となり、ごく薄い表面反応層が形成されその後窒素の合金内部への拡

散によって内部窒化層が形成される（Fig．3．43（a））。

この時形成される窒化物は、窒化温度によって異なる形態をとる。まず

窒化温度が低い場合（Fig．3．43（b））、窒化物はG．P．として形成され
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る。このため窒化層マトリックスの格子は膨張し、かつマトリックス中

には大きな格子歪を生じる。この大きな格子歪のために高い硬さを示し

た。これに対して、窒化温度が高い場合（Fig．3．43（c））、窒化物はマト

リックスと整合性をもたない粗大な安定相として形成されたために窒化

層マトリックス中の格子歪が小さく、このため硬化の程度は低くなった

ものである。
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3．6 緒 言

 Mに対して各種窒化物生成元素をそれぞれ単独に固溶限まで添加した

試作Ni2元合金にP IN処理を行ない、Ni合金の窒化硬化に有効な合金

元素の種類およびその有効添加量を明らかにした。さらに、これらNi2

元合金の表面硬化機構および窒化層形成機構についても検討した。得ら

れた結果をまとめると次のようになる。

（1） Ti，Zr，Hf，V，Nb，Ta，Cr，㎜o，Hn，Fe，ム1およびSiをそれぞれ単独に

添加したNi2元合金はP I N処理によっていずれも表面硬化した。その

表面硬さは、合金元素の種類およびその合金量、さらには窒化温度によ

って異なっていた。各合金系での最高硬さは合金量が最も多い場合に認

められた。Hv500以上の高い表面硬さの得られた合金はTi，V，Nbおよび

Cr添加合金で、窒化温度が850K前後でそれぞれ最高表面硬さを示した。

こ机に対して、Zr，Hf，Ia，＾1，Si，Ho，FeおよびMn添加合金では、表面硬さ

への窒化温度の影響は小さく、固溶限まで添加してもHv400以下であっ

た。 さらに、表面硬さは合金量の増加とともにほぼ直線的に増加し、

各合金の合金量に対する表面硬さの平均増加率は周期率表の族分類では

次のようになった。

1Va（Ti，Zr，Hf）＞Va（V，Nb，Ta）＞｛皿b蛆，V圧a（Cr，Ho），IVb（Si）｝

＞｛㎜a（Hn），㎜（Fe）｝

 これらの合金のうち、Ni合金の表面硬化に対して特に有効な合金元素

は、表面硬さの増加率が大きくかつNiへの固溶限の大きなTi，V，Nbおよ

びCrであり、それらの有効添加重はTiで4杭％、V，NbおよびCrでそれぞ

れ10wt％以上であることがわかった。

（2） PIN処理後の試験片断面で窒化層の認められた合金は、Tiお

よびNb添加合金の合金量が4wt％以上、VおよびCr添加合金の10wt％およ

びHn添加合金の30耐％以上の場合のみで、その他の合金てば窒化層は認

められず、試験片表面近傍の粒界が観察されたのみであった。これら合
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金の窒化層の成長は、窒化時間が1．8ks以下の窒化初期では一次則に従

い、グロー中の窒素と試験片表面原子の直接反応による表面反応支配に

よって窒化層が形成されることがわかった。しかし、窒化時間が1．8ks

以上の長時間側では窒化層の形成はほぼ放物線則に従い、窒素の拡散に

よって窒化層が成長していくことがわかった。さらに窒化層厚さの増加

に対する各合金元素の効果はTi＞Nb＞V＞Crの順となり、厚い窒化層を

得るためにはTiが最も効果的であることがわかった。

（3） Uagnerの内部酸化の解析を利用して、窒化時間が3．6ks以上で

のNi－Cr合金の窒素の透過能（Nぺ一D。）を求めた。Nぺ8〕D。

は、合金量および窒化温度とともに増加する傾向を示した。さらに、合

金星雲、すなわち鈍NiのN㎜ωD。の活性化エネルギを外挿によって

求めたところ、約42kJ／㎜o1となった。

（4） 窒化層の認められた合金について、窒化層中での窒素および各

合金元素の濃度分布を測定したところ、窒化層中には窒素のみが濃化し

ており、各合金元素およびNiの濃度分布は窒化層中と母材申ではほとん

ど変化していなかった。さらに、これら窒化膚のTE M観察てば、窒化

層中には各合金の窒化物が析出しており、このことから、岨合金の窒化

層は窒化物の分散析出層，いわゆる内部窒化層であることがわかった。

（5） P I N処理後の試験片表面のX線回折の結果、Zr，Hf，Taおよび

Si添加合金を除いて、いずれも、各合金元素の窒化物が認められた。ま

た、高い表面硬さを示したTi，V，NbおよびCr添加合金では、いずれも窒

化物および窒化層マトリックスの回折線はブロードとなり、この窒化層

マトリックスの回折線の幅と表面硬さの間にはよい相関性があることが

わかった。またこれら合金系では、窒化温度の低下および合金量の増加

とともに窒化層マトリックスの回折線の帽は増加していた。窒化温度に

対する回折線の幅の変化はCr＞V〉Nb〉Tiとなり、これは窒化温度に対

する表面硬さの減少する傾向と一教していた。さらに、合金量に対する
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回折線の幅の増加率はTi＞Nb＞V＞Crとなり、これは表面硬さの増加に

対する合金元素の効果と一致していた。以上のことから、P IN処理で

のNi合金の表面硬化は窒化層中に析出した窒化物による窒化層マトリッ

クスの格子歪によることがわかった。さらにこの格子歪を増加させる合

金が硬さを増加さ世、また格子歪は合金量とともに増加することがわか

った。

（6） 窒化層のTEM観察およびX線回折結果から、窒化温度が低い

または高い表面硬さを示した場合、窒化層中には合金元素と窒素からな

るG．P．として形成され、このためマトリックス中には大きな格子歪

を形成することがわかった。さらに高温側での表面硬さの低下は、窒化

物がマトリックスと整合性をもたない粗大な安定相となったためマトリ

ックス中の格子歪は小さく硬さが低下したことがわかった。
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第4章合金元素複合添加による
       窒化硬化特性の改善

4．1 言 言

 第3章では、純金属のままでは窒化処理で硬化しないNiでも、適当な

窒化物生成元素を添加し、合金化してP I N処理することで表面硬化が

可能であり、硬さがHv500～800で厚さが数μ㎜の窒化硬化層が得られ

たこと、表面硬化に特に有効な合金元素はTi，V，NbおよびCrであること

を明らかにした。これらの結果を利用して、本章では、窒化処理を行な

ったNi合金の表面硬さおよび硬化層厚さの増加をはかるために、Ni2元

合金の表面硬化状況をもとにして、Ni2元合金にさらに第2の窒化物生

成元素を添加したNi3元合金を試作した。そしてプラズマイオン窒化処

理を行なうことで表面硬さおよび硬化層厚さの増加に及ぼす第2添加元

素の影響について検討した。

4．2 使用材冒および実業方法

4．2．1 使用材母

 第3章の阻2元合金に対する検討結果に基づいて、附3元合金の基本

合金として次の2種類を選んだ。すなわち，高い表面硬さおよび厚い窒

化層を形成していたNi－7Tiおよび窒化層厚さば薄いものの高い表面硬さ

を示し、かつ実用Ni合金の基本組成であるNi－Cr系合金のNi－20Crであ

る。そしてこれらの合金にさらに第2の窒化物生成元素（以後第3元素

と呼ぶ）として、Ti，V，Nb，Ta，Cr，HoもしくはA1をそれぞれ単独に約2～

3wt％添加したM3元合金を試作した（それぞれ7Ti－X系，および2㏄r－X

系と呼ぶ）。各合金は、高周波溶解（アルゴン雰囲気）によって鋳造し
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たあと、熱間鍛造（1273K）を行ない，1173K X0．9ksで焼なましを行な

った。Tab1e4．1に試作Ni3元合金の化学成分および焼なまし後の母材

硬さを示す。いずれの合金も、第3元素の添加により基本合金よりも母

材硬さがHv20～100程度（一部7Ii－3＾1ではHv200）の増加が認められ

た。また、試験片寸法は縦20X横10X厚さ3㎜皿とし、窒化処理前にエメ

リー紙の1200番まで研摩したのち、アセトンで超音波洗浄を行なった。
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4．2．2 実業方法

 P I N処理装置およびその処理方法は2．3節と同様である。すなわ

ち反応ガスには窒素と水素の混合ガスを用い、ガス体積比はN。：H。

＝1：1，ガス圧を800Paとした。すでに第3章で述べたように、明瞭

な窒化硬化を示した試作Ni2元合金では、P I N処理後の表面硬さには

窒化温度依存性が認められ、合金系によらずいずれも窒化温度が823～

923Kで最高硬さを示した。このため、Ni3元合金の場合も、窒化温度を

773から1073Kまで変化させて窒化処理を行なった。窒化時間は3．6か

ら32．4ksと変化さ世だ。各試験片はP I N処理後、マイクロピカース硬

さ計による表面硬さ測定（荷重：0．1N），試験片断面組織観察，窒化層
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のTEM観察，E PMA分析および試験片表面のX線回折を行なった。

なお、断面組織観察には10％しゅう酸水溶液での電解腐食を用いた。X

線回折にはディフラクトメータを用い、管電圧40kV，管電流20㎜＾，湾曲

革緒晶（グラファイト）で単色化されたCuKα線を用いた。またTEM

観察用試験片は、M2元合金と同様に窒化処理後の試験片を裏面より約

100μ㎜程度の厚さまでエメリー紙による機械研磨後、23％過塩素酸十

77％酢酸の電解液で同じく裏面よりジェット研磨することで作成した。

4．3  窒化優化特性に及ぼす第3元素の影書

4．3．1 窒化処理後の試練片表面優さ

 Fig．4．1（a）および（b）に、7Ti－X系および20Cr－X系3元合金の窒化温

度を773～1073Kと変化させたときの表面硬さの変化を、それぞれの基

本2元合金の表面硬さの変化とともに示す。また図申には窒化処理後の

ω
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母材硬さ（Core hardness）も示したが、窒化処理による母材硬さの変化

は認められなかった。まず7Ti－X系についてみると、いずれの合金も、

表面硬さの窒化温度依存性が明瞭に認められた。その最高硬さは、2Vお

よび2Taでは873Kで認められ、基本合金の7Tiと同様のHv800程度であ

るが、2Nb，2Cr，2㎜oおよび3A1では7Tiよりも約50K程度高い923Kで認

められ、最高硬さはHv850～950であり、いずれも7Tiよりも高い値を

示した。さらに各合金は973K以上の高温側では7TiよりもHv200～350

も高い値を示した。

 次に、20CrX系では、表面硬さは第3元素の添加により、2＾1の一部

の温度を除いて、いずれの温度でも20Crより増加した。また、表面硬さ

には窒化温度依存性があり、最高硬さは2㏄rの場合よりも少し高い873

～973Kで認められ、2TiでHvgOO，2V，2Nb，2Taおよび2HoでHv750～850，

2A1でHv700であり、20CrのHv550に比べ非常に高い値を示した。

この様にNi2元合金に新たに第3元素を添加することで表面硬さをさら

に増加できることがわかった。また、これらの合金でも、表面硬さの窒

化温度依存性を示したが、この理由は第3章で述べたように次の様に説

明される。すなわち、低温測で硬さの低い理由は、この温度域では形成

される窒化層厚さが薄く、表面硬さを測定した場合、窒化層直下の軟ら

かい母材の影響を受け、低い値として測定されたためである。20Cr－2ム1

の低温度側で表面硬さが低い原因も、これらの温度で形成された窒化層

が基本合金の20Crより薄かったためである。また逆に高温度側において

硬さの低下する現象は、窒化層中に析出している窒化物の粗大化によっ

て格子歪が減少したためである。後述するように窒化処理後の試験片表

面のX線回折結果がこのことを示していた。

4．3．2 プラズマイオン窒化後の表面硬さの推定

 ここでは、3．3節で求めた窒化温度873Kの時の各合金元素単独の表
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面硬さ増加率を利用して、Ni3元合金のP I N処理後の試験片表面硬さ

の推定を次のように行なった。まず各合金の合金量に対する表面硬さ増

加率（△Hv／耐％）は次の様になった。

  Zr：260， Hf：105， Ti：100， NI）：50， V：40， Ta：30， ＾1：25， Cr：ZO，

  Si：15， Ho：10， Fe：7， Mn：4

ここで、合金量に対する各数値は、その合金元素を1航％添加して、873K

でP I N処理したときの表面硬さの増加量を示す。次に、各合金元素が

P I N処理後の表面硬さの増加に独立的にがつ加算的に作用するものと

仮定して、P I N処理後の表面硬さを推定した。例えば、7Ti－X系合金

の7Ti－2NbのP I N処理後の表面硬さを、TiおよびNbの合金量7．08およ

び2．04枕％と各合金の硬さ増加率100および50を墓に次の様に求めた。

表面硬さ ＝100×7．08＋ 50×2．04＋130 ＝940

ここで、130はP I N処理後の鈍Niの表面硬さである。このようにして

求めた各Ni3元合金の表面硬さの推定値と実測値の比較を行なった。そ

の時果をFig．4．2に示す。また、図中の破線は表面硬さの推定値と実測

値の一致している線，実線は硬さ測定の実測値から考慮した、実測値の

バラツキの範囲（±15％）である。一部20Cr－X系のTiおよびTa添加合金

では推定値の範囲よりも実測値がやや高くなっているが、他の合金では

ほぼ一致していた。このため、各合金元素単独の表面硬さの増加量をそ

れぞれ加えることで、窒化処理後の表面硬さの推定がほぼ可能なことが

わかる。さらに、各合金元素の表面硬さの増加率を利用して、Ni合金の

P I N処理後の表面硬さの推定式を次のように求めた。

 （Hvs）E ＝260［Zr］十105［Hf］斗100［Ti］今50［Nb］÷40［V］÷30［Ta］十25［＾1］

     ・20［C・］・15［Si］・10［H・］・7［Fe］・4［Hn］・130 （±15％）

                        一一一一（4．1）
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Ni ternory olloyS
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Fig．4．2Re1ation between esti㎜ated hardness （Hvs）匡 and
   ㎜easured hardness （Hvs）㎜ for Ni ternary a11oys

