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第 1 章 序論

1.1 ガス窒化処理とは

自動車，建設機械，金型，航空機に至るさまざまな産業分野において，鋼部品の

耐疲労性や耐摩耗性を向上させるために，浸炭焼入れや窒化処理などの表面硬化処

理が行われている．浸炭焼入れは，1173 K 前後のオーステナイト域で鋼部品を浸炭

した後，焼入れを行い，表面からの炭素濃度分布に応じた 1～2 mm 程度の深い硬化

層を得るプロセスである．そのため，自動車用変速機に使用される歯車を始め，さ

まざまな鋼部品に適用されている[1]．一方，窒化処理は Fe-N 系の共析変態点以下

773～853 K における低温域で行われるため，浸炭焼入れと比べると硬化層は浅いが，

ひずみが小さい特徴を有する．したがって，窒化処理は浸炭焼入れが行われている

高負荷環境下で使用される歯車などの機械部品に対してほとんど適用されていな

いが，精度を要する鋼部材，例えば自動車用クランクシャフト，建機機械用歯車，

金型などに適用されている．しかし，深い硬化層を必要としない一部の歯車におい

ては，窒化処理による浸炭代替が従来より検討されており[2-4]，窒化処理による浸

炭焼入れ代替は継続的なニーズとして今後も期待されるものと考えられる．

窒化処理された鋼の表面にはγ’ -Fe4N（以下γ’相と略）やε-Fe2-3N（以下ε相と略）

からなる化合物層，それより内部は母相(α-Fe)に窒素が固溶，また母材成分中の Cr

や Al などの窒化物形成元素が微細な合金窒化物を形成した拡散層の 2 層が形成す

る（以下，化合物層と拡散層を合わせて窒化層と呼ぶ）．化合物層は一般的に母材

や拡散層よりも硬さが高く，主に耐摩耗性の向上に寄与する．一方，拡散層は，窒

化条件や鋼種にもよるが，一般的に 0.2～1.0 mm の硬化層を形成することから，耐

疲労性の向上に寄与する．

窒化層を形成させる方法として，ガス法，塩浴法，またプラズマ法がある．ガス

法は，量産性が高く，得られる窒化特性の自由度が他の窒化法よりも高いことから

一般的に普及している．ガス法の中でも，NH3雰囲気で窒化処理のみ行う方法をガ

ス窒化処理と呼び，NH3雰囲気に浸炭性ガスを加えて浸炭も同時に行うガス軟窒化

処理と区別される．ガス窒化処理は，鋼の疲労強度を高める処理であり，低合金鋼

においては，表面にγ’単相の化合物層や化合物層を形成させない拡散層のみの組

織（以下、化合物層レスと略）に制御し，疲労強度を向上させる．表面相構造を制



→
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Fig.1.1 Schematic of a pit-type furnace with nitriding potential control system [6].

ガス)との併用が必要となる．この NH3分解ガスは，H2ガスで代用して行うことも可

能である[7]．

上記のようなガス窒化処理における雰囲気制御の歴史は古く 1970 年代から行わ

れている[8]．炉内雰囲気を測定する H2センサなどの発展[5,9-10]によって 1990～

2000 年代には雰囲気の自動制御可能なガス窒化設備が多くのメーカ―で製品化さ

れ[11-13]，欧州を中心に雰囲気制御技術が発展した．一方，国内では 1970 年代に

ガス軟窒化法がアメリカのイプセン社から Ni-temper 法[14]として導入されて以来，

窒素ベース雰囲気熱処理法[15]や空気を添加したガス窒化法[16]など独自開発によ
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る処理法の改良が行われてきた．しかし，適用部品拡大に対して窒化層の深さや硬

化量が問題視され，合金設計による拡散層硬さ分布の改善が主に行われてきた

[17-22]．しかしながら，2000 年代には国内初となるガス軟窒化処理の雰囲気制御設

備[23]が開発され，国内においても雰囲気制御技術に対する関心が高まっている．

この雰囲気制御技術に対する具体的なニーズとして，NH3使用量の削減[23-24]，ま

た前項でも述べた様に窒化組織制御から部品の疲労強度を高め，既存窒化部品のさ

らなる高寿命化や浸炭焼入れ部品の代替[3,4]実現が期待されている．

1.3 ガス窒化処理された低合金鋼の組織と硬化特性[5]

Fig.1.2 にガス窒化処理した合金鋼の窒素濃度分布，炭素濃度分布，硬さ分布に

ついて，従来の報告を参考にした模式図を示す．窒素濃度は，鋼表面から心部に向

かって濃度勾配を持っており，その濃度勾配は化合物層中と拡散層中では異なる．

一方，炭素濃度は窒素とは逆の方向に濃度勾配を持っており，心部から鋼表面に向

かって濃度勾配を持つ．また，炭素濃度も化合物層内と拡散層内において濃度勾配

が異なる．ただし，化合物層/拡散層界面，また拡散層/未窒化領域界面で炭素濃化

が生ずる点は窒素濃度分布の傾向とは異なる．窒素濃度勾配が形成される原因は，

雰囲気の高い窒化ポテンシャルにより鋼表面が化合物層を形成するのに十分高い

窒素濃度を有すること，また化合物層においてはγ’ 相やε相が温度一定下で窒素の

組成幅（例えばγ’相で約 5.68～5.86mass%，863 K[25]）を持っていること，さらに

拡散層においては最大約 0.115mass%の固溶限(863 K，純鉄の場合)が化合物層/拡散

層界面において，その局所平衡値として与えられることから，それぞれの層で鋼材

心部方向に向かって異なる窒素濃度勾配が形成される．一方，炭素濃度勾配が形成

される原因は，ガス窒化雰囲気が脱炭作用を持つことである．また，化合物層/拡

散層界面における炭素濃化は拡散層よりも化合物層中の炭素活量が低いことが原

因である．さらに拡散層/未窒化領域界面における炭素濃化は，窒化前に存在した

クロム炭化物など合金炭化物が窒化反応によって合金窒化物に置換わる際遊離し

た炭素によることが原因と考えられている．このように，合金鋼の窒化層中におけ

る基本的な窒素や炭素の挙動については，定性的に明らかにされている．以下では

こうした窒化層中における窒素濃度分布や炭素濃度分布の理解を踏まえて，窒化層

の相分布や成長挙動，また硬化挙動についての過去の知見を総括する．
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Fig.1.2 Nitrogen, carbon and hardness profile in a nitrided alloy steel.

まず相分布については，窒化層で炭素濃度分布が形成される結果，化合物層にお

いて，例えば純鉄では表面からε相→γ’相→母相(α相)と母相側との接点はγ’相とな

るのに対して合金鋼では母相側の接点近傍に炭素濃化が生ずるためε相が形成さ

れ易くなる．また，化合物層中の相分布については炭素の影響だけでなく，雰囲気

の窒化ポテンシャル，窒化温度，また炭素以外の合金元素の影響も受ける．こうし

た窒化条件や合金元素の影響を受ける化合物層の相構造については，次項で述べる

合金鋼の Lehrer 図を用いて予測することが可能である[6]．一方，拡散層は母相に

窒素が固溶した組織であるが，鋼中にクロムやアルミが存在する場合，CrN や AlN

など合金窒化物も拡散層中に析出し，母相に固溶した窒素と合金窒化物が分散した

組織で拡散層は構成される．また，窒化処理前の熱処理段階で形成された合金炭化
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物の存在や，さらに窒化処理中においては合金窒化物の形成と共に合金炭化物の消

滅や形成が起こり，合金鋼中の窒化現象は炭素を含まない鉄合金と比べると複雑に

なっている．鉄合金の窒化拡散層において析出した合金窒化物の析出相については

これまで多く報告されているが，鋼についてもマンガン，シリコン，クロム，アル

ミなど基本的な窒化物形成元素を添加した合金鋼[26,27]や JIS-SACM645 鋼[28]な

どについて報告されており，合金窒化物の析出相についてはいくつかの合金鋼で明

らかにされている．拡散層中に析出する合金炭化物については，低合金鋼における

セメンタイトの析出が確認されている[26,27]のみで系統的な実験報告はされてい

ない．また，上述した炭素濃度分布と合金炭化物相との関係についても不明である．

次に，化合物層や拡散層の成長挙動について以下に説明する．化合物層厚さや拡

散層の全硬化深さ（表面から心部硬さまでの距離）は種々の合金鋼で放物線則に従

うことが報告されており，合金鋼中での窒素の拡散が各層の成長を律速している．

また，クロムやアルミなど置換型合金成分が多く添加されている鋼ほど化合物層や

拡散層深さは浅くなる傾向がみられる．合金鋼における拡散層ではクロムやアルミ

など窒化物形成元素が表面から拡散してくる固溶窒素と合金窒化物を形成するこ

とから[29]，心部へ拡散する固溶窒素量が減少し，拡散層深さは浅くなる．さらに，

CrNや AlNなどの合金窒化物はγ’相やε相などの鉄窒化物よりも鋼表面において優先

的に形成し，化合物層の形成を遅らせる．したがって，Fig.3.3 で示されるように

化合物層が形成するまでの潜伏期が存在し，この潜伏期は鋼中に含まれる窒化物形

成元素の種類にもよるが，その添加量が多い合金ほど長くなる傾向がみられる．合

金鋼で化合物層が薄くなる理由のひとつは，この潜伏期による影響によるものと考

えられるが，その他の理由として相構造に影響する合金元素の影響や化合物層から

拡散層側へ流出する窒素量の影響が考えられる．したがって，窒化物形成元素の存

在により化合物層が薄くなる原因は，こうした種々の因子を考慮しなければ説明す

ることはできず，未だ十分に解明されていない．

最後に拡散層の硬化原因について説明する．拡散層の硬化は，拡散層中の固溶窒

素と合金窒化物の析出によることが原因と考えられている[30]．拡散層中の固溶窒

素は，純鉄や炭素鋼については硬化をもたらすが，合金鋼についてはほとんど硬化

に寄与せず，硬化の原因は主として合金窒化物の析出によるものと考えられてい

る．この拡散層中の合金窒化物による硬化原因は，合金窒化物での転位のバイパス
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NTN KKa ×= ・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・・（1.4）