 ただし、（4．1）式中の［元素記号］は、それぞれの合金元素の添加重

（wt％）であり、また130はP IN処理後の純岨の表面硬さ、また±15％

は硬さ測定の実測値から考慮した、実測値のバラツキの範囲である。

なお（4．1）式は、窒化処理条件が873K，1O．8ks，N。：H。＝1：1，

800Paにおいてのみ成立するものである。

4．3．3 窒化盾形成に及ぼす第3元素の影書

 P I N処理後の試験片の断面組織観察の結果、各Ni3元合金で窒化層

が認められた。Fig．4．3に各合金系のうち代表的な7Ii－2Nbおよび20Cr

－2Tiの窒化温度873K処理後の断面組織を示す。いずれの合金系も、それ

ぞれの母合金と同様な窒化層が形成されていた。7Ii－2Nbでは、窒化層

は単層で窒化層厚さは約16μ皿となり、また、＾1の添加を除き他の合金
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Fig．4．3岨。rostmcture of crosss㏄tion of tema町a11oys
   after PIN treat㎜ent at 873K， （a） Ni－7Ti－X，

    （b）Ni－20CrX

元素てば約13～14μ㎜となり、7Tiの12μ㎜から増加した。次に、20Cr

－2Tiでは窒化層は2層で窒化層厚さは約4～5μ皿で、他の合金元素も

＾1の添加を除き20Crと同程度か若干増加した程度であった。また、各3

元合金の窒化時間および窒化温度に対する窒化層厚さの変化は基本2元

合金と同様で、P I N処理初期段瑠では表面反応支配となりその後拡散

支配となった。以上のことから、附2元合金にさらに窒化物生成元素を

添加することで、適当な窒化処理条件では、基本2元合金の特性を損な

うことなく表面硬さとともに窒化層厚さも増加できることがわかった。

 次に、Fig．4．4にこれらの合金での試験片断面での窒素および各合金

元素のEPMA分析結果を示す。図中のSEM像ば10％しゅう酸水溶液

で電解腐食を行なったもので、EPMA分析は無腐食面で行なった。な

お試験片表面を保護するために試験片にはCuメッキを行なった。これら

の合金においても、窒素は窒化層中にのみ濃化していることが確認され

た。窒化層中の窒素の分布は、基本2元合金である7Tiや20Crと同様で
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Fi9．4．4EP㎜＾ana1ysis of the crosssection of nitrided

    1ayer after PIN treat皿ent at873K
    （a）Ni－7Ti－2冊，（b）M－20Cr2Ti

7Ti－2Nbでは窒化層中でほぼ一定であるのに対して、20Cr－2Tiでは窒化

層の表層で富化しており内層では減少した。しかし、Niや合金元素であ

るTi，Cr，およびNbの濃度分布は窒化層と母材とを比較してもほとんど変

化していなかった。

 また、窒化鉄（Fe．N）を標準試料としてこれら合金の試験片表面の窒

素量を推定したところ、各合金の窒素量はTab1e4．2の様になった。こ

のように7Ti－2Nbおよび20Cr－2Tiの窒素量は基本合金の7Tiおよび20Cr

に比べ増加しており、また、他の3元合金でもこのような傾向は認めら

れており、いずれの3元合金も基本合金の2元合金に比べ窒素量が増加

していることが認められた。
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Tab1e4．2Nitrogen content of岨一7Ti一州b，一2㏄r－2Ti，
    一7Ti and －20Cr a11oys after P IN treat皿ent
    at873K

＾11OyS NitrOgen
盾盾獅這pt（棚）川

7Ti 3．8

7Ti一州b 4．1

2㏄r 4．5

2㏄卜2Ti 5．2

        “） ： Nitriding te叩p．at873K

4．4 窒化硬化機構に及ぼす第3元素の影響

4．4．1 透過型電子顕微鏡による窒化層微細構造の観察

 Ni3元合金についても、窒化層の微細構造を透過型電子顕微鏡を用い

て検討した。Fig．4．5（a），（b）および（c）に、7Ti－2Nbの873．1073K処理

および20Cr－2Tiの873K処理後の窒化屑のTEM観察結果を示す。Ni3元

合金の場合にも、3．3節のNi2元合金と同様に窒化層中には微細な粒

子が認められた。回折斑点からはマトリックスのNi（γ）および窒化物

として7Ti－2NbではTiN，20Cr－2TiではCrNが認められた。また、第3

元素の窒化物は認められなかった。これらの窒化物もマトリックスと同

じ方位関係で析出しており、このため二重回折斑点となり複雑な形状を

していた。これらのことから、Ni3元合金でも窒化層は合金元素の窒化

物からなる化合物層ではなく、Ni2元合金と同様に窒素が試験片表面か

ら内部へ拡散し、合金元素の窒化物を形成した内部窒化層であることが

わかる。 各窒化物は、析出密度および粒径が、873Kでは7Tト2Nbてば

8X102z／m3および6㎜，20Cr－2Tiてば6X102z／m3および7㎜で

円盤状に、また1073Kでは、それぞれ4X102z／m3および10n㎜， 2×

1022／m3および12㎜で球状に観察され、窒化温度の上昇とともに窒化

物は粗大化し、かつ析出密度も低下していた。
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Fig．4．51…：1ectron㎜icrograph and diffraction pattern of
   nitrided 1ayers， （a） Ni－7Ii－2Nb， 873K，

    （b）Ni－7Ti－2㎜〕，1073K，（c）Ni－2㏄卜2Ti，873K

 ここで、皿2元合金では、窒化層中に析出している窒化物の析出密度

およびその粒径と硬化の程度の間には密接な関係があり、析出密度が大

きくかっ粒径が小さいほど高い表面硬さを示したことを述べた。また、

高い表面硬さを示した窒化温度では窒化物はマトリックスと整合性を持

っG．P一状の粒子として微細に密に形成され、窒化層マトリックス中

に高い格子歪を形成したために大きく硬化し、硬さの低い高温側では窒

化物はマトリックスと整合性のない粗大で析出密度の低い平衡析出物と

して形成されたためマトリックス中の格子歪が小さくあまり硬化しなか
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ったことを説明した。

 このため、基本2元合金と3元合金の窒化物の析出密度および粒径を

比較すると、Tab1e4．3となる。各基本2元合金では、析出密度および

Tab1e 4．3 Nitride particユe density and si ze of Ni－7Ti一

    ハb，一2㏄r2Ti，一7Ti㎜d－20Cr auoys

＾110yS

砦搬 P8誠iC16
q｝ひ“）

㎞iC1e
№艶ﾆ（㎜）

873 4．5X10■1 9

ηi
1㎝8 2．5×1011 12

8冊 8x10■■ 6

7Ii一㎜
1㎝8 4×10■， 10

873 1．5×10■■ 11

2㏄r
1073 0．8x1び， 16

8欄 6×10■■ 7

2㏄卜πi
1073 2X10” 12

粒径が、873Kでは7Tiで4．5X1022／㎜3および9㎜，20Crでは1．5X

1022／m3および11㎜で、’ P073Kではそれぞれ2．5X1022／m3および

12㎜，0．8×1022／m3および16㎜であるが、3元合金は、7Ti－2Nbお

よび20Cr－2Iiで、それぞれ873Kは8X1022／m3，6n㎜および6X1022

／m3，7㎜，1073Kは4X1022／m3，1On㎜および2×1022／m3，

12㎜となり、3元合金が基本合金の2元合金に比べ同窒化温度でも析出

密度が大きくかっ粒径が小さかった。すなわち、第3元素の添加は窒化

物を微細化しさらに析出密度を増加させる効果があることがわかる。

 このように第3元素の添加によって窒化物の粒径および析出密度に変

化を生じたが、これは窒化層中での第3元素の存在形態に関係している

と考えられ、これらは次のような形で存在している可能性がある。

①：単独の窒化物または準安定窒化物，

②：基本合金の窒化物中の合金元素と一部置き替わる（複窒化物），
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③：窒化物を作らず、マトリックス中へ固溶している

 一般に窒化物の形成のしやすさば、同一窒化処理条件の下では各合金

元素の窒化物の生成自由エネルギに左右される。しかし、本実験てば、

窒化層中のTEM観察による電子線回折斑点や、試験片表面からのX線

回折結果からは第3元素の窒化物は認められておらず①の可能性は小さ

い。また、電子線回折の窒化物の斑点の位置や、X線回折での窒化物の

回折線の位置には誤差の範囲でしか変化がなく、②の複窒化物形成の可

能性も小さいと考えられる。

 このため、第3元素は窒化物を作らず、マトリックス中へ固溶した状

態である可能性が高いと考えられた。このように第3元素が窒化層中に

固溶したままの状態になっている場合、合金中の主要合金元素（第2元

素）の固溶限が相対的に減少し、結果として第2元素の窒化物数が増加

したと考えられた。

4．4．2 X線回折法による硬化機橘の考察

 次に、PIN処理後の試験片に対してX線回折を行ない、3元合金の

窒化機構について検討した。その例として、7Ti－2Nbおよび20Cr－2Tiの

窒化温度を773から1073Kと変化さ世た時のX線回折結果をFig．4．6に

示す。3元合金の場合も、すでに報告した2元合金と同様に、窒化物，

窒化物の析出しているマトリックス（以下窒化層マトリックスと呼ぶ）

および窒化層直下の母材からの3種類の回折線が認められた。窒化物と

して、それぞれの基本合金元素であるTiおよびCrの窒化物（CrN，TiN）が

認められたが、第3元素の窒化物は同定されなかった。これら窒化物や

窒化層マトリックスの回折線の窒化温度に対する変化も2元合金と同様

で、窒化温度が低いほど各回折線はブロードで、窒化温度の上昇ととも

にシャープなものとなった。また窒化層マトリックスの回折線は窒化温

度とともに母材の回折線の低角度側から高角度側へ移動していた。
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 Ni2元合金のX線回折結果から、窒化物や窒化層マトリックスの回折

線の幅の広がり（△2θ）と表面硬さとの間には密接な関係があり、高

い表面硬さを示した合金ほどこれらの回折線はブロードとなり、窒化層

マトリックス中の格子歪によって硬化したことが明らかになっている。

このため、第3元素が窒化層マトリックスの半値幅および表面硬さに及

ぼす影響を検討した。Fig．4．7（a）および（b）に、7Ti－X系および20Cr－X

系合金の、窒化層マトリックスの回折線の半値幅と表面硬さの関係を示
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す。図中には基本合金の7Tiおよび20Crの値も示す。なお。窒化層マト

リックスの回折線は母材Ni（γ）の（220）面に対応している回折線を用

いた。この図から、各合金ともに窒化層マトリックスの半値幅と表面硬

さは良い相関性があり、両者は一定の範囲内で直線関係を示した。この

ため、これら3元合金でも、表面硬化は、G．P．や窒化物の形成にと

もなう窒化層マトリックス中に生じた格子歪であることがわかった。

 さらに、各2元合金および3元合金について、窒化層マトリックスの

回折線の半値幅と表面硬さの関係をまとめるとFig．4．8となる。図中の

破線が2元合金の窒化温度を変化させたときの窒化層マトリックスの半

値幅と表面硬さの関係であり、実線が3元合金の関係である。この図か
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ら、いずれのNi3元合金でも、基本合金系および第3元素の種類に関係

なく両者は、附2元合金の値を含む、ほぽある一定の範囲内で直線関係

を示し、窒化層マトリックスの半値幅とともに表面硬さも増加する傾向

にあった。各3元合金と2元合金の窒化層マトリックスの半値幅と表面

硬さを比較すると、3元合金が2元合金よりも大きな△2θを示し、か

っ高い表面硬さを示した。すなわち、第3元素は、窒化物の形成にとも

なう窒化層マトリックス中の格子歪を増加させる効果がある事がわかっ

た。これば、第3元素の添加によって窒化物が微細化し、形成密度も増

加したためであり、このため、2元合金よりも高い表面硬さを示し、か

つ高温側の硬さ低下が小さかったと考えられた。
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4．5 縞 言

 Ni－7Tiおよび，20Crを基本合金として、これらにさらに窒化物生成元

素であるTi，V，Nb，Ta，Cr，Hoまたは＾1をそれぞれ単独に2～3wt％添加した

試作M3元合金にP I N処理を行ない、表面硬さおよび窒化層厚さの増

加の可能性を検討した。得られた結果をまとめると次の様になる。

（1） Ni2元合金に、さらに第3の窒化物生成元素を添加することに

より、適当な窒化温度を選ぶことでNi2元合金よりも表面硬さおよび窒

化層厚さを増加できることがわかった。 最高表面硬さは、いずれの合

金も基本合金よりも若干高い窒化温度が873～973Kで認められ、7Ii乗

合金てばNbおよびCrの添加で、20Cr系合金ではTiおよびTaの添加でそれ

ぞれHv800～900となった。また、基本合金と同様な表面硬さの窒化温

度依存性も認められ、これよりも低い窒化温度では表面硬さば温度とと

もに上昇し、高い窒化温度では低下した。さらに、各3元合金は2元合

金に比べ高い窒化温度での硬さの低下が小さかった。

 また、窒化層厚さは、7Ti系では、Nbの添加で基本合金の1，4倍の約

16μ㎜（窒化温度873K，窒化時間10．8ks）となったが、その他の合金元

素では13～14μmと基本合金の7Tiと同様であった。また、20Cr系は、

窒化層厚さが4～5μ㎜と筆本合金よりも著千増加した程度であった。

（2） 各合金元素の表面硬さの増加率を利用して、Ni合金のP I N処

理後の表面硬さの推定式を次のように求めた。

  （Hvs）記＝260［Zr］十105［Hf］十100［Ti］斗50［Nb］斗40［V］今30［Ta］十25［＾1］

      今20［Cr］十15［Si］・■・1O［㎜o］＝1・7［Fe］十4［Hn］・・一130    （±15％）

                         一一一一（4．1）

 ただし、（4．1）式中の［元素記号］は、それぞれの合金元素の添加重

（田t％）であり、また130はPIN処理後の鈍Niの表面硬さ、また±15％

は硬さ測定の実測値から考慮した、実測値のバラツキの範囲である。

なお（4．1）式は、窒化処理条件が873K，10．8ks，N。：H。＝1：1，
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800Paにおいてのみ成立するものである。

（3） 窒化層のTEM観察の結果、窒化層中には基本合金と同様に微

細な粒子が形成されており、 7Ti－X系および2㏄r－X系で窒化物として、

それぞれTiNおよびCrNが認められたが、第3元素の窒化物は同定され

なかった。これら窒化物は基本合金のNi2元合金に比べいずれも高い析

出密度および小さな粒径を示した。さらに、試験片表面のX線回折結果

でも窒化物としてそれぞれの基本合金の合金元素であるTi，Crの窒化物

TiN，CrNが認められ、第3元素の窒化物は同定されなかった。

（4） X線回折結果より、3元合金も基本合金と同様に窒化物，窒化

層マトリックスおよび母材の回折線が認められた。これら窒化物および

窒化層マトリックスの回折線はブロードであり、窒化物の形成に伴う窒

化層マトリックス中での格子歪によって硬化したことがわかった。さら

に、3元合金では基本合金に比べ窒化層マトリックスの半値幅が広がる

が、これば第3元素の添加で窒化層中に形成される窒化物の粒径が小さ

くかっその析出密度が増加したために、窒化層マトリックス中での格子

歪が増加したためであり、このため2元合金よりも高い表面硬さを示し

たと考えられた。
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第5章実用ニッケル基合金に
       対するフOラズマイオン窒化

       法の適用

5．1 緒 言

 第3章では、窒素をわずかしか固溶せず、また安定な窒化物も形成し

ないNiでも、適当な窒化物生成元素を単独に添加し、Ni2元合金とする

ことで、P IN処理により表面窒化硬化が可能であり、Hv500～800で

数μmの硬化層が得られることを説明した。また、第4章では、Ni2元

合金に対して、さらに第2の窒化物生成元素を添加し、Ni3元合金とす

ることで硬化層の硬さおよび厚さを改善することが可能となることを述

べた。さらに、これらNi2死および3元合金の窒化硬化は、窒化層中に

形成したG．P．状の微細な粒子や窒化物の形成による窒化層マトリッ

クス中の格子歪によることを説明した。

 これに対して、現在実用されているNi基合金では、表面改質処理とし

て機械的性質を向上させる内部酸化法29〕や、耐熱性を向上さ世る溶射

法等1）は行なわれているが工業的表面硬化法は確立されておらず、馴化

法が試みられているにすぎない州。そこで本章では、市販の各種岨基

合金に対してP I N処理を行ない、その硬化特性についてNi2死および

3元合金のP I N処理結果を基に検討を行なった。

5．2 使用材科および実験方法

5．2．1 使用材料

 市販のNi基合金の中から、耐熱合金のIncone1600，625および713C，
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∪dimet500，耐食合金のHaste11oy B，C およびG，H㎝e1および磁性材

料のPema11oyである。また比較のために鈍Niも用いた。これらの化学

成分をTab1e5．1に示す。試験片形状は、縦20X横10X厚さ3㎜の板状

または直径10X高さ20㎜の棒状とした。各試験片はP I N処理前に表面

をエメリー紙の1200番まで研磨した後アセトンで脱脂を行なった。

Tab1e5．1Che㎜ica1co㎜position of co㎜ercia11y used Ni
    a11oys

o11 ！●1 ■1“㎝｛帆一
＾11｝ o ㎞ s1 o■ 1．一 oo 帖 馬   一● 『● 一1 阯 ” ○阯 凹

1ooon．1000 o．04 一
o．： 15．o 一●1 一 一 一               一 7．2 ． 一 一 一 一 一

一〇〇〇〇‘！l o” o，02 o．2 o。’ 21．o 6●1 ・
0、， ，．一 3．‘ o．2 o．1 一 一 一 一

Imol、■171，O 0．12 一 一 u．5 6■1 一
‘．： 2．o ‘ 2．5 o，o 6．1 0．1 一 一 一
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一 ． o．2 ，．0 ，。o I 一 ・ 一

日●●6●11町1 ’ 一 ’ o．ol 1，●1 0。● 27．o 一 ・
’、8

一 一 一 0．03 一 一

H●・｝11o｝o 一 一 一 15．， 一●1
■ 16．o 一 ，

5。，
一 一 ‘ 一 一 一

m＾■t■11o！o 一 ． 一 22．0 1，‘1
． o．5 ，、o ．

1，．，
． ． ・ 一 2．o ’．o

P■u11o｝ ． 一 一 ． 一1 0，1 ＾3 一 一 15．5 ’ 一 一 一 一 ・

帖皿■1 o．06 o．， o．3 ．
一●1
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一■皿■■間1
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5．2．2 実験方法

 使用したP I N処理装置は、第3章と同様である。窒化温度を773～

1073K，窒化時間を3．6～32．4ksと変化さ世てP I N’処理を行なった。

P I N処理後の各試験片について、マイクロビッカース硬さ計による表

面硬さ測定，断面組織観察，EPMA分析，試験片表面のX線回折およ

び窒化層のTEM観察を行なった。ここで、光学顕微鏡による組織観察

には1O％しゅう酸水溶液の電解腐食を用い電解条件3～5V，5～10秒と

し、走査型電子顕微鏡を用いた組織観察にはカーリング液（エチルアル

］一ル：塩酸：蒸留水＝1：1：1の混合溶液にCuS04を飽和さ世る，

腐食時間5～10秒）および10％過塩素酸十90％エチルアルコール（電解

腐食条件：5V，20秒，液温一10℃以下）を用いた。 X線回折にはデイ

フラクトメータ法を用い、管電圧40kV，管電流20㎜＾で湾曲革緒晶モノク

ロメータで単色化したCuKα線を用いた。またTEM観察には3．2節

で述べたNi2元合金と同様に、 23％過塩素酸十77％酢酸混合液で試験片
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裏面よりジェット研磨することで製作した。電解条件は15～20V，15℃

とした。

5．3 実用附合金の表面硬化状況

5．3．1 窒化処理後の試験片表面種さ

 Fi9．5．1に窒化温度を773～1073Kと変化させたときの試験片表面硬

さの変化を示す。なお図申には各合金の母材硬さ（Core）も示すが、今回

行なった窒化温度および時間の範囲内では窒化処理の前後で母材硬さに

変化はなかった。鈍Niや合金元素がCuであるM㎝e1ではHv30程度のわず

かな硬さ上昇が認められたが、これはイオン衝撃のため試験片表面で格

子欠陥が増加したためである61〕。Per皿a11oyではFeを含むため表面硬

化が認められたが最高硬さはHv230程度であった。これらに対して、Ni

－Cr合金のInc㎝e1600，625および713C，udi㎜et500およびHaste11oy

Ni bOs●o“  510．8－5N ＝H ≡1＝1 800Po

川一〇

＾       O  ㎞             In・625

2

主

㎡           h－600
3     ．。＿一4一
に

ε

‘5       H．8
g     ン
食；；；峯さ

  、肝   ”

      器0 ㎜ 800 90010001100
          Nit・’idhg toπ、Po■■otu．一8｛“，

Fig－5－1 Re1ation bet口een surface hardness and nitriding

    temperature for Ni a1ユ。ys
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B，CおよびGはいずれも大きな表面硬化を示した。また表面硬さはNi

2死および3元合’烽ﾆ同様にいずれも窒化温度依存性を示し、各合金の

最高表面硬さば、窒化温度が950K前後で認められた。その値は岨一Ho合

金のHastenoy BでHv500，岨一Cr合金のIncone1600ではHv650さら

に、Ho，Nb，Ta，Tiおよび＾1等が添加されているIncone1625，713Cおよ

びudi皿et500ではHv1000～1100に達し、Ni－Crのなかでも窒化物生成元

素の添加量の多い合金が高い硬さを示した。また、表面硬さが窒化温度

依存性を示した理由は、これまで述べたように表面硬さが低温度側では

窒化層厚さの影響を受けたためで、高温側では窒化層そのものの硬さ低

下のためである。

5．3．2 窒化処理後の表面優さの予測

 4．2節では、Ni2死および3元合金の表面硬化状況を基にして、各

合金元素がP I N処理後の硬さに独立的かつ加算的に作用すると仮定し

て、胆合金のP I N処理後の表面硬さを求める推定式を次のように考案

した。

  （Hvs）厄＝260［Zr］斗105［Hf］十100［Ti］斗50［冊］斗40［V］斗30［Ta］斗25［＾1］

      …20［Cr］十15［Si］十10［mo］今7［Fe］・1・4［Hn］・1・130   （±15％）

                        一一一一（4．1）

  ただし、（4．1）式中の［元素記号］は、それぞれの合金元素の添加

      量（枕％）であり、また130はP I N処理後の純Niの表面硬

      さ、また±15％ば硬さ測定の実測値から考慮した、実測値

      のバラツキの範囲である。

  なお（4．1）式は窒化処理条件が873K，10．8ks，N2：H2＝1：1

  800Paにおいてのみ成立するものである。

この（4．1）式を用いて、各実用Ni合金のPIN処理後の硬さを推定し、

実測値と比較を行なった。その結果をFig．5．2（a）および（b）に示す。
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また図中には硬さの推定式およびNi2死および3元合金の値も示した。

各合金の表面硬さは、推定式の適用範囲である873Kの値を用いた。実用

合金ではInc㎝e1600および713Cで推定値よりも実測値がやや高くなっ

ていたが、他の合金では比較的よく一致していた。

また、本研究で使用した各Ni合金について、表面硬さの実測値と測定値

の相関係数（r）を求めたところr＝O．963，r2＝O．929であり比較

的高い相関係数を示した。このため、本研究で得られた（4－1）式によっ

て、各種合金元素が複合添加されている実用合金のP I N処理後の硬さ

の推定がほぼ可能であることがわかった。

5．3．3 窒化処理後の断面組績

 Fig．5．3（a）～（h）に、923K，10．8ksでP I N処理後の各試験片の断面

組織を示す。硬化していなかった鈍附およびHOne1では窒化層は認めら

れず、多少硬化していたPema11oyでは窒化層は認められなかったもの
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Fi9．5．3 Hicrostructure on crosssection of Ni a11oys
   after PIN trea1二〇ent at923K for 10，8ks
    （a）Inc㎝e1600，（b）Incone1625，（c）Incone1713C，
    （d）udi㏄t500，（・）H・・t・11・yC，（f）P・r㎜11・y，

   （9）H㎝e1，（h）Pure Ni

の試験片表面近傍の緒晶粒界が強＜腐食された。これに対して、高い表

面硬さを示したIncone1600，625および713C，udi㎜et500および

Haste11oy Bでは窒化層が認められた。これら窒化層は、Incone1600，

udi㎜et500およびHaste11oy Bでは単層であり、Incone1625および

713Cでは2層であった。。窒化層厚さばIncone1600，625および713C，

udi㎜et500およびHaste11oy Bでそれぞれ3，5，3．5，4および1μ㎜で

あった。またIncone1713CおよびUdimet500では、母材合金中に㎜C型の
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晶出物，（Ti，Ho）Cと考えられる介在物が認められたが62’舳、これら介

在物は窒化層中に取り込まれており、さらに介在物直下では窒化層が形

成されていない箇所も認められた。 これば介在物が試験片表面から内

部への窒素拡散の障壁となったためと考えられる。

 次に、窒化層の構成元素を明らかにするために、Inc㎝e1625および

Udi㎜et500について、973K処理後の試験片断面での窒素と各合金元素の

E PMA分析を行なった。その結果をFig．5．4に示す。なお試験片表面

を保護するために銅メッキを施した。図中のSEM像は10％しゅう酸水

溶液で電解腐食を行なったものでE PMAは無腐食面で行なった。この

結果から、実用M合金も窒素は窒化層中にのみ濃化しており、Niや合金

Cu plo－o

  Nit榊d1O輝

｛o〕       ｛b）

Fig．5．4EP㎜ana1ysis on crosss㏄tion after PIN
   treat皿ent at923K， （a） Incone1 625，