ここで，KTは式(1.3)の平衡定数である．窒化ポテンシャルと生成相との間の関係

は，Fig.4 に示す純鉄の状態図[34]として報告されており，Lehrer 図と呼ばれている．

Lehrer 図は両軸が窒化条件を示しているため，どこにガス窒化処理条件を設定すれ

ばどの相を形成させることが可能か一目でわかる利便性がある．また設定値の KN

より低 KN側へ移動させれば，心部方向に対する相構造分布としてみることも可能

である．一方，合金鋼においては 1.3 項で述べた様に，化合物層内において形成さ

れる炭素濃度分布の影響により，Lehrer 図上における低 KN側での安定相を心部方

向の形成相として扱うことはできない．また，合金鋼の場合は多元系での Lehrer

図が必要となるため，CALPHAD 法により計算された合金鋼の Lehrer 図を利用する

[37]．CALPHAD 法による状態図計算では，計算対象とする合金系の熱力学データ

ベースが重要であり，このデータベースは商用ソフト毎に異なる[38]ことから，計

算結果もそれぞれ異なる可能性が考えられる．しかしながら，こうした計算による

合金鋼の Lehrer 図と実際の処理結果とを比較した系統的な報告はこれまで行われ

ておらず，実用で使える合金鋼の Lehrer 図は未だ確立されていない．

Fig.4 Lehrer diagram for pure iron[34] with isoconcentration lines added after

Kunze[35,36]
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1.4.2 化合物層厚さ予測

化合物層厚さを予測する手法は，純鉄において多く報告されている[39-41]．こ

れらの報告では，純鉄で形成される化合物層が，表面側からε相→γ’相と深さ方向に

2 層へと分かれることから，Fe-N 二元状態図を利用した各層の界面濃度の設定や層

中の窒素濃度勾配をモデル化することで時間発展に伴う化合物層中の窒素濃度分

布を計算し，それぞれの層厚さを求めている．しかし，1.3 項で述べたように，合

金鋼の化合物層中においては，ε相とγ’相が混在し，かつ拡散層側との界面では炭素

濃化からε相が形成され易くなっている．また，鋼種や窒化条件によってもε相とγ’

相の混在比率や分布のしかたも異なる．そこで，化合物層中のε相とγ’相の分布は考

慮せず，化合物層表面から拡散層界面までの間の窒素濃度分布を線形勾配で近似し

たモデルが検討されている[37]．このモデルでは，平均化された化合物層中の拡散

係数を鋼種毎に定義することによって合金鋼の化合物層厚さが予測可能であり，ガ

ス窒化した AISI4140 鋼の化合物層厚さに対する実測値ともよく一致することが報

告されている[37]．こうしたモデルから，前項で述べた化合物層厚さに及ぼす合金

元素の影響を詳細に調べることはできないが，拡散係数という一つのパラメータの

中に合金元素や窒化条件の影響を丸め込むことによって鋼種毎に化合物層厚さの

予測が可能となっている．

1.4.3 拡散層窒素濃度分布，硬さ分布予測

合金鋼において拡散層窒素濃度分布や硬さ分布を予測するモデルはこれまで多

く報告されている．いずれのモデルも鋼材表面から心部に向かう固溶窒素の拡散場

のみを解くか，合金窒化物の析出を考慮しながら同時に固溶窒素の拡散場を解くい

ずれかのモデルが提案されている．一般的に合金窒化物の析出は核生成と成長を伴

うことから，核生成-成長型の計算モデルが多く報告されている[30-31,42]．また，

これらのモデルは個々の析出粒子を時間毎，深さ方向毎に解析しており，求めた粒

子サイズや体積から直接硬さを算出することが可能なモデルである．しかし，実際

の拡散層でみられる析出物形状とは異なる球形を考慮している点や二元合金を仮定

したモデル化までしか検討されておらず，実際にガス窒化処理した低合金鋼の硬さ

分布を求めるには未だ至っていない．さらに，これらのモデルは個々の析出粒子を時

間毎，深さ方向毎に解析するため，部品形状の解析が必要とされる現場レベルでは



- 11 -

長い計算時間を要することから，実用向きなモデルではない．一方，拡散層窒素濃

度分布計算のみを目的としたモデルも提案されており，Sun[29]や Schercherl ら[43]

の溶解度積を用いたモデル，Kammiga ら[44]の窒化物形成元素(Me)が窒素を一時的に

Fe-Me-N 配列としてトラップするモデル，Murakami ら[45]の Me と N の n次反応で析

出量を仮定したモデルなどがある．いずれも拡散層窒素濃度分布の形成が合金窒化物

の核生成や成長とは別の過程で律速されることを仮定したモデルであり，鋼種や窒化

条件に対する適用範囲の限定が懸念される．また，これらのモデルを用いた計算結果

から実際の硬さ分布を求めることはできない．しかし，一部の合金鋼や窒化条件では

窒素濃度と硬さには線形の関係性がみられており，固溶窒素の拡散場のみ計算した簡

単なモデルで硬さ分布の予測が検討されている[46,47]．窒素濃度と硬さの関係につ

いて他の鋼種や窒化温度においても明らかとなれば，上記の窒素濃度分布予測モデル

を活用して硬さ分布を求めることも可能と考えられる．

1.5 ガス窒化処理した低合金鋼の疲労特性

1.3 項で述べたとおり，ガス窒化した低合金鋼の窒化層は化合物層と拡散層の２

つの層で構成される．この２つの層はそれぞれが疲労強度に大きな影響を与える．

Fig.5 に表面硬化処理材における硬化深さと疲労強度の関係[48]を示す．硬化層深

さが浅い場合，内部起点で疲労破壊するため，拡散層の硬さ分布や残留応力分布が

疲労強度を決める重要な因子となる．一方，適切な拡散層の硬さ分布が与えられ，

内部起点による疲労破壊を回避した場合，疲労起点は表面へ移ることから疲労強度

を決める因子は窒化層の表面組織，すなわち化合物層が重要となる．表面に化合物

層が無い場合は，拡散層表面の硬さや残留応力が疲労強度を決める重要な因子とな

る．一方，化合物層が形成される場合，化合物層自体の強度や残留応力などなどが

重要な因子になる．化合物層の強度や残留応力などは化合物層の相構造や厚さなど

に由来するため，化合物層の相構造や厚さが疲労強度に及ぼす影響についてこれま

で多く報告されている．例えば，0.1%C-1%Cr-0.25%Al 鋼[49]，SACM645 鋼[50]，ば

ね鋼[51,52]においては，化合物層厚さを薄くするか，あるいは形成させない方が

疲労強度が向上する．一方，炭素鋼や SCM435 鋼など合金成分がより少ない鋼では

化合物層を形成させた方が化合物層を形成させないものより疲労強度は向上する

[53,54]．また，化合物層の相構造については，ε相よりもγ’相を選択する方が疲労
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強度はさらに向上することが報告されている[3,4,54]．

以上のことから，ガス窒化処理した低合金鋼の疲労強度を高めるためには，まず

内部起点を避けるよう想定する負荷応力によりも高い硬さ分布を拡散層に与える

ことが第１の指針であり，次に相制御の観点から炭素鋼や SCM435 鋼においてはγ’

単相の化合物層を形成させること，また窒化鋼などクロムやアルミなどの合金成分

が高い鋼種については，化合物層を形成させないことが疲労強度を高めるための重

要な指針となる．しかし，表面にγ'相を形成させるか，あるいは化合物層を形成さ

せないかを判断する鋼種などの選定基準は未だ明確にはされていない．

Fig.5 Relationship between fatigue strength and hardness depth in a surface hardening

material[49].
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1.6 本研究の目的および構成