    （b）udi㏄t500
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元素であるCr，Ho，Nb，Ti，Alなどの濃度分布は窒化層と母材を比較し

てもほとんど変化していなかった。したがって、これらの窒化層も内部

窒化層であることがわかる。また、窒化層は形成されていなかったもの

の試験片表面近傍の結晶粒界の認められたPemaユ1oyでは試験片表面近

くで窒素の濃化が認められた。これに対して、H㎝e1および純Niでは窒

素の濃化は検出されなかった。

5．3．4 窒化層形成に及ぼす窒化温度および窒化時間の影響

 窒化層の明瞭に認められたInc㎝eユ600，625および713C，Udi㎜et500

および Hasteuoy Bについて、窒化層の成長速度を明らかにするため

に窒化温度を773～1073K，窒化時間を3．6～32．4ksと変化さ世て窒化層

厚さの変化を検討した。その例としてFig．5．5および5．6に、窒化温度

を923Kとしたときの窒化時間と窒化屑厚さの2乗の関係および窒化時間

を10．8ksとしたときの窒化温度と窒化層厚さの関係を示す。Fig．5．5よ

リ、窒化時間が3．6ksの前後では不連続な成長が認められたが、それ以

上てば窒化時間と窒化層厚さの2乗には直線関係が得られており、窒化

層の成長が放物線則に従い、拡散支配となることがわかった。またこの

ような窒化層形成の不連続な現象は、Ni2元合金と同様に、窒化層形成

初期では試験片表面原子とグロー放電中の窒素との表面反応によって極

薄い窒化層が形成されたためとかんがえられた。。

 次に、Fig．5．6より、窒化層厚さは窒化温度に対して急速に厚くなる

傾向を示した。また、各合金でNi－Cr基合金が窒化層が厚く、Ni¶o基

合金のHaste11oy Bが最も薄くなる傾向にあった。また、Fi9．5．5およ

び5．6の結果を墓にして、窒化時間3．6ks以上での各合金の窒化層成長

の活性化エネルギを求めるとIncone1600，625および713C，Udi㎜et500

およびHaste11oy Bに対しそれぞれ38．7，41．4，44．3，35．9および94．5

（kJ／㎜o1）となった。なお、各種ステンレス鋼や炭素鋼のP I N処理の窒
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化層成長の活性化エネルギが75～130（kJ／㎜o1）と報告されており46～48〕

これらの値に比べ本実験値はやや小さい値となっていた。

5．3．5 窒化処理によるプ相の変化

 一般に実用Ni合金の中で耐熱合金に用いられる種類てば、高いクリー

ブ強度を得るために合金元素として＾1やTiを添加し、強化相としてγ’

（Ni3A1，Ni。（＾1，Ti））を形成させている場合が多くある。このため

このような実用Ni墓耐熱合金では窒化層中でのジの変化が問題となっ

てくる。このため今回使用したNi合金のうち、合金中にγ’を比較的多

量に形成しているIncone1713Cおよびudi皿et500について、窒化層中の

γ’の変化について検討した。これらの合金について10％過塩素酸アル

コールでの電解腐食およびカーリング液を用いて腐食した窒化処理後の

試験片断面組織をFig．5．7に示す。各合金とも母材中にはInc㎝e1713C

ト爬

N1trldod

！Oyer

（b）Udimet500

Fi9．5．7”icrostructure on crosssection of nitrided 1ayer
   of Incone1 713C （a） and udi皿et 500 （b）
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では直方体状およびudimet500では粒状のγ’が形成していた。10％過

塩素酸アルコールでの電解腐食ばγ’の形成しているマトリックスを腐

食するが、この方法てば合金母材を腐食でき、母材中のγ’を識別でき

るものの、窒化層は腐食されていなかった。次に、カーリング液はγ’

を腐食するが、この易合は窒化層中には、その最表面部を除きジが認

められており、窒化層中にはγ’が存在していることがわかる。

 さらに、透過型電子顕微鏡を用いて窒化層および母材の微細構造を検

討した。Fig．5．8に、udimet500の873K処理後のTEM組織，回折斑点

および回折図形を示す。母材中には粒状で粒径が約0．2μ㎜のγ’粒子

と約10㎜程度の球状微細粒子が認められた。この球状微細粒子は回折パ

ターンからCrNである事が確認されたが、しかし他の合金元素であるTi

や＾1の窒化物は同定されなかった。また、この回折パターンはNi2元お

｛卿

甘鵜．

幽      0 ・ ・

Udimet500，873K

     ・  ■  ・
    O O O
     ． 旦 ・ ・
O＝Ni同   ｛1131倣〕
     8 9 ．
●1CrN      ⑩02〕OT1〕‘2ヲO〕

    一① O g〃l1101 ｛111〕loOo〕｛柵

      4 b
     （i11〕lOOラ〕
     ．  ●  ・
     一λ O O
    ｛222〕岬〕．
         ■

Fi9．5．8E1㏄tron㎜icrograph and diffraction Pattern of
   Udimet 500 treated at 873K
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よび3元合金と同様で2重回折となっており、窒化物がマトリックスの

各方位と平行に析出していることがわかる。このように窒化処理した試

験片では、その最表面部を除き窒化層中にはジが認められた。さらに

窒化層中には主要合金元素であるCrの窒化物（CrN）しか認められず、Al

やTi窒化物が認められなかったことから、窒化層中のγ’はほとんど分

解せずに窒化層中に存在していると考えられる。

5．3．6 試験片表面のX擦回折結果

 P I N処理後の試験片表面のX線回折の結果、純附とHone1では窒化

物は検出されなかった。これに対して、その他の合金元素では、それぞ

れの主要合金元素からなる窒化物が同定された。Fig．5．9（a）～（d）にPe

rma11oy，Haste11oy B，Incone1600および625の973K処理後のX線回

折チャートを示す。またFig．5．9（e）にInc㎝e1625で硬さの低下の認め

られた1073K処理後の回折チャートを示す。これらの合金でも3種類の

回折線が認められた。すなわち、窒化層直下の母材，γ，各合金元素の

窒化物およびMとして示す窒化層マトリックスからの回折線である。窒

化物としてPer㎜a11oy，Hasteユ1oy B，Inc㎝e1600および625に対して

それぞれε一Fe。一。N，MoN，Mo．N，およびCrNが同定された。ここで

Inc㎝e1625ではCrNの回折線の位置が低角度側に移動していたが、こ

ればCrN中のCrの」部が他の合金元素であるHoやNb等と置き換わり、格

子定数が変化したためと考えられた。また、Incone1713CおよびUdimet

500も窒化物としてCrNが認められたが、他の合金元素であるNb，Ta，

Tiおよび＾1等の窒化物は認められなかった。さらに窒化層マトリックス

の回折線は窒化層の認められたすべての合金で認められていた。これら

回折線の変化も冊2死および3元合金と同様で、Fig．5．9（d）および（e）

に示すIncone1625の923および1073K処理後のX線回折チャートからわ

かるように、窒化物および窒化層マトリックスの回折線は窒化温度の上
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男とともにその半値幅が減少することがわカ、る。このため、これらの合

金についても窒化層マトリックスの回折線の半値帽と奉面硬さの関係を

検討した。その結果をFig・5・1㎝こ示す。この時窒化層マ・トリックスの回

折線は母材γ（220）に対応する回折線を用いた。また図中にはNi2死お

よび3元合金での両者の関係を破線で示す。実用Ni合金でも、窒化層マ
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トリックスの回折線の半値幅と表面硬さには、Ni2死および3元合金の

値を含むある」定の範囲内で直線関係が得られていた。このため、これ

らの合金でも、P IN処理による硬化はG．P．や微細窒化物の析出に

ともなう窒化層マトリックス中の格子歪によるものであり、また高温側

での硬さの低下は、窒化物の粗大化により窒化層マトリックスの格子歪

が低下したためであることがわかる。また、実用Ni合金のうちInCOne1

625，713Cおよびudimet500は、今回使用した合金のなかでは最も高い

表面硬さを示したが、こ机らの合金では窒化層マトリックスの半値幅も

最も広がっており、窒化層中に大きな格子歪を形成したために高い表面

硬さを示した。また、実用Ni合金ではNi2死および3元合金に比べ窒化

層マトリックスの半値幅に対する表面硬さの広がりが大きくなっていた

が、これは、多くの合金元素が複合添加されているために、各元素の複
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合効果のためと考えられた。

5．4 緒 言

 市販Ni合金のInc㎝eユ600，625および713C，Udi皿et500，Haste11oy

B，CおよびG，M㎝e1およびPemanoyにプラズマイオン窒化処理を行な

いその硬化特性について検討を行なった。得られた結果をまとめると次

のようになる。

（1） 窒化物生成元素を添加していないHone1では硬化しなかった。

これに対して、各種窒化物生成元素の添加されているInc㎝e1600，625

および713C，Udi㎜et500，Hastenoy B，CおよびG，およびPema11oyは

表面硬化が可能であった。特に高い表面硬さを示した合金は InCOne1

600，625および713C，udi皿et500，Haste11oy B，CおよびG，であり、Ni

2死および3元合金と同様に表面硬さは窒化温度依存性を示し、最高硬

さは窒化温度が923K前後で認められ、Hv500～1100となった。

（2） 第4章で求めた窒化処理後の表面硬さの予測式は、実用Ni合金

の表面硬さの推定にも対しても有効であることがわかった。

（3） 実用Ni基合金の場合も、窒化層は主要合金元素窒化物の析出層

であり、窒化層の形成は初期段階は直線則となり、その後放物線則に従

う拡散支配となった。

（4） 合金中にγ’ （Ni。＾1，Ni。（＾1，Ti））を形成している場合、窒

化層の最表面を除き、窒化層中ではプはほとんど分解世ず存在してい

ることがわかった。

（5） 窒化処理後の試験片表面のX線回折より、実用Ni合金も窒化層

中の格子歪と表面硬さには良い相関性があり、高い硬さを示した合金で

は大きな格子歪を示していた。このことから、基本的にNi合金のプラズ

マイオン窒化処理では、窒化物の析出に伴う窒化層マトリックスの格子

歪によって硬化することがわかった。
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第6章ホローカソード放電を
       用いたフOラズマイオン窒化

       法の迅速化・

6．1 帽 言

 これまでに、純金属では窒化硬化されないNiでも、適当な窒化物生成

元素を添加することで表面窒化硬化が可能となることを明らかにした。

しかしながらNi合金では、鉄鋼材料に比べ窒化層形成速度が遅＜、従来

の窒化処理法に比べて窒化速度の速いPIN法を用いても、厚い窒化層

を得るためには長い窒化時間を必要とした。

 ところで、P I N法では窒素イオンやアンモニアイオンが試験片に衝

突することで試験片中に窒素が伝達されていくと言われている34工。こ

のため、プラズマ中のイオン化率を増加さ世れば、試験片中へ伝達され

る窒素の量が増加し、その結果として窒化層の形成速度が増加すると考

えられる。プラズマのイオン化率を増加さ世る方法には、マグネトロン

を利用する方法やホローカソード放電を利用する方法がある64〕。ホロ

ーカソード放電は、マグネトロンの様な特別な装置を使わず、比較的簡

単に利用することができる。このため本章では，ホローカソード放電を

P IN法に適用して窒化速度の迅速化の可能性について検討した。

6．2 ホローカソード放電の特徴および実験方法

6．2． 1 ｛重用材科

 試験片には、窒化速度の遅い合金であるオーステナイト系ステンレス

鋼のSuS304（18Cr－8Ni）および比較のために窒化速度の比較的早いフェラ
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イド系ステンレス鋼のSuS430（17Cr）を用いた47・州。また、Ni合金とし

て、5．3節で述べたNi基耐熱合金のInc㎝e1625およびudimet500を

用いた。これらの材料はいずれも市販材であり、その化学成分をTab1e

6．1に示す。試験片形状は、SuS304および430は幅20X高さ30X厚さ12

㎜とし、Incone1625およびUdi皿et500は幅10X高さ20X厚さ5㎜とし

た。各試験片は、窒化処理前に表面をエメリー紙の1200番まで研磨した

後アセトン中で超音波洗浄を行なった。

Iab1e6．1 Che㎜ica1 co㎜position of stain1ess stee1s and
    Ni a11oys

＾11oy； Ch馴1ca1c㎝poヨ用㎝51｝捌

”n   Si    Cr   N1   Co   川。   Nb＋Ta    Fe   T、   ＾1

SUS 304   0．Oア O．91 0．52  18，12 8．74

SuS 430    0，06  0，52  0．61  16，54  0．13   一

Inc㎝e16250，020，200－40．21．60Bo1．
ud『而6t 500   0．09   一

Bo1．

8a1．

8．3   3．7    2．6  0．2  0．1

18．80 目a1． 16．｝ 3．5 O．2  3．2  3．O

6．2．2 実業方法

（1） ホローカソード放電法について

 ホローカソード放電の大きな特長は、通常のグロー放電に比べて同じ

放電電圧でも非常に高い放電電流を維持できることである64〕。この理

由は、一般に次のように説明されている。Fig．6．1に2枚の平行平板陰

極を、お互いの負グローが重なるように配置した場合の、ホローカソー

ド放電の発生状態を模式的に示す。陰極が1枚の平板からなる通常のグ

ロー放電の場合、陰極から放射された電子は、速い速度で負グロー中を

通過して陽極に達する。このため、電子と中性ガス粒子との衝突の機会

は比較的少ない。これに対して、ホローカソード放電では、一方の陰極

（Fig．6．1（1））から放射された電子は、対向している陰極（Fig．6．1（2））

の陰極降下部や負グローの領域に侵入し、そこで速度を減ぜられる。そ

して逆方向にもとの陰極（Fig．6．1（1））に向かって加速される。このよ
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うにして両陰極間での電子の往復運動が、電子が運動エネルギを失って