今後，歯車など自動車部品における低ひずみ化のニーズはますます高まり，ガス窒

化した低合金鋼の疲労強度向上に対する要求は増えるものと予想される．また，国内

でも窒化ポテンシャル制御によるガス窒化処理技術が普及しつつある中，所望する窒

化組織予測技術の重要性もますます強まるものと考えられる．本研究では，ガス窒化

処理した低合金鋼において，γ’単相化や化合物層レスを任意の硬さ分布に対して，鋼

種毎に実現可能な窒化特性予測技術開発を目的とし，ガス窒化した低合金鋼のLehrer

図および拡散層硬さ分布予測の技術確立を行う．

本論文は本章を含め以下の内容による6章から構成されている．

第2章では，低合金鋼へのLehrer図適用手法を確立することを目的に，主要合金元素，

炭素，シリコン，マンガン，ニッケル，クロム，モリブデン，バナジウム，アルミが，

γ’相やε相の相安定性に及ぼす影響をCALPHAD法による合金鋼のLehrer図計算より明

らかにする．また，ε相の安定性に最も影響が大きい炭素の影響について，実際に炭素

量の異なる低合金鋼を用いた系統的なガス窒化処理実験を行い，ε相やγ’相の相安定性

に及ぼす炭素量の影響を実処理と結びつけてさらに明らかにする．

第3章では，低合金鋼における拡散層硬さと窒素濃度の関係を明らかにすることを目

的とし，2つの代表的なクロム含有低合金鋼JIS-SCM435鋼とDIN-

31CrMoV9鋼，またクロムとアルミが複合添加された窒化鋼JIS-SACM645鋼の3鋼種に

対して温度を変えたガス窒化処理を行い，拡散層の硬さと窒素濃度の関係を窒化温度

と関連付けて定量的に明らかにする．また，得られた硬さと窒素濃度の関係について

合金窒化物での転位のバイパス機構を伴う分散強化により考察を行う．

第4章では，個々の析出粒子を考慮することなく合金窒化物の体積のみ求めることが

可能な核生成－成長型の計算モデルを構築し，3章で求めた窒素濃度と硬さの関係式を

利用して硬さ分布の計算手法を確立する．また，ガス窒化処理したSCM435鋼と31CrMoV9

鋼，SACM645鋼の3鋼種へ，確立した計算モデルが適用できるか，その精度を検証する．

さらに，過剰窒素の効果や鋼中炭素の影響，また過去の計算モデルとの比較も行い，

確立した計算手法の妥当性や精度についてさらに考察する．

第5章では，第2～4章で得られた低合金鋼のLehrer図や拡散層硬さ分布予測手法の応

用技術としてγ’単相化合物層の実現とその厚膜化や化合物層レスの硬さ分布形成を短

時間で実現する方法について述べる．
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第6章は結論であり本研究の結果と総括について述べる．
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第２章 ガス窒化処理した低合金鋼の Lehrer図[1,2]

2.1 緒言

ガス窒化処理では，H2センサを用いた窒化ポテンシャル(KN)制御[3]により，鋼材

表面に生成する化合物層中のγ'相(Fe4N)の制御[4]，あるいは化合物層の生成しない

処理[5]を行い，鋼材の疲労強度や耐摩耗性を改善させる．一方，この炉内雰囲気の

KNは，鋼材表面の窒素活量と温度毎に関連付けられるため[6]，KNと温度を軸とし

て描かれた平衡状態図である Lehrer 図[7]の活用により表面相構造の予測が可能と

なる．従って，KN制御したガス窒化処理を用いて表面相構造の最適化を行うため

には，Lehrer 図の利用が必要となる．Lehrer 図は窒化条件と生成相の関係を把握で

きる利便性があるものの，実用上重要な合金鋼の Lehrer 図はほとんどなく，生産現

場では，純鉄をベースとした Lehrer 図が近似的に用いられている．

最近では市販熱力学計算ソフトウェアの発展により，合金鋼における Lehrer 図の

計算も可能となっていることから[8]，一部の低合金鋼においては Lehrer 図の計算

結果が報告されている[9]．しかし，計算された Lehrer 図を用いた化合物層相構造

制御についてはまだ実例が報告されておらず実用レベルで使用されていない．一方，

炭素は従来からε相を安定化する元素として知られており，Fe-C 二元合金における

Lehrer 図の計算結果[10]から示されている．しかし，実用鋼を対象とする炭素量の

影響について系統的な実験結果はほとんどみられておらず，実用における炭素の影

響は不明である．また，炭素以外の元素についても系統的な報告は見られず個々の

元素の影響については不明な点が多い．

そこで，本研究では実用鋼を対象とした精度の高い Lehrer 図を得ることを目標に，

基本的な合金元素である C，Si，Mn，Ni，Cr，Mo，V，Al がγ’相やε相の相安定に

及ぼす影響について，熱力学計算ソフトウェア Pandat[11]を用いて詳細に検討した．

また，炭素量の異なる低合金鋼を用いた系統的ガス窒化処理実験を行い，炭素の影

響についてさらに詳細な検証を行った．
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ここで，pNH3と pH2は炉内のアンモニア分圧と水素分圧であり，炉内全体の圧力は

1 atm と仮定した．また，NH3のみで炉内 KN値を設定値まで下げられない場合は，

H2と N2が 3:1 割合の混合ガスを炉内に一定流量で流しながら処理を行った．

Table 2.2 Conditions for gas nitriding.

Temperature[K] Time[ks]
823 72 0.09 0.3 1.0 2.4
773 72 0.15 0.5 1.7 4.0
723 144 0.27 0.9 3.1 7.2
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Fig.2.1 Lehrer diagram drawn by CALPHAD method with the database of PanFe8 for

iron.○ indicates the conditions of gas nitriding in Table 2.2.

2.2.4 X 線回折測定及び光学顕微鏡組織観察

ガス窒化処理された試験片の表面について，粉末Ｘ線回折装置（㈱リガク製

SmartLab，Co 対陰極，40 kV - 40 mA）を用いた微小角入射Ｘ線回折法[17]による回
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Fig.2.2 Lehrer diagram for pure iron [7] with isoconcentration lines added after

Kunze[20,21]
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算結果からα相が現れる前後の境界線について置換型元素の影響を Fig2.5(a)，炭素

の影響を Fig.2.5(b)に，またε相が現れる前後の境界線について置換型元素の影響を

Fig.2.5(c)，炭素の影響を Fig.2.5(d)に示した．なお，ガス窒化処理の温度域である

723 K～823 K を選択して図示した．γ'相の相安定性は，その低 KN側（α相との境界

側）において増しており，いずれの添加元素とも同一温度における純鉄の結果と比

べてγ'相を低 KN側へ安定化させる（Fig.2.5(a)(b)）．しかし，最もγ’相を低 KN側へ安

定化させる Fe-1.0%C 鋼においても，例えば 773 K の相境界位置は純鉄のそれに比

べて，0.02 atm-1/2程度の小さいのみであり，その影響は非常に小さい．一方，高 KN

側（ε相との相境界側）で縮小している．すなわち，同一温度での純鉄の結果と比

べて，いずれの添加元素ともγ’相とε相の相境界を低 KN側へ移動させ，ε相領域が低

KN側に拡大して安定化している（Fig.2.5(c)(d)）．特に，炭素の影響が大きく，773 K

での相境界位置の移動量でみると，Fe-0.1mass%Cでは約-0.1 atm-1/2と少ないものの，

Fe-0.45mass%C では約-0.7 atm-1/2，Fe-1.0mass%では約-1.8 atm-1/2である．Du[10]は炭

素活量増加に伴う低温・低 KN側へのε相安定化を報告しており，本研究の計算結果

の傾向はこれとほぼ一致する．置換型元素の場合，2 mass%の Ni と Mn で-0.3 atm-1/2

程度であり，その影響は 0.45 mass%C や 1.0 mass%C に比べると非常に小さい．

Lehrer 図上でのγ’相ε相の相安定性に及ぼす Si や Mn など置換型元素の影響は，

これまで系統的な報告は計算結果のみならず，実験結果としてもほとんど報告され

ていなかった．上述のように，これら添加元素の影響が Lehrer 図上でのγ’相やε相

の相安定性に大きな影響を与えないという計算結果は，今後，ガス窒化処理に適用

する合金鋼への定性的な条件設定指針になるものと考えられる．

2.3.2 X 線回折結果

Table 2.2 の条件によりガス窒化された S10C 鋼，S45C 鋼，Fe-1.0%C 鋼の表面 X

線回折結果と，2.3.1 項で得られた計算結果との比較を Table 2.3 に示す．なお，供

試材は実用鋼と同等の Si や Mn などの不純物元素を含んでいるが，計算結果は

Fig.2.4(a)～(c)を S10C 鋼，S45C 鋼，Fe-1.0%C 鋼の Lehrer 線図として近似的に扱う．

各温度において選定した 4 水準の KN値から，最も低い水準(723 K- KN0.27, 773 K-

KN0.15, 823 K- KN0.09)では，いずれの鋼種も Fig.2.4 の計算結果ではα+θ二相域であ

るのに対し，実験結果ではα単相域であることから両者は一致しない．次に，各温
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度で KN値が 2 番目に低い水準(723 K- KN0.9, 773 K- KN0.5, 823 K- KN0.3)では，S10C

鋼以外の鋼種では計算結果と実験結果は一致しなかった．ただし，S10C 鋼のＸ線

回折結果からα相とγ’相の二相が検出されており，計算結果であるγ’単相の結果とは

一致してないが，Ｘ線強度プロファイルの測定結果からγ’相に対するα相の相対強

度が約 1/7 と非常に小さいことや光学顕微鏡組織観察結果から化合物層厚さが前者

の条件ではサブミクロン～1.5 µm 程度，後者の条件では 1 µm～3 µm 程度と薄いた

め母材のピークを検出したものとし，ここでは同定されたα相は除外して判定した．

次に，各温度で KN値が 2 番目に高い水準(723 K- KN3.1, 773 K- KN1.7, 823 K- KN1.0)

では，S10C 鋼，S45C 鋼では計算結果と実験結果が一致し，Fe-1.0%C 鋼では一致し

なかった．最後に，各温度で KN値が 1 番高い水準(723 K- KN7.2, 773 K- KN4.0, 823 K-

KN2.4)では，823 K- KN2.4 の結果以外はいずれの鋼種も計算結果と実験結果は一致

した．

2.3.3 光学顕微鏡組織

Fig.2.6 に S10C 鋼における各条件でのガス窒化処理後の光学顕微鏡観察及び化合物

層厚さの結果を示す．各温度で最も低いKNの条件(723 K- KN0.27, 773 K- KN0.15, 823

K- KN0.09)以外は皆，表面に化合物層の生成が見られ，この結果は前項のＸ線回折

結果と一致する．また，化合物層厚さは，KNや温度によって異なり，KNや温度が

高くなるほど厚くなる傾向がみられる．2.2.4 節で述べたように，Ｘ線侵入深さはγ’

相やε相では約 1.2 µm であるため，723 K- KN0.3 と 773 K- KN0.5 の条件は化合物層

の表面側にとどまらず，表面～内部まで化合物層全体の相構造解析を行っている．

各温度における最も低い KN値で化合物層が生成しない結果，また KN値や温度が高

いほど化合物層が厚くなる傾向は，S45C 鋼，Fe-1.0mass%C 鋼でも同様であった．

ただし，S10C 鋼よりも S45C 鋼と Fe-1.0%C 鋼の方が化合物層厚さは厚くなる傾向

がみられた．Fig.2.7 に Table 2.3 のＸ線回折結果からγ’単相を示す 823 K- KN0.5 – 72

ks の処理条件，またε単相を示す 773 K- KN4.0 - 72ks の処理条件における S45C 鋼，

Fe-1.0%C 鋼の光学顕微鏡組織観察結果を示す．S10C 鋼に比べ S45C 鋼や Fe-1.0%C

鋼の方が，前者のγ'単相の条件ではサブミクロン程度，後者のε単相の条件では 4～

5 µm 程度化合物層が厚くなっている．さらに，S45C 鋼よりも Fe-1.0%C 鋼の方が

サブミクロン～1 µm 程度化合物層はさらに厚くなる傾向がみられた．
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Fig.2.7 Microstructures near the surface of gas-nitrided S45C and Fe-1.0%C steels at 773

K for 72 ks under KN=0.5 and 2.4, respectively.

ポーラス構造については，Fig.2.6 の S10C 鋼の結果から KNや温度が高くなるほ

ど化合物層中に占める割合が増加する傾向がみられた．S45C 鋼や Fe-1.0%C 鋼でも

KNや温度が高くなるほど化合物層中のポーラス領域が増加する傾向は同じであっ

た．ポーラス構造は最表面から深さ方向へ向かって生成しているため，前項のＸ線

回折においては，このポーラスが形成された領域中の相構造を解析していることに

なる．

2.4 考察

2.4.1 Ⅹ線回折結果と計算結果の比較

2.3.2 項に述べたように，各温度で KN値が最も低い水準(723 K- KN0.27, 773 K-

KN0.15, 823 K- KN0.09)と 823 K- KN2.4 の結果は，いずれの鋼とも計算結果と実験結

果とが一致せず，その他の水準においては，炭素量の多い鋼種ほど計算結果と実験

結果が一致しない結果となった．これらの原因について以下に考察する．

まず，各温度で KN値が最も低い水準において，実験結果がいずれの鋼種も計算

結果であるαとセメンタイトの二相とはならず，α単相となる理由については，S10C

鋼は母材の炭素量が少なく窒化処理温度でのセメンタイト生成量は 2%未満である

ためＸ線で同定することは困難であったことが考えられる．また，ガス窒化処理に

より表面に侵入した固溶窒素の影響によって，炭素原子の鋼表面への拡散と雰囲気

による脱炭現象が認められており[3]，S45C 鋼と Fe-1.0%C 鋼については，窒化処理

中の脱炭現象により，鋼表面におけるセメンタイトの析出量が減少したものと推察

される．
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次に，823 K- KN2.4 – 72 ks の条件に対して計算結果ではいずれの鋼種もε単相で

あるが，実験結果ではγ'相とε相の二相が得られた理由であるが，Ｘ線回折結果のγ’

相(200)とε相 )1110( の回折ピーク強度比からいずれの鋼種もε相の方が 5 倍以上強

く，ε相が多く表面側に存在するものと推察される．一方，Fig.2.6 の光学顕微鏡組

織観察結果から温度や KN値が高くなるほどポーラス構造の割合が多くなる傾向が

みられた．ポーラスの生成機構については，Hosmani ら[22]が鉄や鉄合金に対する

報告をしており，化合物層中の窒素原子が粒界などで再結合することによって N2

分子が発生し，その結果として形成されることを説明している．したがって，ポー

ラス層が他の条件よりも顕著に形成されている 823 K- KN2.4 – 72 ks の条件におい

ては，ポーラス形成による脱窒反応により化合物層中の N が減少したことが他の条

件と比べて計算結果との誤差が大きかったものと推察される．

最後に，炭素量が多い鋼種ほど計算結果と実験結果が一致しないという結果につい

てであるが，この理由として，Table 2.3 の 3 鋼種の測定結果からいずれの鋼種もＸ

線測定結果はいずれの窒化条件でも同じであり，かつ S10C 鋼では計算結果と実験

結果が比較的よく一致していることから，S10C 鋼よりも炭素量が多い S45C 鋼，

Fe-1.0%C鋼の 2鋼種については脱炭により表面側は低炭素鋼である S10C鋼の炭素

量に近い値になったと推察される．Table 2.4 に Table 2.3 においてγ’単相となった各

窒化条件，鋼種に対して窒化層断面の表面から１µm 位置における炭素濃度の測定

を FESEM-WDX により行った結

果を示す．また、このとき検量線に用いた標準試料を Table 2.5 に示す．S45C 鋼と

Fe-1.0%C 鋼では母材より炭素濃度は低下しており，脱炭していることが

Table 2.4 Carbon concentration at 1μm in depth for gas-nitrided specimens.

Temperature [K] Time [ks] KN [atm-1/2] S10C S45C Fe-1.0%C
723 144 0.9 0.16 0.27 0.26
773 72 0.5 0.28 0.31 0.42
823 72 0.3 0.28 0.31 0.42

0.1 0.52 1.03

Nitriding condition Carbon concentration (mass%)

Unnitrided Core
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Table 2.5 Standard samples for the quantitative analysis of carbon concentration.

Steels
Carbon concentration 

[mass%]
Remarks

Pure Iron 0 (<0.01)

JSS411-2 0.196 Japanese Iron and Steel Certified
Reference Materials[23]

JSS413-2 0.39 Japanese Iron and Steel Certified
Reference Materials[23]

JSS414-2 0.61 Japanese Iron and Steel Certified
Reference Materials[23]

JSS415-2 0.75 Japanese Iron and Steel Certified
Reference Materials[23]