陰極間から陽極に向かって引き船されるまで焼＜。このため、電子と中

性ガス粒子との衝突の機会は大き＜増加する。したがって、ホローカソ

ード放電てば励起あるいは電産される原子の数は増加し、プラズマ中の

イオン化率および放電電流が増加する。このようなホローカソード放電

をPIN法に適用するには、窒化用試験片を、例えばFig．6．1に示す陰

極板のように適当な間隔を置いて配置すればよいことになる。

（2） 実業方法

 赤ローカソード放電は、Fig．6．2に示したようにステンレス製陰極上

に、2枚の試験片をそれぞれ対向させて配置させることで発生させた。

この時、2枚の試験片間がホローカソード放電状態となるため、窒化処

理温度としては、対向している側の試験片表面温度を測定する必要があ

る。このため、Fig．6．2に示すように試験片の裏面より保護管とともに

挿入した熱電対（Pt！Pt－13Rh，O．3㎜dia．）にて、試験片内表面より1㎜
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内部の温度を測定することで所定の温度に保った。窒化温度は、高い硬

さが得られる条件としてステンレス鋼およびNi基耐熱合金に対してそれ

ぞれ793および873Kとし、窒化時間は3．6から10．8ksまで変化させた。

反応ガスは窒素と水素の混合ガスで、ガス比はN。：H。＝1：1（体

積比）と一定とした。

 また、雰囲気ガス圧によって最も電離効率の良い試験片間距離（この

値をD。。とする）が変化するため、雰囲気ガス圧を80から1330Paまで変

化させ、また同時に試験片間距離（この値をDとする）を1から50㎜ま

で変化させて、各雰囲気圧力でのD。口の値を検討した。これらの検討に

は主としてSUS304を用いた。窒化処理後、試験片断面での硬さおよび窒

化層厚さ測定を行ない、ホローカソード放電の窒化層硬さおよび窒化速

度に及ぼす影響について検討した。

6．3  ホローカソード放電を利用したプラズマイオン窒化法の

     最適処理条件
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6．3．1 放電特性

 Fig．6．3（a），（b）および（c）に、従来のPIN法（これをSi㎎1e法と

呼ぶ）、およびホローカソード放電法（これをDoub1e法と呼ぶ）のDが

3および30㎜㎜の時の放電状況を示す。この時の窒化温度は793Kおよび雰

囲気ガス圧は800Paである。いずれの場合も、試験片の周囲には、暗い

Fi9．6．3Iypica1vie”of gIoU discharge in N2 ・．・H2 mixed
   gas of800Pa at793K，（a）Si㎎1e specimen，
    （b）D：3，（c）D・30

陰極暗部とさらにそのまわりの明るい負グローが認められた。また、D

＝3㎜では試験片間にはホローカソード放電の特徴である強い発光が認め

られた。この発光はD：30㎜では弱くなるもののSi㎎1e法に比べまだ強く

なっていた。

 Fig．6．4にSi㎎1e法（●）およびDoub1e法（O）において雰囲気ガス

圧を270，800および1330Paと変化させたときの試験片間距離，Dに対す
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るグロー放電の放電電圧，放電電流および投入電力の変化を示す。この

時、窒化温度はいずれも793Kとなるように投入電力を調節した。放電電

圧，放電電流および投入電力はいずれも同じDの値で最低値を示した。
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   input， discharge vo1tage and current

この最低値を示すDの値は雰囲気圧力で異なり、雰囲気圧力が270Paで

約5㎜㎜，800および1330Paで約3㎜となった。さらにこの様なDの値では

Fig．6．3（b）に見られるような強い発光が認められた。この値よりもD

を減少させると電圧は急激に上昇し、いわゆる阻止グロー放電の状態と

なって試験片間には発光が認められなくなった。逆にDの増加により放
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電電圧，放電電流および投入電力も増加し、一定の値に飽和する傾向を

示した。このとき、雰囲気圧力の低い270Paでは放電電圧が800および

1330Paの場合よりも大きくなっていた。また、Dの増加によりこれらの

値はSi㎎1eの場合の値に飽和すると考えられたが、Si㎎1eとDoub1e法で

の試験片の放電面積および熱容量等の違いによりDoub1e法の方がSi㎎1e

法よりも大きな値となった。

 一般に、ホローカソード放電が起こった場合、一定の放電電圧ならば

放電電流は著しく増加し、かつ試験片の温度も増加する。しかしながら

本研究では窒化温度を一定に保っているため、ホローカソード放電が起

こった場合、放電電圧や放電電流などが低下したものである。すなわち

ホローカソード放電では、より少ない投入電力で同一窒化温度を維持で

きることになる。このため、Fig．6．3および6．4の結果から、放電電圧

や放電電流が最も小さ＜なったときのDの値が、それぞれの雰囲気圧力

でのホローカソード放電のDの最適値，D。。であると考えられる。

6．3．2 窒化層形成に及ぼす試験片間距建の影書

  Fig．6．5に、SuS304の窒化温度793K，窒化時間3．6ks，雰囲気圧力

800Paで窒化処理した後のDに対する断面硬さ分布の変化を示す。いず

れの場合も、硬さ分布は母材と硬化層との境界で急激に変化し、母材の

硬さ（Hv200）よりも非常に高い値となり、Dの値と関係なくほぽ一定の

Hv1200～1300となり、またこの硬さはSing1eとほぼ同じ値であった。

 しかしながら、硬化層の帽はDの値によって大きく異なった。量も厚

い硬化層はD＝3㎜で得られ、この値ば3．1節で述べた様に雰囲気圧力が

800Paの時のホローカソード放電の最適条件であった。この値よりもD

が増加すると硬化層厚さは減少するが、D＝50㎜でもSi㎎1e法よりも厚＜

なっていた。以上のことから、ホローカソード放電はP I N処理に非常

に有効であり、通常のP I N法に比べ同一窒化温度および時間で硬化層
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の硬さ低下をまねくことなくより厚い硬化層を得ることができ、さらに

投入電力も小さくできることが明らかとなった。

 Fig．6．6に，Si㎎1e法およびDoub1e法でDを1，3，10，30および50m皿と

変化させたときの試験片断面組織を示す。この時の窒化処理条件はFig．

6．5と同一である。図申の濃い灰色の部分が窒化層であり、窒化層と母

材との界面は直線状で、窒化層は試験片表面と平行に形成され、また、

それぞれの窒化層厚さはFig．6．5に示した硬化屑厚さと一致した。D＝1

㎜では窒化層が形成されなかったが、これは、6．3節で述べたように

試験片間が阻止グロー放電状態となったために試験片間で放電が起こら

なかったためと考えられる64〕。対向面以外の試験片表面はグロー放電

状態になっていたため、窒化層は形成されていた。
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6．3．3 雰囲気ガス圧力の影響

 次に、Fig－6．7に雰囲気圧力を変化させたときのDに対する窒化層厚

さの変化を示す。窒化温度および窒化時間をそれぞれ793Kおよび3．6ks

と一定とした。いずれの圧力においてもDoub1e法がSi㎎1e法に比べて厚

い窒化層を形成していた。また、圧力が80，270，800および1330Paでそれ

ぞれD＝1O，3，1および1㎜以下では、例えばFig．6．6（b）に示すように

窒化層はほとんど形成されなかった。これはこれらの圧力で試験片間が

阻止グロー放電の状態になったためと考えられた。またこの図から、各

雰囲気圧力で、それぞれ最も厚い窒化層を形成するDの値、すなわち，

Do。があることがわかった。このD。。は雰囲気圧力の減少とともに増加

し、800および1330Paてば3㎜，270Paでは5㎜および80Paでは15㎜であ
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った。また、この様なD。。の状態でP I N処理を行なった場合には、す

でに述べたように放電電圧および電流の減少ならびに試験片間での強い

発光が認められた。このため、これらの実験結果は、それぞれの圧力で

のD。口がホローカソード放電状態となっていることを示していると考え

られた。

 次に、Dにこのような最適値（D。。）が存在する理由は次の様に考え

られる。すなわち、平行平板陰極を用いてホローカソード放電を形成さ

せる場合、すでに述べたようにそれぞれの陰極の負グローの領域が重な

るようにする必要がある。しかしながら、両陰極間が非常に狭い場合、

陰極間は阻止グロー状態となって放電が行なわれない。逆に両陰極間が

広い場合、負グローの重なる領域が小さくなるのでホローカソード放電
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の効果も減少する。さらに，窒化層厚さには雰囲気圧力も影響し、Fig．

6．7に示すように圧力の増加とともに窒化層厚さも増加した。ここで、

雰囲気圧力が270Paでは、D＝5および1O㎜のときの窒化層厚さが800Pa

の場合よりも多少大きく、1330Paのときと同程度の厚さとなった。これ

は、一般に雰囲気圧力が低いほど負グローの範囲は広がるため負グロー

の重なりが大きくなり、ホローカソード放電でのイオン化率が大きくな

ったためと考えられた。また、雰囲気圧力が80Paの様に非常に低い場合

には、イオン化率は大きいにもかかわらず、圧力が低いためにイオンの

総量が少なく、このため圧力が高い場合に比べ窒化層は薄＜なったと考

えられる。

 次に、各雰囲気圧力でのD。口の値と陰極暗部の厚さとの関係を検討し

た。Fig．6．8に各雰囲気圧力に対するD。。と陰極暗部の厚さの関係を示

す。このとき陰極暗部の厚さは、放電状態を写真録影し、その写真上か

ら試験片の周囲の暗い部分の厚さを測定して用いた。一般に、陰極暗部
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の厚さは圧力とともに減少するが、D。日もこれと同様の関係を示した。

また、D。口はそれぞれの圧力の陰極暗部の厚さの約2から3倍となって

おり、一般にホローカソード放電てば、二つの陰極暗部が重なる直前が

最も電離効率が高いと言われていることと一致した64〕。

6．3．4 窒化温度呑よび窒化時間の影書

 Fig．6．9に窒化温度を723KとしてDを変化させたときの窒化時間と窒

化層厚さの関係を示す。いずれのDでも窒化層は窒化時間と共に増加し

SUS304， 793K，N2：I・12＝1：1，800Po

デ轄伽
一

P
着50  合
。

ω
ω
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董
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今一

         Nitrldingtimo｛一s〕

Fig．6－9Re1ation between nitriding ti㎜e and nitrided
    1ayer thic㎞ess for various D va1ue

たが、その増加する割合は窒化時間の増加とともに小さ＜なり、放物線

状となった。このため、これらの値を窒化層厚さの2乗と窒化時間とに

整理した。その結果をFig．6．10に示す。これより、いずれの場合も窒化

時間と窒化層厚さの2乗には直線関係が得られており、Doub1e法でも窒

化層の成長は、基本的には放物線則に従うことがわかる。またこの図の

各直線の傾きから放物線速度定数が求まるが、Si㎎1e法に比べDoub1e法

では約2倍の放物線速度定数を示すことがわかった。 次に、窒化時間
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を3．6ksと一定とし窒化温度を変化させたときのSi㎎1e法およびDoub1e

法（D＝3）での窒化層厚さの変化を，Fi9．6．11に示す。ステンレス鋼

SuS304の窒化処理では、窒化温度が923X前後で窒化層の成長が不連携に

なる現象が知られており66～州、本研究でも窒化温度が723から823Kま

では窒化温度と共に窒化層厚さも増加したが、それ以上の窒化温度では

g23Kまで窒化層厚さが減少し再び増加する傾向を示した。このような現

象はSi㎎1e法およびDoub1e法ともに認められたことから、いず机の場合

も同様の機構で窒化層が成長していることがわかった。さらに窒化温度

に対する窒化層硬さの変化をFig．6．12に示す。この場合もSi㎎1e法およ

びDoub1e法ともに同様の変化を示し、窒化温度が低いほど高い硬さを示

し、窒化温度の上昇とともに硬さは低下していた。また、Fig．6．13に，

Doub1e法でD：3のときの窒化温度に対する試験片表面のX線回折結果

を示すが、窒化温度が高いほど各回折線の半値幅がせまいことから、高
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温側での硬さの低下が窒化層中での格子歪の減少のためであることがわ

かる。

、

■
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Fig．6．13 X－ray diffraction pattern of SuS304 after
    PIN treatlllent
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6．3．5 各種合金に対するホローカソード放電法の適用

 Fi9．6．14にオーステナイト系ステンレス鋼のSuS304およびフェライト

系の430，附基耐熱合金のInc㎝e1625およびUdi㎜et500の通常のP I

N処理（Si㎎1e法）およびホローカソード放電法（Doub1e法）で処理し

たときの表面硬さおよび窒化層厚さの比較を示す。窒化処理条件はステ

ンレス鋼では793KX3．6ks，附基耐熱合金では873KX1O．8ksとした。こ

の時、雰囲気圧力はいずれの処理も800Paとし、Doub1e法の試験片間距
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離は800PaにおけるD。。である3㎜とした。