JIS-SUJ2 1.01

確認される．一方，S10C 鋼においては，母材よりも炭素量が増加している．Table 2.4

の母材炭素量を除く測定値は，検量線の標準試料において化合物層と同じ鉄窒化物

を用いていないことや表面側が多孔質であることによるコンタミネーションの影

響により，実際の炭素濃度よりも増加していることが考えられる．いずれにしても，

S45C 鋼と Fe-1.0%C 鋼では表面炭素濃度が減少しており，窒化処理中の脱炭による

影響が S45C 鋼と Fe-1.0%C 鋼で表面相構造が一致しない原因と考えられる．この

窒化処理中の脱炭現象は，化合物層中では拡散層中よりも活量が小さくなるため炭

素が表面側へ拡散し，かつ雰囲気の脱炭作用によって表面から炭素が抜けたものと

考えられている[3]．

以上のことから，最も高温・高 KNであった 823 K- KN2.4 – 72 ks のポーラス構造が

顕著に生成する条件を除いては，低合金鋼において形成される表面相構造は鋼材炭

素量に依存せず低炭素鋼 S10C 鋼の結果と皆同じ結果になることが明らかとなり，

この原因として窒化処理中の表面脱炭現象によるものと推察された．これまで窒化

処理による脱炭現象は報告されているものの，Lehrer 図との相関関係は不明であっ

た．本研究の結果から，低合金鋼の Lehrer 図を CALPHAD 法により計算する際に

は，窒化処理中の脱炭量を考慮することで妥当な Lehrer 図を得られることが示され

た．
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2.5 まとめ

Fe-M(= 0.1, 0.45, 1.0 mass%C, 2 mass%Si, 2 mass%Mn, 2 mass%Ni, 3 mass%Cr, 1

mass%Al) 二元合金を対象に熱力学計算により Lehrer 図を作成し，γ’相とε相の相安

定性に及ぼす合金元素の影響を評価した．そして，3 種類の低合金鋼，S10C（0.1

mass%C），S45C（0.45 mass%C），1.0%C 鋼を用い，723 K，773 K，823 K の各温度

と，純鉄の Lehrer 図上においてα相，γ’相，ε相の相境界前後の KN値を与える条件

のもとガス窒化処理行い，微小角入射Ｘ線回折法による表面相構造解析から Lehrer

図の計算結果と母材炭素量の相関関係を明らかにした．本研究で得られた結論を以

下に示す．

（１） CALPHAD 法による Lehrer 図の計算結果から，炭素の添加はε相を低温・低

KN側へ安定化させる．その結果，炭素量の増加に伴いγ’相の存在領域は低温・低

KN側へ縮小または消滅する．また，Si, Mn, Ni, Cr, Al それぞれの添加がγ’相とε相の

相安定性に及ぼす影響は，C の影響に比べると非常に小さい．

（２） 母材炭素量の異なる低合金鋼に対するガス窒化処理結果から，一部のポー

ラス構造が顕著にみられる高温・高 KN条件を除いて，得られる表面相構造は鋼材

炭素量に依存せず，低炭素鋼 S10C の結果とすべて一致する．これはガス窒化処理

中の表面脱炭現象によるものと推察される．
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第 3章 ガス窒化処理した低合金鋼の拡散層硬さ分布 [1]

3.1. 緒言

1.3 項で述べたように，ガス窒化処理された鋼の表面には，化合物層と呼ばれるγ’

相（Fe4N）やε相（Fe2-3N）を主体とする鉄窒化物層と，その下地に母相に固溶した窒

素拡散層（以下は拡散層）が形成する[2]．また，ガス窒化処理に適用する JIS-SCM435

鋼や JIS-SACM645鋼のような Cr含有低合金鋼の多くは，拡散層中に合金窒化物が析

出し，拡散層をさらに硬化させる[3]．化合物層は耐摩耗性や耐食性，また拡散層は耐

疲労特性の向上に寄与することから，化合物層の厚さや相構造，また拡散層の硬さ分

布といったそれぞれの層を代表とする窒化特性の制御は，機械部品の機能を高めるた

めに重要である．しかし，部品毎に窒化特性を最適化するためには多くの試作を伴う

ため，事前にこれらの特性値を予測可能であることが試作低減に欠かせない．

低合金鋼の窒化特性予測技術について，化合物層相構造を予測する多元系の Lehrer

図計算手法や実用鋼への適用手法は Hiraokaら[4]により，化合物層厚さ予測モデルは

Yangら[5]により報告されている．しかし，拡散層硬さ分布予測は，合金窒化物の析

出粒子サイズや体積から拡散層の硬さを求めるモデル[6-8]の報告があるものの，実際

にガス窒化処理した低合金鋼の硬さ分布を求めるには至っていない．一方，合金窒化

物の析出は考慮せず，固溶窒素の拡散のみで全体の窒素濃度分布を近似し，窒素濃度

と硬さとが線形関係となる実験式を用いて硬さ分布を求めるモデルが提案されてい

る[9-10]．しかし，合金窒化物の析出を考慮しないことから適用される鋼種が限定さ

れることや，窒素濃度と硬さとの関係に対する合金成分や窒化温度の影響が不明であ

り，硬さ分布予測のモデル化や検証が十分でない．合金窒化物の析出を考慮した窒素

濃度分布予測モデルはこれまで多く報告されており[11-14]，合金鋼の窒素濃度と硬さ

の関係が明らかとなれば拡散層の硬さ分布を求めることが可能となる．

そこで，本研究では Cr含有低合金鋼の拡散層における硬さと窒素濃度の関係にお

よぼす窒化処理温度と鋼種の影響について明らかにすることを目的とする．
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3.2. 実験方法

3.2.1 供試材とガス窒化処理条件

供試材に用いた3種類のCr含有低合金鋼の化学成分をTable 3.1に示す．JIS-SCM435

鋼とDIN-31CrMoV9鋼は，窒化物形成元素の Crをそれぞれ約 1%と 2%含有している．

JIS-SACM645鋼は，1.4%Cr と 1%Al の２種類の窒化物形成元素を含有している．こ

れら鋼の鍛造材からφ20×6 mm の試験片を作成し，調質処理を行った．すなわち，

SCM435 鋼は 1133 K 焼入れ，873 K×3.6 ks 焼戻し，31CrMoV9 鋼は 1143 K 焼入れ，

923 K×3.6 ks 焼戻し，SACM645 鋼は 1173 K 焼入れ，953 K×3.6 ks 焼戻しである．調

質後，脱炭層を研削加工し，アセトン中で超音波洗浄を行った後，ガス窒化処理を行

った．ガス窒化処理は，ピット型ガス窒化炉（処理重量：80 kg/グロス）を用いて Table

3.2に示す温度と時間，窒化ポテンシャルで実施した．窒化温度は，一般的な 773 K～

853 K [2]の範囲で，773 K，813 K，853 K の 3水準を窒化温度の影響を評価する実験

条件として選択した．また，窒化時間については，拡散層が軟化しない実用的な窒化

時間を考慮し，773 Kでは 144 ks，813 Kでは 72 ks，853 Kでは 18 ksまでの範囲で，

かつ，化合物層厚さや拡散層硬さ分布の形状変化の推移をみるために 4水準の時間条

件を選定した．さらに，窒化ポテンシャルは，硬さ分布の測定誤差を少なくするため，

化合物層が生成し易く，短時間でも可能な限り深い拡散層が得られる窒化ポテンシャ

ル KN（＝PNH3/PH2
3/2：Piは炉内ガス成分 i の分圧[atm]．炉内は大気圧と仮定．）とし

た．すなわち 773 K では KN=4.5，813 K では KN=3.0，853 K では KN=1.2である．設

定された窒化時間経過した後，ピット炉内で 723 Kまでは上記の KN値を保持したま

ま冷却し，その後は N２ガス雰囲気へ変えて室温まで冷却した．

Table 3.1 The chemical compositions of test steels (mass%).

Steels C Si Mn Cu Ni Cr Mo V Al
SCM435 0.36 0.21 0.79 0.14 0.07 1.14 0.15 - -
SACM645 0.44 0.29 0.28 0.18 0.12 1.43 0.15 - 0.97
31CrMoV9 0.32 0.25 0.61 0.23 0.09 2.28 0.19 0.1 -
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Table 3.2 The gas-nitriding conditions in the present study.

Temperature (K) Time (ks) Nitriding Potential KN (atm-1/2)

853 3.6, 7.2, 12.6, 18 1.2

813 7.2, 18, 36, 72 3.0

773 18, 36, 72, 144 4.5

3.2.2 窒化層断面の解析

ガス窒化処理後，φ20×6 mmの試験片平面部から垂直方向に窒化層断面が観察面と

なるように切断し，機械研磨の後，光学顕微鏡組織観察による化合物層厚さを測定，

ビッカース硬さ試験による拡散層の硬さ分布を測定，さらに一部の処理条件について

FE-SEM（Field-Emission Scanning Electron Microscope）-WDS (wavelength-dispersive

spectrometer)による窒素濃度測定を加速電圧15 kVにおいて行い，窒素濃度と硬さの関

係を明らかにした．窒素濃度の定量分析はTable 3.3 に示す標準試料を用いた検量線法

により行った．

Table 3.3 Standard samples for the quantitative analysis of nitrogen concentration.