 いずれの合金も、Doub1e法で処理した場合、窒化層厚さは同一の窒化

処理条件でも通常のSi㎎1e法に比べ約2倍の厚さを示した。また、表面

硬さは各合金とも，いずれの処理法でもほとんど変化世ず高い値を示し

た。したがって、ホローカソード放電をPIN法に適用することで、表

面硬さを低下さ世ることなく窒化速度の迅速化が可能となる事が明らか

となった。

793“、3．6－9，800Po   873K，108－s．800Po

      80  。”㎜□榊
      ＿7     囮：舳・。M㎜
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      妻2

      ←1。     榊
                  一
       0
        SuS30‘  SUS430   一■、一625    U－500

            MOtOriOユS

Fig．6．14 Co㎜parison of surface hardmess and nitrided
    ユayer thickness bet”een comventiona1 and ho11ow
    cathode PIN Pr㏄ess

6．4  縞 言

 2枚の平行平板型陰極によるホローカソード放電をP I N処理に適用

し、窒化速度の迅速化の可能性について検討した。すなわち、2枚の試

験片間距離を種々の雰囲気圧力のもとで変化さ世ることでホローカソー

ド放電の効果を変化させ、その時の窒化層厚さおよび硬さの変化につい

て検討した。本研究で得られた結果をまとめると次の様になる。
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（1） 平行平板型のホローカソード放電法をPIN法に適用すること

で、窒化層の硬さの低下をまねくことなく、また特別な装置を使用する

ことなく通常のP I N法に比べ約2倍の窒化層形成速度が得られた。

（2） 2枚の対向する試験片間距離には、最も速い窒化速度の得られ

る最適距離D。。が存在した。試験片閻距離がこれよりも大きい場合には

窒化層厚さば減少し、逆に小さい易合には阻止グロー状態のために窒化

層は形成されなくなる傾向にあった。このD。。は雰囲気圧力で異なり、

800Paおよび1330Paで3㎜，270Paで5㎜，80Paで15㎜と雰囲気圧力の

低いほど大き＜なる傾向にあった。しかし、これらD。。はいずれもそれ

ぞれの圧力での陰極暗部の厚さの2～3倍の値であった。

（3）ホローカソード放電法てば試験片間距離が最適距離D。口の場合、

同一窒化温度を維持するための放電電圧および電流は、通常のP I N法

に比べ小さ＜、このため投入電力も少な＜、省エネルギーの観点からも

有効であった。
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第7章ニッケル合金窒化層の
       耐摩耗性および耐食性の

       検討

7．1 緒 言

 一般に窒化処理は、材料の表面硬さを増加させ、その耐摩耗性を向上

させる表面硬化法として用いられるため、窒化処理後の材料の耐摩耗性

の向上が重要な問題となってくる。窒化処理での耐摩耗性の変化は、鉄

鋼材料については多くの報告がなされており、種々の摩耗試験で耐摩耗

性が評価され、窒化処理によって耐摩耗性が著しく向上することが知ら

れている10〕。また同時に窒化処理による材料の耐食性の変化も実用上

重要な問題であり、特にステンレス鋼ではP I N処理によって容易に表

面硬化できHv1200～1300の高い硬さが得られるもののその耐食性が著し

く低下すること、が知られており68〕、窒化層の硬さを落としてでも耐食

性の低下の少ない窒化法が必要といわれている69〕。

 これに対して。Ni合金の耐摩耗性および耐食性に関する研究例は少な

く、Crが耐食性を向上させることが報告されている程度である70〕。こ

のように窒化処理による材料の耐摩耗性および耐食性の変化は実用上重

要な問題であるが、Niとその合金については全く考慮されていないと言

ってよい。このため本章では試作Ni2死および3元合金を用いて、窒化

処理したNi合金の摩耗および腐食試験を行ない、窒化処理による耐摩耗

性および耐食性の変化について検討した。

7．2 実験方法
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7．2． 1 使用材料一

 使用した合金は第3章で使用したNi2元合金のうち特に高い表面硬さ

を示した7Ti，15V，1㎝b，30Crおよび20Crの5種類と、第4章で使用し

たNi3元合金の7Ti－X系および20Cr－X系合金の12種類である。各合金の

化学成分をTab1e7－1に示す。

Tab1e7．1 Che㎜ica1co㎜position of tentative Ni binary
    and ternary a11oys

んuoツ

…i－7τi

㎜ト15｝

”i一正㎝b

附一2㏄r

刊i－3㏄r

Ti  ｝  帖  一a  Cr  叱  ＾1  Hi

一    一4－87    一     一      一      一     一     b≡11．

一     一    9－97   一     一     一     一    ba1．

一      一      一     一    20．54    一     一    b司1．

一      一      一     一    29．15    一     一     b≡11．

2100 一  一  一 19．05 一  一  』1．

7．2．2摩著考試験法

 摩耗試験には、犬越式摩耗試験機を用いた71〕。摩耗試験法の模式図

をFig．7．1に示す。この試験法は、」定速度で回転する円盤状ロータに

試験片を一定の荷重で押しつけ一定距離摩擦する方法である。その評価

法として、試験後の試験片表面の摩耗痕幅（b）より摩耗体積（mm3）

を求めそれを荷重と摩擦距離で除した比摩耗量（㎜m3／kg・皿m）を用いて

耐摩耗性を評価する。ロータの材料として軸受鋼SUJ2の焼入れ，焼戻し

材（Hv650）を用いた。摩耗試験条件は加重0．34㎏，摩擦距離100㎜とし、

摩擦速度を0．3～4．4（㎜／sec）と変化させ、無潤滑で行なった。また、各

Ni合金の窒化処理条件はそれぞれ高い表面硬さを示した873K（30Crにつ
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いでは823K）で処理を行なった。

舳γ

Ogosi‘s universd weor testing

mochine ond dimensi◎ns of rotor

 ｛Rotor＝Su」2．Hv650）

Fig．7．1 0gosi，s universa1 wear testing 掘achine and
    dimensioIls of rotor

7．2．3 腐食試験法

 腐食試験法にはステンレス鋼のアノード分極曲線測定法（JIS G0579）

を行なった72〕。この時、試験溶液には30℃の脱気した5畑。SO。水溶

液を用い、通常のガラス製電解糖中で、飽和かんこう電極を照合電極と

し、P tを対極とし、ポテンショスタットによる動電位分極法で電圧掃

引速度20㎜V／㎜inとし、各合金のP I N処理前後での分極電流の変化を測

定した。また、腐食試験後の各試験片表面および断面の組織観察を行な

った。

7．3 摩耗試験緒果

7．3．1 障饗速度と比摩耗量の塵係

Fig．7．2に3元合金の20Cr－2Tiの窒化処理前後での摩擦速度に対する
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比摩耗量の変化を示す。未処理材の比摩耗量は、これまでに報告されて

いる鉄鋼材料の摩耗傾向と同様に、低速度側の1．4〃sec付近で極大値を

示した後、それ以上の摩擦速度では比摩耗量はいったん減少し再び若千

増加する傾向を示した。これは，低速度側での機械的摩耗から高速側の

凝着摩耗への過渡的な現象であり73州〕、Ni合金も鉄鋼材料と同様の摩

耗機構を示すと考えられた。これに対して、窒化処理材ではいずれの摩

擦速度でも比摩耗量は大き＜低下しており、また比摩耗量の明瞭な極大

値もみら机ず、耐摩耗性が著し＜向上した。

7．3．2 各合金の摩耗試業崎果

 Fig．7．2で、20Cr－2Tiの場合も低速度側で極大値をもつ摩耗形態を示

したことから、他のM合金についても極大値を示した摩擦速度1．4〃sec

での摩耗試験を行なった。Fi9．7．3に、7Ii，7Ti－2Nb，20Crおよび2㏄r

－2Tiの窒化処理前後での比摩耗量の変化を示す。各合金ともにP I N処
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理を行なうことで比摩耗量は著しく減少し、耐摩耗性が向上した。さら

に、窒化処理を行なっていない母材の状態でも第3元素の添加で耐摩粍

性が向上した。

  Ni tOrnOry O‘二〇yS
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Fig．7．3Resu1ts of Uear test for Ni binary and temary
   a11OyS

 次に、これらの合金について、比摩耗量に及ぼす表面硬さおよび窒化

層厚さの影響を、Fig．7．4および7．5に示す。各合金共に表面硬さおよ

び窒化層厚さの増加とともに摩耗量は低下したが、それぞれが耐摩耗性

に及ぼす影響は異なっていた。すなわち、摩耗量は、表面硬さがHv700

程度までは硬さの増加とともに急激に低下し走が、表面硬さがHv750以

上ではほとんど変化しておらずほぼ一定の値を示した。これに対して、

窒化層厚さに対しては、窒化層が形成されていない場合は、大きな摩耗

量を示したが、 1μ㎜程度の厚さの窒化屑でも摩耗量は急激に低下し、

それ以上厚さが増加しても摩耗量の低下はわずかであった。このことか
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ら、耐摩粍性の向上には表面硬さが大きく影響することがわかった。な

お、附3元合金では母材自体の耐摩耗性が2元合金よりも向上したが、

これは母材硬さの増加のためと考えられる。

7．4 腐食試験緒果

7．4．1 各ニッケル合金のアノード分極雌怨

 まずNi2元合金を用いてP I N処理前後でのアノード分極曲線の基本

的な変化を検討した。Fig．7．6（a）～（d）にNi2元合金のP I N処理前後

でのアノード分極曲線を示す。比較のために図中には破線で純Niおよび

ステンレス鋼SUS304の値を示す。
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 鈍Mでは、分極電圧の上昇とともに分極曲線は活性態域，不動態域お

よび過不動態域を示す典型的な分極曲線となった。各Ni2元合金の分極

曲線も基本的には同様の変化を示したが、合金の種類および窒化処理に

よって変化していた。まず、2元合金の7Tiでは、窒化処理材は未処理

材よりも分極電流が大きく、またいずれの場合も鈍附に比べて活性態域

での電流密度は小さいものの不動態電流密度が大きくなっていた。15V

でも、純Niよりも活性態域での電流密度は小さ＜不動対電流密度が大き

いが、この合金では窒化処理材が未処理材に比べ小さな分極電流を示し

た。次に1㎝bでは窒化処理材の分極電流が未処理材に比べ増加していた

が、活性態域，不動態域ともに鈍Niと同程度かそれよりも低い分極電流

を示した。次に、Ni－Cr合金の30Crおよび20Crでは、未処理材てば、Cr

量の多い30Crが20Crよりも小さな分極電流を示し、また、窒化処理材で

はいずれも分極電流が増加していた。また、これらの結果をSuS304と比

較すると、SuS304てば未処理材の分極電流は20Crに次いで低い値を示す

が、窒化によって著し＜電流密度が増加し、純岨よりも大きな分極電流

を示した。このようにSuS304の窒化処理材の耐食性は著しく低下した。

これに対して、今回使用した附2元合金ではSUS304に比べ窒化処理前後

での電流密度の変化が小さいことがわかった。

 次に、一般にアノード分極曲線からの耐食性の評価には不動態化電流

密度，i。。、。および不動態域での最小電流密度，i皿…がその指標とし

てよ＜用いられる．これらの値を、Fig．？．6に示した各合金の分極曲線

から求め比較したものを、Fig．7．7に示す。窒化処理前後各指標の変化

は、15Vのi。州，i阯i皿を除いていずれも窒化処理により増加するが

その程度はSuS304と比較してもかなリ小さい。また、15Vてば上記の指

標は窒化処理により減少したがその変化は小さい。以上の結果、SuS304

と比較すると、SuS304は窒化処理前後での耐食性の変化が大きく、室化

により耐食性が著しく低下するのに対して、Ni2元合金では窒化処理に
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Ni bi1，Ory OIユ0yS   o＝～㎜・i”“

      ●1日N1旧。・m旧一

血

比
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Fi9．7．7 Co㎜Parison of ior i一， and imi皿 in anodic

   poユarization curve of Ni binary a11oys before and
   after P IN treat㎜ent

よる耐食性の変化が小さく、SuS304に比べ腐食環境から受ける影響が小

さいと考えられる。 また鈍Mと比較すると7Tiおよび15Vのi㎜、。を

除き、各合金ともいずれも純Niよりも各指標値は低く、P I N処理後の

耐食性も純Niよりも優れている事がわかった。

 次にFi9．7．8および7．9にNi3元合金の分極曲線を示す。7Tiを基本

とした7TiτX系3元合金では、その分極曲線は母合金の7Tiに比べ大き

な変化を示しておらず、窒化処理の前後で7Tiと同様な変化を示した。

20Crを基本とした20Cr－X系3元合金でも、基本的な変化は20Crと同様で

あった。また、Fig．7．10および7．11に、7Ti－X系および2㏄r－X系合金の

i。。、。およびi皿、皿の変化を示すが、この図からもいずれの3元合金も

基本合金の7Tiおよび30Crと同程度の耐食性を示し、大きな変化はみら

れないことがわかる。
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7．4．2 腐食試験後の試験片表面および断面組繧便察結果

 Fig．7．12に、鈍Mおよび窒化処理前後の各Ni2元合金の腐食試験後の

各試験片の表面写真を示す。鈍Niてば試験片表面は全面腐食となってお

  、㌔
…鮒1穴
  “i

」讐’

Fig．7．12 Surface appearance of tentative Ni binary

    a11oys・after anodic Po1arization ana1ysis

り、非常に荒れた表面となっていた。これに対して各Ni2元合金では、

その合金元素の種類および窒化処理の有無によって腐食の形態が異なっ

ていた。まず、未処理材では、7Tiおよび1㎝bでは全面腐食であり平滑

な表面となっていた。その他の合金では、全面腐食に加えていずれもピ
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ットや粒界腐食等の局部腐食が観察された。さらに各合金の窒化処理材