Steels Nitrogen concentration [mass%] Remarks

JSS367-9 0.0044
Japanese Iron and Steel Certified

Reference Materials[15]

S45C

2.0 mass%Si
0.226

Nitrided 20μm foil for 2 mass%Si added

S45C steel at 813 K for 72 ks under KN=0.1

JSS370-1 0.417
Japanese Iron and Steel Certified

Reference Materials[15]

S45C

3.0 mass%Cr
0.743

Nitrided 20μm foil for 3mass%Cr added

S45C steel at 813 K for 72 ks under KN=0.1

SACM645 1.120
Nitrided 20μm foil for SACM645 steel at

813 K for 72 ks under KN=0.1
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3.3 実験結果

3.3.1 光学顕微鏡組織

Table 3.2において各窒化温度で最も窒化時間の短い水準，すなわち，773 K-18

ks-KN=4.5，813 K-7.2 ks- KN=3.0，853 K-3.6 ks- KN=1.2でガス窒化処理した後の各供試材

断面の光学顕微鏡組織をFig. 3.1に示す．いずれの水準でも，表面には均一な厚さの化

合部層が形成されており，鋼種や窒化条件によって差異はみられるが，約4 µm～10 µm

厚さが確認される．したがって，化合物層形成はこれらの窒化時間中に生じている．

また，化合物層は，SACM645鋼において一部粒界や粒内を優先する成長部分が認めら

れるものの，マクロスケールでは鋼材表面とほぼ平行に形成するとみなせる．さらに，

本実験条件の範囲内では，窒化時間や温度が変化してもFig. 3.1と同様に鋼材表面と平

行を保ったまま鋼材心部に向かって化合物層の成長が生じ，最も化合物層が厚くても

約28 µm（853 K-3.6 ks- KN=1.2でガス窒化処理したSCM435鋼）未満であり，硬さ分布

の最表面測定位置0.05 mmよりも20 µm以上化合物層界面と離れていることを確認し

た．

3.3.2 硬さ分布

Table 3.2のガス窒化条件で処理した後の拡散層硬さ分布結果をFig. 3.2に示す．

SACM645鋼の短時間側の結果を除き，いずれの鋼種も0.05 mm位置で代表する拡散層

表面の硬さ（以下，0.05 mm硬さと呼ぶ．）は，窒化時間に依らずほぼ一定値である．

また，窒化時間の増大とともに硬化深さが増加し，鋼材の深さ方向への硬さプロファ

イルも変化する．これら拡散層硬化量の絶対値や硬さ分布形状は，合金成分や温度の

影響が大きい．例えば，773 Kでガス窒化処理したときの鋼種間における硬化量の絶対

値の違いをFig. 3.2 (a)(d)(g)の0.05 mm硬さで代表してみると，SACM645鋼が最も硬化量

が大きく（約1050 HV），次に31CrMoV9鋼であり（約800 HV），そして最も硬化量が

小さいのがSCM435鋼（約680 HV）である．一方，拡散層深さは，硬化量の大きい鋼

種ほど小さくなる傾向にある（深さ約0.3〜0.5 mm）．

窒化温度の影響については，SACM645鋼を例にFig. 3.2 (d)-(f)を比較すると，窒化温度

が高いほど全体的な硬さ分布の硬化量が小さい．さらに，硬さ分布形状については，

SCM435鋼では下に凸の分布形状を示すのに対し，SACM645鋼や31CrMoV鋼では窒化

時間の増加に伴い，下に凸の形状から上に凸の形状へ変化している．このような合金
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Fig. 3.3 Relationship between increase of hardness (∆HV) and nitrogen concentration (CN) in the

diffusion layer of (a) SCM435, (b) SACM645 and (c) 31CrMoV9.



- 46 -

1.15 1.2 1.25 1.3 1.35-7.2

-7

-6.8

-6.6

-6.4

-6.2

-6

103/T (K-1)

ln
(C

N
/Δ

H
V

)
SCM435
SACM645
31CrMoV9

Fig. 3.4 Relationship between ln (CN/∆HV) and 1/T of the steels gas-nitrided at 773K, 813K and

853K.

3.4 考察

硬さと窒素濃度の線形性が成り立つ理由について以下に考察する．

各鋼種の窒化拡散層における窒素濃度と硬さとの線形性に関しては，その主要因がCrN

など合金窒化物による析出強化と窒素による固溶強化にあると考えられる[7]．一方，本研

究で用いたピット炉における冷却過程は炉冷であり，特に 623 K～473 Kの冷却速度が約

0.02K/sと小さいことから，拡散層中の固溶窒素は冷却中に炭窒化物として析出し，硬さに

は影響しないと考えられる[18]．したがって，供試材の拡散層硬さへの寄与は合金窒化物に

よるものと考えられる．拡散層中に析出が予想されるCrN[18]およびAlN[18]の析出形態に

ついては，以下の報告がなされている．すなわち，Tomioら[19]は 823K×57.6 ksでプラズ

マ窒化処理したFe-0.6%C-1%Cr三元合金の拡散層中に長さ20 nmの数原子厚さを持つ板状

CrNの存在をTEMにより観察している．また，Yokoiら[20]はS40Cを基本組成に 1%Cr，

3%Crまたは 6%Crを添加した鋼に 823K×18 ksのガス軟窒化処理を行い，各鋼の拡散層中

に長さ 10 nm，厚さ 1 nmの板状CrNの存在をTEM観察により確認している．Ishikawaら[3]



Δ
π

−π
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の原因は窒化処理前および処理中の加熱によりCrのセメンタイトへの固溶が生じて母相中

Cr量が減少するためと報告している．しかし，母材組織や心部硬さの違いなど不明確な点が

多い．さらに，ガス窒化処理では表面脱炭の影響を受けて拡散層中の炭素量が減少する[4]

ため，母相に固溶しているCr量はプラズマ窒化処理した場合よりも多いと考えられる．本供

試材においても，拡散層中の炭素濃度は未窒化部よりも減少している（Fig. 3.5）ことから，

CrN体積減少への影響は無視できるものとして近似した．また，実測値の硬さは，降伏応力

∆σyの1/3であるとし，式(4)から得られた∆τyは，∆σy=2∆τyの関係式を用いて変換した．Fig. 3.6

に従来の報告[19,20]を参考にrとtを仮定したいくつかの場合について硬さと窒素濃度との関

係を計算した結果を示す．粒子サイズの影響についても考慮し，拡散層の深さ方向や窒化時

間に対して，硬さと窒素濃度の線形性が担保されるかの検証も行った．Fig. 3.6におけるr=10

nm，t=1 nmの場合の計算結果（Fig. 3.6中□）は，Yokoiら[20]の823K×18 ksでガス軟窒化窒

化処理した3%Cr添加鋼の拡散層TEM観察結果を参考にしたものであり，窒素濃度と∆σyに

は線形の関係が認められ，実測値（Fig. 3.6中○）の傾きに近い．Yokoiら[20]は，CrNの粒子

サイズについて明視野像の観察結果のみから言及しており，精密な測定データではない．そ
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Fig.3.5 Carbon concentration profile for 31CrMoV9 steel gas-nitrided at 823 K for 36 ks under

KN=3.0 atm-1/2.
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こで，測定誤差の大きいと考えられる厚さtを変えると，約t=0.5で実測値とよく一致する結

果が得られる（Fig. 3.6中△）．ガス窒化処理したCr含有低合金鋼の拡散層中のCrN粒子は，

従来報告の中で大きいものは20 nm程度の長さである[19]．そこで，仮に平均粒子径をr=20

nmとした場合についても図中に▽で示した．平均粒子径20 nmでも線形性が保たれている．

つまり，粒子サイズが一定であれば∆σyは体積率f1/2に比例するため，固溶窒素の寄与を除い

た計算結果であっても，∆σyは間接的に窒素濃度1/2とも比例関係を示す．Fig. 3.6に示す計算

結果では，いずれも直線との相関係数の絶対値は0.94以上であり，窒素濃度と∆σyの関係と

みても線形関係が成り立つ．なお，窒素濃度が高くなるほど相関係数は小さくなり，窒素濃

度と∆σyの線形関係からの誤差は大きくなるが，本供試材拡散層中におけるCrNやAlNの総体

積率は最大でも5%前後であり，平均粒子サイズが長さ10 nm～20 nm，厚さ0.5 nmを仮定し

た場合，窒素濃度と∆σyの線形関係で近似できる析出量範囲となっている．

以上より，本供試材拡散層中においてはCrNやAlNの体積率が最大で 5%前後と小さい

ため，窒化層内における粒子サイズが同一であったとしても見かけ上窒素濃度と∆HVの間



−× −

−× −

−× −
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て成立するには，拡散層中のCrNおよびAlNの体積率が数％以下であること，またそれら

の平均粒子径が 20 nm以下であることが近似を満たす条件である．
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第 4章 ガス窒化処理した低合金鋼の硬さ分布予測モデル [1]

4.1. 緒言

1.4項で述べたように，拡散層の硬さ分布を予測する実用的手法は確立されていない．

すなわち，窒化拡散層中においても合金窒化物の析出は核生成と成長を伴うことから，

核生成-成長型の計算モデルが従来から報告されているが[2-4]，Fe-Cr二元合金のモデル

化までしか検討されておらず，ガス窒化処理した低合金鋼の硬さ分布を予測へ適用する

ことはできない．また，これらのモデルでは個々の析出粒子を時間毎，深さ方向毎に解

析しており，部品形状の解析が必要とされる実用では長い計算時間を要することが問題

となる．一方，拡散層窒素濃度分布計算のみを目的とした合金窒化物の析出モデルも提

案されており，Sun[5]や Schercherlら[6]の溶解度積を用いたモデル，Kammigaら[7]の窒

化物形成元素(Me)が窒素を一時的に Fe-Me-N配列としてトラップするモデル，Murakami

ら[8]のMeとNの n次反応で析出量を仮定したモデルなどが代表的である．いずれも拡

散層窒素濃度分布の形成が合金窒化物の核生成や成長とは別の過程で律速されることを

仮定したモデルであり，鋼種や窒化条件に対する適用範囲の限定や計算精度が懸念され

る．また，こうした窒素濃度分布の予測モデルの計算結果から硬さ分布を求めることも

できない．そこで第 3章においては，窒素濃度分布予測モデルの計算結果から硬さ分布

を求めるために，ガス窒化したCr含有低合金鋼における拡散層中の硬さと窒素濃度の間

の関係式を鋼種毎，窒化温度毎に実験結果から導出した．本章では，個々の析出粒子の

成長を考慮しなくても拡散層中における合金窒化物の析出量を予測できる核生成-成長

型の窒素濃度分布予測モデル構築し，第 3章の結果と組み合わせることによって拡散層

硬さ分布の計算手法確立を目的する．また，過去に報告された窒素濃度分布予測モデル

との比較も行い，本計算手法の窒素濃度分布予測精度について評価する．
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Fig. 4.1 Flow chart showing the calculation of nitrogen concentration-depth profile in diffusion layer

of specimen
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Fig. 4.2 Influence of the KP in equation (4.13) on the estimated hardness profile in the 31CrMoV9

gas-nitrided at 813K for 36 ks. Open plots indicate experimental data in Fig.3.2(h).

の曲線で，かつ実測値よりも全体的に低い硬さ分布を与える．これは，CrNの析出速度が

小さいこと，また，固溶窒素が実測値と比べ，心部まで多く拡散するためである．一方，

KP2およびKP3とKPを増加させた場合，KP1よりもCrNの析出速度が大きくなることから，

固溶窒素の心部への拡散量が減少して硬化深さが浅くなると共に，表面側の硬化量が増

加して分布の形状は上に凸となる．

次に，実測値とよく一致するKP2を用いた場合の窒化時間に対する計算結果をFig. 4.3に

示す．813 K-36 ks - KN=3.0における実測値(Fig.3.2(h))の計算結果に対し，全窒化深さはよ

く一致するものの，それ以外のプロファイルの形状については，精度よく予測できてい

ない．したがって，KPのみの考慮では実測値を精度良く予測することはできない．そこ

で，KCrNの影響について，KP=KP3とし，KCrNをKCrN1とKCrN2（=10×KCrN1）の2水準で，異

なる4水準の窒化時間に対する計算結果をFig. 4.4に示す．KCrNを大きくすると硬さ分布の

勾配が明らかに小さくなる．つまり，KCrNはCrN析出量に影響し，Fig. 4.4に示すように硬

さ分布の勾配を変化させるものの，窒化時間に対する分布形状への依存性は析出速度に

関係するKPと比べると極めて小さい．さらに，この2つのパラメータの複合効果について，
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Fig.4.3 Estimated hardness profiles of the 31CrMoV9 gas-nitrided at 813 K applying KP2 and

KCrN1. Open plots indicate experimental data in Fig.3.2(h).
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Fig. 4.4 Effect of the parameter KCrN on the estimated hardness profiles of the 31CrMoV9

gas-nitrided at 813K.
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Fig. 4.5に計算結果を示す．Fig. 5は，KCrN2（=KCrN1×10）とKP4（=KP2×10）を用いた場合

の計算結果であり，KCrN1とKP2を用いて計算された Fig. 4.3と比較し，より実測値に近い

計算結果が得られる．これは，Fig. 4.3の結果と比べ，KCrNを増加することでCrN析出量を

制限し，KPの増加によって析出速度が増大することから，窒化時間が短い7.2 ksでも表面

硬さの増大が得られた．また，長時間側の72 ksにおいては，硬さ分布の勾配が小さくな

ることからFig. 4.3の結果よりも実測値に近い計算結果が得られたと考えられる．

以上から，硬さ分布形状に及ぼすKPとKCrNの影響はそれぞれ異なることが明らかであ

るが，硬さ分布からそれぞれのパラメータを独立に決定できないため，窒化時間の異な

る複数の硬さ分布からKPとKCrNをそれぞれ求めた．そして，すべての実験結果に対す

るKPとKCrNとの組み合わせを検討した．SCM435鋼と 31CrMoV9鋼では，求めるKP(CrN)

とKCrNの組み合わせを，窒化時間の異なる４つの硬さ分布の実測値に対して，計算値と

の差分の 2乗和が最も小さくなる組み合わせで与えた．SACM645鋼については，Cr含

有量の近い SCM435鋼のKP(CrN)とKCrNの値を用いてAlN析出のKP(AlN)のみ求めた．得ら

れたKCrNとKPとの組み合わせを Table 4.4に，計算結果を Fig. 4.6に示す．いずれの場合

も実測値とよく一致する結果が得られた．したがって，本研究の計算モデルは，Cr含有

低合金鋼の拡散層硬さ分布予測に適用可能であることを検証した．なお，計算結果から

得られたKCrN の値はいずれの鋼種も温度が低下するほど増加する傾向を示しおり，一般

的な合金の平衡状態図から示される理解とは異なる．この原因については次節で言及す

る．
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Fig. 4.5 Multiple effect of the parameters KCrN and KP on the estimated hardness profiles of the

31CrMoV9 gas-nitrided at 813K.
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Table 4.4 The parameters of KP andKCrN for each nitriding condition.

KP(CrN) KCrN KP(CrN) KP(AlN) KCrN KP(CrN) KCrN

853 7.0.E-05 5.2.E-03 7.0.E-05 2.0.E-07 5.2.E-03 1.3.E-04 7.0.E-03
813 7.0.E-05 7.3.E-03 7.0.E-05 2.0.E-07 7.3.E-03 1.7.E-04 8.5.E-03
773 5.0.E-05 9.0.E-03 5.0.E-05 4.0.E-07 9.0.E-03 2.9.E-04 1.5.E-02

Nitriding
temperature

 T (K)

SCM435 SACM645 31CrMoV9

4.4 考察

CrNおよびAlN析出量予測モデルは，定率核生成頻度のみを考慮し，析出粒子の曲率を

考慮しないなど厳密さに欠ける点もあるが，モデル中にフィッテングパラメータである

KCrNやKPを導入して実測値との良い一致を得た．したがって，核生成や成長に関連してモ

デル化していない部分については，実験値から求めたパラメータにおいて，それら起因の

誤差を吸収しているものと考える．その他の考慮しなかった点として，SiやMnなど他の

窒化物形成元素の存在，Fe-Cr合金[6]やマールエージング鋼[20]の拡散層窒素濃度分布予測

で報告のある過剰窒素，母材炭素量の影響が挙げられる．また，過去に報告のある窒素濃

度分布予測モデルとの比較も併せ，本計算モデルの妥当性について考察する．

4.4.1 SiやMnなど窒化物形成元素の影響

Table 4.5は，供試材に添加された窒化物元素の全添加量がすべて別々の合金窒化物を形

成したと仮定した場合，形成した分の窒素濃度を計算した結果である．いずれの供試材に

おいてもMoやVで形成する合金窒化物の窒素量は少ない．Cr含有量の最も少ないSCM435

鋼においても，それらの窒素量はCrNとして形成する量の 1/30未満と推定され，考慮せず

に近似可能である．一方，SiとMnにより形成する合金窒化物の窒素量は，SCM435鋼に

おいてその量を合計するとCrNとして形成する分とほぼ同等であり，SiやMn窒化物の形

成は硬さ分布形状に影響を及ぼすと考えられる．Tomioら[17]は，823Kで 3.6ksから 57.6 ks

まで時間水準を変えてプラズマ窒化した Fe-0.6%C-1%M（=Si,Mn）鋼において，0.05mm

位置の窒素濃度がSiやMnの平衡窒化物の最大析出量と母相の窒素固溶限を足し合わせた

全体の窒素濃度の約 1/2程度の値であること示した．本研究に用いた供試材中のSiおよび

Mn量を考慮すると，CrNおよびAlNの析出量に対して，SCM435鋼では約 4割，SACM645
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Table 4.5 Estimated contents of nitrogen bonded as Si3N4[21], Mn3N2[17], CrN[17], Mo2N[22],

VN[23] andAlN[17].