では、全でこのような局部腐食が認められた。このことから、Fig．7．6

に示したNi2元合金の分極電流は粒界都やピットの局部腐食と粒内の全

面腐食との混成電流密度である事がわかる。

 次に，Fig．7．13に腐食試験後のP I N処理材の断面組織写真を示す。

Ni－Cr系の30Crおよび20Crを除いて試験片表面近傍の粒界が窒化層中央

部付近まで腐食されていた事が観察された。また、30Crおよび2㏄rの場

Fi9．7．13Hicrostructure o11crosssection of nitrided
    Ni binary a11oys after anodic Po1arization
    ana1ySiS
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合、各試験片表面で粒界腐食およびビツトの発生していた所では、二層

に観察された窒化層のうち主に内層が腐食されており、窒化層直下に空

洞が形成されているところも見られた。このためこれらの合金では、窒

化層の外層の耐食性は良いものの内層が腐食されやすく、窒化層の剥離

なども起こる可能性があると考えられた。

 次にFig．7．14および7．15に、窒化処理した各Ni3元合金の腐食試験後

の試験片表面および断面組織写真を示す。7Ti－X系合金てば、7Ti－3A1

を除いて母合金の7Iiと比べ試験片表面および断面ともほとんど変化し

ておらず、試験片表面では結晶粒界およびピットの形成が認められ、ま

た試験片断面では表面近傍の粒界の腐食が認められた。これに対して、

7Ti－3ム1の窒化処理材では、Tiおよび＾1を固溶限 杯まで添加していた

ために窒化層中にγ’と考えられる粒子が形成されていたが、試験片表

1州iニラ〒幽。幽 ω⊥螂。cTコ坐1

  （o〕Ni－7Ti－X                    （b）Ni－20Cr－X

Fig．7．14Surface appearance of nitrided Ni ternary a11oys

    afteI・anodic Po1arization ana1ysis
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   ■
｛e〕N‘i7τ．一2Mo

（o）Ni－7Ti・X （b）Ni－20C1・一X

Fi9．7．15Hicrostructure on crosssection on nitrided Ni
    ternary a11oys after anodic Po1arization ana1ysis

面の局部腐食は認められず全面腐食となり、試験片表面近傍の粒界の腐

食も認められなかった。次に、20Cr－X系合金の場合、母合金の20Crてば

試験片表面の粒界腐食やピットおよび2層となっている窒化層のうち内

層が選択的の腐食され、窒化層外層が剥離を起こしているところも観察

されたが、3元合金ではこのような試験片表面の局部腐食および内層の

選択腐食は起こっておらず、試験片表面が全面腐食されていく様子を示

した。

7．4．3 試作ニッケル合金の耐食性の評賃

 PIN処理による試作Ni2死および3元合金のアノード分極曲線およ

び腐食形態の変化を考慮して、これらの合金の耐食性を次のように評価

した。
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 まずNi2元合金てば、アノード分極曲線の分極電流は、Ni－Cr系合金

の20Crおよび30Crが最も低い値を示したが、これらの合金のP I N処理

材では試験片表面でピットや粒界腐食の生じていた場所では窒化層の剥

離する可能性があるため、PIN処理後の耐食性に問題がある。同様に

15Vてば、不動態域の電流密度が鈍Niに比べ著しく大きく耐食性に問題

がある。これらに対して7Tiおよび10Nbでは、P I N処理による分極電

流の変化が小さく、かつNi－Cr系合金に見られた剥離も起こらないこと

から、P I N処理前後での耐食性の変化が小さいと考えられ、さらに表

面硬さおよび窒化層厚さの点で10Nbよりも7Ti；がすぐれており、実用上

は7Tiが好ましいと考えられた。

 次に、Ni3元合金では、7Ti－X系合金てば母合金の7Tiと同様の分極

曲線および腐食形態を示し、第3元素を添加してもP I N処理前後での

耐食性には大きな変化は示さなかった。これに対して、20Cr－X系合金で

は、分極電流の変化は20Crと同様であるが、その腐食形態は第3元素の

添加で大きく変化していた。すなわち、母合金の20CrのP I N処理材で

は試験片表面のピットや粒界腐食を示したが、第3元素の添加で各合金

とも試験片表面の全面腐食となり、このため20Crや30Crに見られた窒化

層の剥離は起こっておらず、腐食形態が改善され耐食性の向上が認めら

れた。 また、2㏄r－X系合金とSUS304を比較すると、SUS304がP I N処

理によって著しく耐食性が低下するのに対して、20Cr－X系合金ではPI

N処理による分極電流の変化が小さく、かつその腐食形態も良好なこと

から、実用上十分使用できる可能性があると考えられた。

7．5 縞 言

 P I N処理した試作Ni2死および3元合金について大越式摩耗試験機

を用いた摩耗試験およびアノード分極曲線測定法により一 ?H試験を行な

い、P I N処理前後での耐摩耗性および耐食性の変化を検討した。得ら
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れた結果をまとめると次のようになる。

（1） 大越式摩耗試験法による、試作M合金の摩擦速度に対する摩耗

特性は、P I N処理を行なっていない母材では基本的に鉄鋼材料と同様

で、低い摩耗速度で比摩耗量の極大値を示し、摩擦速度の増加とともに

比摩耗量がいったん低下し高速側で再び増加する傾向を示した。

（2） いずれの合金もP I N処理によって耐磨耗性は処理前より著し

く向上した。特に表面硬さがHv700までは硬さの増加とともに耐磨耗性

は著しく向上した。また窒化層を表面に薄くても形成させると急激に耐

磨耗性が向上することがわかった。さらに、Ni3元合金てばP I N処理

を行なっていない母材の耐摩耗性もNi2元合金に比べ向上することがわ

かった。

（3） 試作附2死および3元合金の分極曲線の変化は、各合金とも活

性態域，不動態域および過不動態域を示す典型的な分極曲線となった。

また、2元合金の15Vを除き各合金の分極電流は鈍Niに比べ小さく、合

金化することで耐食性が向上した。

 P IN処理材では未処理材に比べ分極電流が増加しており、耐食性が

低下していたが、その増加の程度はステンレス鋼と比較すると小さく、

試作Ni合金ではP I N処理前後での分極電流の変化が小さいことがわか

った。

（4） 腐食試験後の試験片表面および断面組織観察より、7Iiおよび

1㎝bの未処理材では試験片表面は全面腐食となったが、その他の合金て

ばピットや粒界腐食が認められた。さらにP I N処理材では合金系の種

類により腐食形態が異なっていた。このうちNi2元合金および3元合金

の7Ti－X系合金ではピットおよび粒界の腐食が認められ局部腐食を生じ

ていたが、20Cr－X系合金では全面腐食となる傾向を示した。特に2元合

金の20および30Crでは窒化層が剥離した箇所も認められたが、3元合金

の20Cr－X系合金ではこのような窒化層の剥離は認められず、腐食特性の
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改善が可能なことがわかった。

（5） P工N処理による試作Ni合金の窒化層の表面硬さ，窒化層厚さ

および耐摩耗性、さらにはアノード分極曲線の変化，窒化層の腐食形態

を考慮すると、実用上有効な合金としては岨2元合金では7Tiおよび3

元合金では20Cr－X系合金であると考えられた。
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第8章総括
 本研究は、工業的に表面硬化法の確立されていないニッケル（Ni）に窒

化物生成元素を添加した試作Ni合金を製作し、これらの試作合金にプラ

ズマイオン窒化（P I N）処理を行なうことで表面硬化の可能性を検討

し、ニッケル合金の表面窒化硬化に有効な合金元素の種類および窒化処

理条件，窒化硬化特性およびその窒化硬化機構を解明したものであり、

さらに、実用こツケル合金の窒化硬化特性，ホローカソード放電を利用

して窒化速度の迅速化および窒化処理後の耐摩耗性および耐食性につい

て検討したものである。

本研究で得られた結果は各章で詳し＜述べたが、本章では主要な結果を

以下で総括する。

 第1章は緒論であり、一般的な表面硬化法およびニッケルとその合金

に対する表面硬化処理の適用状況とその問題点について考察することに

より本研究の必要性およびその目的について述べた。

 第2章では、窒化物生成元素を単独に添加した冊2元合金のうちNi－

3㏄rを用い、これらの合金に窒化温度，窒化時間，雰囲気ガスの組成お

よび圧力，投入電力等の窒化処理条件を種々ド変化させてプラズマイオ

ン窒化処理を行ない、窒化処理後の表面硬さおよび窒化層厚さに及ぼす

これら処理条件の影響を検討した。得ら机た結果を要約すると以下のと

おりである。

（1） P I N処理後の試験片表面硬さは、その窒化層厚さが4μ皿以

下の場合、窒化層直下の母材硬さの影響を受けることがわかった。この

ため、窒化条件によって窒化層厚さが薄い場合には、表面硬さは窒化層

硬さよりも低く測定されることがわかった。

（2） 処理温度を673～1073Kと変化させて、P I N処理に及ぼす窒
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化温度の影響を検討した。窒化温度が673Kから850K程度の範囲では表面

硬さは窒化温度とともに上昇するが、それ以上の窒化温度では逆に低下

する傾向を示し、表面硬さは850K前後で最高硬さを示した。これは850K

より低温側では窒化層厚さの影響を受けたために、また高温側では窒化

層そのものの硬さが低下したためである。窒化層厚さに対しては、窒化

温度とともに窒化厚さも増加した。

（3） P I N処理に及ぼす窒化時間の影響を検討するために窒化時間

を3．6～32．4ksと変化さ世て窒化処理を行なった。その結果、窒化時間

は窒化層の硬さにはほとんど影響しないことがわかった。また、窒化層

厚さは窒化時間とともに増加し，Ni－3㏄rでは3．6ks以上で放物線則とこ

とがわかった。

（4） 雰囲気ガス組成、とくに雰囲気中の窒素混合比はP I N処理後

の窒化層厚さに影響し、窒素分圧の増加と共に窒化層厚さは増加する傾

向を示した。 しかし、鈍窒素で窒化処理した場合、窒化層が形成され

ず、これは雰囲気中の残留酸素の影響を受けたためと考えられた。また

窒素混合比が50％程度までは表面硬さは増加する傾向を示したが、形成

される窒化層が薄いために母材硬さの影響を受けたためである。窒素混

合比が50％以上では表面硬さはほとんど変化しておらず、窒素混合比は

窒化層の硬さには影響していなかった。

（5） 雰囲気ガス圧を270から1330Paまで変化させてPIN処理を行

なったが、この圧力の範囲では表面硬さ及び窒化層厚さはほとんど変化

しておらず、雰囲気圧力はP I N処理にほとんど影響しなかった。

（6） P I N処理炉の陰極基板の大きさを変化させ、グロー放電の維

持に必要な放電電流および放電電圧を、それぞれ280～470Vおよび14～

24＾！㎜2と変化さ世てP I N処理に及ぼす両者の影響を検討した。その

結果、本研究の範囲内でば放電電圧および電流はP I N処理にはほとん

ど影響しないことがわかった。
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 第3章では、代表的な窒化物生成元素であるlVa属（Ti，Zr，Hf），Va

属（V，Nb，Ta），Wa属（Cr，㎜o）元素およびHn，Fe，＾1およびSiの13元素

をそれぞれ単独に添加した試作Hi2元合金を試作し、これらにプラズマ

イオン窒化処理を行なうことで、冊の表面硬化に有効な合金元素を明ら

かにした。さらに、Ni合金の表面硬化機構について考察を行なった。得

られた結果を要約すると以下のとおりである。

（1） H，Zr，Hf，V，Nb，Ia，Cr，Ho，”n，Fe，＾1およびSiをそれぞれ単独に

添加したNi2元合金はPIN処理によっていずれも表面硬化した。その

表面硬さは合金元素の種類およびその合金量さらには窒化温度によって

異なっていた。各合金系での最高硬さは合金量が最も多い場合に認めら

れた。Hv500以上の高い表面硬さの得られた合金はTi，V，NbおよびCr添

加合金で、窒化温度が850K前後でそれぞれ最高表面硬さを示した。これ

に対して、Zr，Hf，Ia，ム1，Si，Ho，FeおよびHn添加合金では、表面硬さへの

窒化温度の影響は小さく、固溶隈まで添加してもHv400以下であった。

 さらに、表面硬さは合金量の増加とともにほぼ直線的に増加し、各合

金の合金量に対する表面硬さの平均増加率は周期率表の族分類では次の

ようになった。

1Va（Ti，Zr，Hf）〉Va（V，Nb，Ta）＞｛皿b＾1，Wa（Cr，Ho），Wb（Si）｝

＞｛佃a（Mn），㎜（Fe）｝

これらの合金のうち、Ni合金の表面硬化に対して特に有効な合金元素は

表面硬さの増加率が大きくかつ岬への固溶限の大きなTi，V，NbおよびCr

であり、それらの有効添加量は、Tiで4wt％，V，NbおよびCrでそれぞれ10

wt％以上であることがわかった。

（2） 窒化硬化に対する各合金元素の寄与を、合金量に対する表面硬

さの増加率（△Hv！wt％，なお、△Hv二表面硬さ一母材硬さ） として求

めると、各合金について次のようになった。

  Zr：260， Hf：105， Ti：100， Nb：50， V：40， Ta：30， ＾1：25， Cr：20，
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  Si：15，Mo：10， Fe：7， Mn：4

（3） P I N処理後の試験片断面で窒化層の認められた合金は、Tiお

よびNb添加合金の合金量が4耐名以上、VおよびCr添加合金の10耐％およ

びMn添加合金の30wt％以上の場合のみで、その他の合金では窒化層は認

められず、試験片表面近傍の粒界が観察されたのみであった。これら合

金の窒化層の成長は、窒化時間が1．8ks以下の窒化初期では一次則に従

い、グロー中の窒素と試験片表面原子の直接反応による表面反応支配に

よって窒化層が形成されることがわかった。しかし、窒化時間が1．8ks

以上の長時間側では窒化層の形成はほぼ放物線則に従い、窒素の拡散に

よって窒化層が成長していくことがわかった。さらに窒化層厚さの増加

に対する各合金元素の効果はTi＞Nb〉V＞Crの順となり、厚い窒化層を

得るためにはTiが最も効果的であることがわかった。

（4） Wagnerの内部酸化の解析を利用して、窒化時間が3．6ks以上で

のNi－Cr合金の窒素の透過能（Nぺ畠，D㎜）を求めた。Nぺ8〕D。

は、合金量および窒化温度とともに増加する傾向を示した。さらに、合

金星雲、すなわち、純NiのNHωD劇を外挿によって求めたところ、

N。ωD㎜の活性化エネルギは、42．9kJ／㎜o1となった。

（5） 窒化層の認められた合金について、窒化層中での窒素および各

合金元素の濃度分布を測定したところ、窒化層中には窒素のみが濃化し

ており、各合金元素およびNiの濃度分布は窒化層中と母材中ではほとん

ど変化していなかった。さらに、これら窒化層のT E M観察では、窒化

層中には各合金の窒化物が析出しており、このことから、Ni合金の窒化

層は窒化物の分散析出層，いわゆる内部窒化層であることがわかった。

（6） P I N処理後の試験片表面のX線回折の結果、Zr，Hf，Taおよび

Si添加合金を除いて、いずれも、各合金元素の窒化物が認められた。ま

た、高い表面硬さを示したTi，V，NbおよびCr添加合金では、いずれも窒

化物および窒化層マトリックスの回折線はブロードとなり、この窒化層
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マトリックスの回折線の幅と表面硬さの間にはよい相関性があることが

わかった。またこれら合金系では、窒化温度の低下および合金量の増加

とともに窒化層マトリックスの回折線の幅は増加していた。窒化温度に

対する回折線の幅の変化はCr〉V＞Nb＞Tiとなり、これば窒化温度に対

する表面硬さの減少する傾向と一致していた。さらに、合金量に対する

回折線の幅の増加率はTi＞Nb＞V＞Crとなり、これは表面硬さの増加に

対する合金元素の効果と一致していた。以上のことから、P I N処理で

のM合金の表面硬化は窒化層中に形成した窒化物による窒化層マトリッ

クスの格子歪によることがわかった。さらにこの格子歪を増加させる合

金が硬さを増加さ世、また格子歪は合金量とともに増加することがわか

った。

（7） TEMおよびX線回折結果から、窒化温度が低い、または高い

表面硬さを示した場合、窒化層中には合金元素と窒素からなるG．P．

が形成され、このためマトリックス中には大きな格子歪を形成すること

がわかった。さらに高温側での表面硬さの低下は、窒化物がマトリック

スとの整合性の小さい粗大な安定相となったためマトリックス中の格子

歪は小さく硬さが低下したことがわかった。

 第4章では、窒化処理を行なったNi合金の表面硬さおよび窒化層厚さ

の増加をはかるために、第3章で得られたNi2元合金の表面硬化状況を

基に、M－7Tiおよび20Crに新たに窒化物生成元素であるTi，V，Nb，Ta，Cr，

Hoまたは＾1をそれぞれ単独に2～3枕％を添加したNi3元合金を試作し、

これらの合金にP I N処理を行なうことで表面硬さおよび窒化層厚さの

増加に及ぼす第2添加元素の影響について検討した。得られた結果を要

約すると次のようになる。

（1） 冊2元合金に、さらに第2の窒化物生成元素を添加することに

より、適当な窒化温度を選ぶことで、表面硬さおよび窒化層厚さを増加

できることがわかった。 最高表面硬さは窒化温度が873～973Kで認め
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られ、Ni－7Ti乗合金ではNbおよびCrの添加で、Ni－20Cr系合金ではTiお

よびTaの添加でそれぞれHv800～900となった。また、母合金と同様な

表面硬さの窒化温度依存性も認められ、これよりも低い窒化温度では表

面硬さは温度とともに上昇し、高い窒化温度では低下した。さらに、各

3元合金は2元合金に比べ高い窒化温度での硬さの低下が小さかった。

 また、窒化層厚さはNi－7Ti系では、Nbの添加で基本合金の1．4倍の約

16μm（窒化温度873K，窒化時間10．8ks）となったが、その他の合金元

素では13～14μmと母合金の7Tiと同様であった。また、2㏄r系では、

窒化層厚さは4～5μ㎜と、母合金よりも若干増加した程度であった。

（2） 各合金元素の表面硬さの増加率を利用して、岨合金のP I N処

理後の表面硬さの推定式を次のように求めた。

  （Hvs）厄 ＝260［Zr］十105〔Hf］十1001＝Ti］・．・50［Nb］千40［V］・．・30［Ta］・I・25［ム1］

      …20［Cr］十15［Si］…1O［”o］・I・7［Fe］…4I二Hn］…130   （±15％）

                         一一一一（4．1）

ただし（4．1）式中の［元素記号］はそ机それの合金元素の添加重（枕％）

てあり、また130ばP I N処理後の純岨の表面硬さ、±15％は硬さ測定

の実測値から考慮した、実測値のバラツキの範囲である。なお、（4．1）

式は、窒化処理条件が873K，10．8ks，N。：H。＝1：1，800Paにお

いてのみ成立するものである。この（4．1）式を用いて皿3元合金のP I

N処理後の表面硬さの推定が可能であった。

（3） 窒化層のTEM観察の結果、窒化層中には基本合金と同様に微

細な窒化物が形成されており、7Ti－X系，2㏄r－X系でそれぞれIiNおよ

びCrNが認められたが、第3元素の窒化伽よ同定されなかった。これら

窒化物は基本合金のNi3元合金に比べいずれも高い析出密度および小さ

な粒径を示した。さらに、試験片表面のX線回折結果でも窒化物として

それぞれの基本合金の合金元素であるTi，Crの窒化物TiN，CrNが認めら

れ、第3元素の窒化物は同定されなかった。
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（4） X線回折結果より、Ni3元合金も基本合金と同様に窒化物，窒

化層マトリックスおよび母材の回折線が認められた。これら窒化物およ

び窒化層マトリックスの回折線はブロードとなっており、窒化物の析出

に伴う窒化層マトリックス中での格子歪によって硬化したことがわかっ

た。さらに、3元合金てば基本合金に比べ窒化層マトリックスの半値幅

が広がるが、これは第3元素の添加で窒化層中に形成される窒化物の粒

径が小さくかっその析出密度が増加したために、窒化層マトリックス中

での格子歪が増加したためであり、このため2元合金よりも高い表面硬

さを示したと考えられた。

 第5章では、市販Ni基合金のInc㎝e1600，625および713C，Udi㎜et

500，Hastenoy B，CおよびG，㎜㎝e1およびPema11oyにプラズマイオ

ン窒化処理を行ないその硬化特性について検討を行なった。得られた結

果をまとめると次のようになる。

（1） 窒化物生成元素の添加されていないH㎝e1では硬化していなか

ったが、各種窒化物生成元素の添加されているInc㎝e1600，625および

713C，Udi㎜et500，Hastenoy B，CおよびG，およびPema11oyでは表面

硬化が可能であった。特に高い表面硬さを示した合金は、Inc㎝e1600，

625および713C，udi㎜et500，Haste11oy B，CおよびG，であり、Ni2死

および3元合金と同様に表面硬さば窒化温度依存性を示し、最高硬さは

窒化温度が923K前後で認められ、Hv500～1100となった。

（2） 第4章で求めた窒化処理後の表面硬さの予測式は、実用岨合金

に対しても有効であった。このため、（4．1）一式を用いてNi合金のP I N

処理後の表面硬さが推定できると考えられた。

（β） これらの合金の窒化層も主要合金元素窒化物の析出層であり、

窒化層の形成は初期段階は直線則となり、その後放物線則に従う拡散支

配となった。

（4） 合金申にγ’（Ni．A1，附。（＾1，Ti））を形成している場合、窒
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化層最表面を除き、窒化層中でばプはほとんど分解せず存在している

と考えられた。

（5） 窒化処理後の試験片表面のX線回折より、実用Ni合金も窒化層

中の格子歪と表面硬さには良い相関性があり、高い硬さを示した合金て

ば大きな格子歪を示した。このことから、Ni合金のP I N処理では、窒

化物の析出に伴う窒化層マトリックスの格子歪で硬化することがわかっ

た。

 第6章では、2枚の平行平板陰極によるホローカソード放電をP I N

処理に適用し、窒化速度の迅速化の可能性について検討した。そしてオ

ーステナイト系ステンレス鋼SUS304，フェライト系ステンレス鋼SuS430

およびNi基耐熱合金のInc㎝eユ625およびudi㎜et500に対レて2枚の試

験片間距離を種々の雰囲気圧力のもとで変化させることでホローカソー

ド放電の効果を変化さ世、窒化層厚さおよび硬さの変化について検討し

た。得られた結果をまとめると次のようになる。

（1） 平行平板型のホローカソード放電法をP I N法に適用すること

により、窒化層の硬さの低下をまねくことな＜、また、特別な装置を使

用することな＜通常のP I N法に比べ約2倍の窒化層形成速度が得られ

た。

（2） 2枚の対向する試験片間距離には、最も速い窒化速度の得られ

る最適距離Do。が存在した。試験片間距離率これよりも大きい場合には

窒化層厚さは減少し、逆に小さい場合には阻止グロー状態のために窒化

層は形成されなくなる傾向一にあった。このD。。は雰囲気圧力で異なり、

800Paおよび1330Paで3㎜，一270Paで5㎜，80Paで15㎜と雰囲気圧力の

低いほど大きくなる傾向にあった。しかし、これらD。口はいずれもそれ

ぞれの圧力での陰極暗部の厚さの2～3倍の値であった。

（3）ホローカソード放電法では試験片間距離が最適距離D。，の場合、

同一窒化温度を維持するための放電電圧および電流は、通常のP I N法
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に比べ小さく、このため投入電力も少なく、省エネルギーの観点からも

有効であった。

 第7章てば、試作附2死および3元合金について、P I N処理後の耐

摩耗性および耐食性をそれぞれ大越式迅速摩耗試験法およびアノード分

極曲線測定法によって検討し、Ni合金の耐摩耗性および耐食性に及ぼす

P I N処理の影響について検討した。得られた結果をまとめると次のよ

うになる。

（1） 大越式摩耗試験法による試作Ni合金の摩擦速度に対する摩耗特

性は、P I N処理を行なっていない母材てば基本的に鉄鋼材料と同様で

あり、低い摩耗速度で比摩耗量の極大値を示し、摩擦速度の増加ととも

に比摩耗量がいったん低下し高速側で再び増加する傾向を示した。

（2） 各合金のP I N処理後の耐磨耗性を評価したところ、いずれの

合金もP I N処理によって耐磨耗性は処理前より著し＜向上した。特に

表面硬さがHv700までは、硬さの増加とともに耐磨耗性は著し＜向上し

た。また窒化層を表面に薄くても形成させると急激に耐磨耗性が向上す

ることがわかった。さらに、Ni3元合金ではP IN処理を行なっていな

い母材の耐摩耗性もNi2元合金に比べ向上することがわかった。

（3） 試作Ni2元および3元合金の分極曲線の変化は、各合金とも活

性態域，不動態域および過不動態域を示す典型的な分極曲線となった。

また、2元合金の15Vを除き各合金の分極電流は純Niに比べ小さく、合

金化することで耐食性が向上した。

 P I N処理材では未処理材に比べ分極電流が増加しており、耐食性が

低下したが、その増加の程度はステンレス鋼と比較すると小さ＜、試作

Ni合金ではP I N処理前後での耐食性の変化が小さいことがわかった。

（4） 腐食試験後の試験片表面および断面組織観察より、7Tiおよび

1㎝bの未処理材では試験片表面は全面腐食となったが、その他の合金で

はピットや粒界腐食が認められた。さらにP I N処理材では合金系の種
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類により腐食形態が異なっていた。このうちNi2元合金および3元合金

の7Ti－X系合金ではピットおよび粒界の腐食が認められ局部腐食を生じ

ていたが、20Cr－X系合金では全面腐食となる傾向を示した。特に2元合

金の20および30Crでは窒化層が剥離した箇所も認められたが、3元合金

の20Cr－X系合金ではこのような窒化層の剥離は認められず、腐食特性の

改善が可能なことがわかった。

（5） PIN処理による試作Ni合金の窒化層の表面硬さ，窒化層厚さ

および耐摩耗性、さらにはアノード分極曲線の変化，窒化層の腐食形態

を考慮すると、実用上有効な合金としてはNi2元合金では7Tiおよび3

元合金では20Cr－X系合金であると考えられた。

 第8章では本研究で得られた諸結果を総括した。
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