Steels Si3N4 Mn3N2 CrN Mo2N VN AlN
SCM435 0.14 0.13 0.31 0.01 - -
SACM645 0.19 0.05 0.39 0.01 - 0.5
31CrMoV9 0.17 0.1 0.61 0.01 0.03 -

鋼では約 1割，また 31CrMoV9鋼では約 2割のSiおよびMn窒化物析出が窒素濃度分布形

成に寄与していると考えられる．ただし，SiおよびMn窒化物の析出がCrNやAlNの析出

と競合または複合することも考えられるため，SiおよびMn窒化物の析出量への寄与を単

独析出のみで見積もることはできない．つまり，実験結果からSiおよびMn窒化物の析出

量への寄与を定量化することは困難であるが，Fig. 4.6に示す計算結果からは，Siおよび

Mn窒化物の寄与を考慮せずに実測値との一致を得られている．すなわち，CrNやAlNの

析出が優先的に生じる結果，SiおよびMn窒化物の析出が抑制され，それらの析出量への

寄与を考慮せずに近似可能であったと考えられる．

4.4.2 過剰窒素モデル

従来から Fe-Me（=Cr, Vなど）二元合金などにおいて，添加されたMeがすべて熱平衡

組成であるMeNnを形成した分よりも多くの窒素量が拡散層に含まれることが報告されて

いる[24]．この過剰に拡散層に吸収された窒素は，合金窒化物の組成をMeNn+x（x：合金窒

化物にトラップされる窒素）として窒素濃度を高める Immobile型窒素と，熱平衡状態より

も多く固溶窒素を含み，拡散層深さに影響を及ぼすMobile型窒素の 2種類のモデルが提案

されている[6]．過剰窒素が拡散層に存在するのであれば，計算結果に影響を及ぼすことが

考えられる．そこで窒素濃度を高める Immobile型過剰窒素の効果について，Fig. 3.2で用い

た実験値と対応する表面から 0.05 mm位置の窒素濃度測定データを用いて検証した．0.05

mm位置における拡散層の窒素濃度を選定した理由は，Fig. 3.2における 0.05mm位置硬さ

の窒化時間推移に時間依存性が小さく，合金窒化物の析出量は熱平衡状態に極めて近い値

であるとの推定による．鋼材成分中に含まれるCrとAlがすべてCrNとAlNを形成したと

仮定した場合の窒素濃度と固溶窒素量の最大値の和を合計した計算結果と 0.05mm位置に

おける窒素濃度測定値との比較をTable 4.6に示す．計算結果と比較して過剰に窒素を含有
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していると考えられるのは，SCM435鋼における窒化温度 813Kと 853K，SACM645鋼の

各窒化温度であり，その他は同等もしくは，それ以下の値である．過剰窒素が存在する水

準についても，いずれも測定値との差は 1割前後である．そこで，SACM645鋼において，

CrNやAlNの化学量論組成よりも 1割分の Immobile型過剰窒素が存在すると仮定し，窒化

温度 813 Kの水準で計算した結果を Fig. 4.7に示す．Fig. 4.6 (e)より，Immobile型過剰窒素

の考慮によりさらに計算精度を高められることが確認された．一方，Mobile型過剰窒素の

効果であるが，Fig. 4.6の計算結果が示すように，実測値の硬化深さと計算結果とはよく一

致していることから，計算で仮定した固溶窒素量よりも過剰の固溶窒素の存在はない，あ

るいは硬さ分布測定結果との比較では精度上確認できなかったものと考えられる．ただし，

Table 4.4におけるKCrN 値は各鋼種とも窒化温度が低くなるほど増加している．これは，

Mobile型過剰窒素はCrNなどの窒化物の析出によるマトリクスの格子ひずみに起因してお

り[6]，窒化温度が低くなるほど微細に析出するCrNやAlNによる格子ひずみによって多く

形成すると考えられる．したがって，Table 4.4におけるKCrN 値の増加傾向はMobile型過

剰窒素の影響によるものと推定され，上述のとおり拡散層の硬化深さに影響は認められな

いものの，合金窒化物を形成しない固溶窒素分の増加量として溶解度積の値に反映したと

考えられる．

Table 4.6 Nitrogen concentration at the 0.05 mm in depth of the steels gas-nitrided and the estimated

contents of nitrogen.

Steels Nitriding temperature 773[K] 813[K] 853[K]
mesured 0.31 0.41 0.46

calculated 0.36 0.38 0.40
mesured 1.02 1.13 1.07

calculated 0.94 0.96 0.98
mesured 0.59 0.70 0.71

calculated 0.67 0.69 0.71

SCM435

SACM645

31CrMoV9
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Fig. 4.7 Estimated hardness profiles considering excess nitrogen (CrN1.1+AlN1.1) in the diffusion

layer of the 31CrMoV9 nitrided at 813 K. Open plots indicate experimental data in Fig.3.2(h).

4.4.3 母材炭素量の影響

本計算モデルでは，以下で述べる母材炭素量の影響について考慮していない．以下で

は，本モデルの計算精度に母材炭素がどのような影響を及ぼすか，31CrMoV9鋼を例に上

述した平衡熱力学計算を利用した拡散層中の相分布，各相間へのCrやCの分配過程の結果

を元に考察を加える．

Fig. 4.8 (a)は，31CrMoV9鋼をFe-0.32%C-2.3%Crで組成近似した3元合金に対し，773 K

における各析出相M3C2, M7C3, Cementite, CrNの窒素濃度(mass%)による体積変化を計算し

たグラフ（母相体積は非表示）である．この図は平衡反応を仮定したときの窒化拡散層

中に存在する各相の体積率変化を示しており，ある表面からの位置における窒化の進行

過程を，横軸の窒素濃度が高くなる方向にとってみることができる．窒化前の923 Kにお

ける焼戻し時には，M7C3炭化物と母相(α-Fe)の二相が安定であるが，窒素濃度の増加に

伴う炭化物の遷移過程は，M7C3 → M3C2 → M7C3 → Cementiteと複雑である．一方，CrN

は窒素濃度の増加に伴い単調な増加傾向を示す．

Fig. 4.8 (b)は，Fig. 4.8 (a)の計算結果から各相に含まれるCr濃度の窒素濃度に対する変化



αβ− −βα



- 71 -

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.60

0.01

0.02

0.03

0.04

0.05

0.06
V

ol
um

e 
fra

ct
io

n

Nitrogen content (mass%)

M3C2
M7C3
Cementite
CrN

temperd 
  at 923K

(a)

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.60

20

40

60

80

100

M3C2
M7C3
Cementite
CrN
Matrix(α)

            ×100

Nitrogen content (mass%)

C
hr

om
iu

m
 c

on
te

nt
 (m

as
s%

)

temperd 
  at 923K

(b)

Fig.4.8 The calculated volume fraction (a) and chromium content (b) in the phases of 31CrMoV9

steel at 773K as the increase of nitrogen content.
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用した．本計算モデル（Fig. 4.9 (a)）と比較すると，Fig. 4.9 (b)に示す Schacherlらのモデル

では，いずれの窒化時間水準においても拡散層深さが浅く，また 72 ksにおける窒素濃度の

絶対値も低くなっている．Fig. 4.9 (c)に示すMurakamiらのモデルでは，フィッテングさせ

た 36 ksの結果とはよく一致しているものの，7.2 ksや 18 ksの窒化時間水準では窒素濃度

が実測値よりも全体的に低くなっている．なお，Schacherlらのモデルでは，平衡反応を仮

定しているため窒素濃度分布終端側の濃度勾配がシャープになる傾向があり，さらに，溶

解度積のみでプロファイル形状をフィッテングさせているため，実測値への形状適用を考

慮して溶解度積を設定しなければならず，析出量の絶対値が他と比べ小さくなる傾向があ

る．Murakamiらのモデルでは，窒化初期にはCrNを形成していないCrとNが多くCrN析

出速度が大きくなるが，CrNの形成により母相中のCrが減少するとCrN析出速度は小さ

くなる．したがって，窒化時間が短い 7.2 ksや 18 ksの水準では，CrNの析出量が十分に得

られず，窒素濃度の絶対値が実測値と比べ低くなる傾向を示したと考えらえる．なお，CrN

の形成により母相中のCr量が減少するとCrＮ析出速度が小さくなる傾向は，Crの過飽和

固溶度を仮定している本計算モデルでも同様であるが，本計算モデルに適用している

JMAK型の式(4.13)を用いる方が実測値に近い結果を得られる．

以上より，本計算モデルによる窒素濃度分布計算は，旧来のモデルよりも高い精度を示

すことが，813 Kでガス窒化処理された 31CrMoV9鋼の窒素濃度分布の実測値との比較に

より検証された．
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Fig. 4.9 Nitrogen concentration profiles for 31CrMoV9 steel gas-nitrided at 813 K under KN=3.0

as the distance from the surface. The dashed lines indicate the calculated profiles by (a) the present

model, (b) Schercharl’s model[6]and (c) Murakami’s model[8]. Open plots indicate experimental

data.
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4.5 結言

ガス窒化処理したCr含有低合金鋼の拡散層硬さ分布が予測可能な計算モデルの確立を

目的として，固溶窒素の拡散場を解き，同時にCrNやAlNの体積のみ求める核生成・成長

型の計算モデル構築を行い，773 K，813 K および 853 K の各温度でガス窒化処理した

SCM435鋼，SACM645鋼および 31CrMoV9鋼の拡散層硬さ分布の実測値を用いたモデル

の評価を行った．また，従来モデルと本計算手法を比較し，モデルの精度について検証し

た．以下に結論を示す．

（１）拡散層硬さ分布は，上述の関係式とCrNやAlNの核生成や成長による析出の動力学

を考慮した窒素濃度分布計算モデルにより精度よく予測可能である．

（２）SiやMnなどのCrやAl以外の窒化物形成元素については，窒素濃度分布に影響す

る絶対値そのものが小さいと推定される．

（３）従来から報告されている過剰窒素の影響については，CrNやAlNにおいて化学量論

組成よりも約 1割多く結合する Immobile型窒素を考慮することによって，さらに精度の高

い計算を可能とした．一方，Mobile型窒素の影響は，硬さ分布の実測値とその計算精度か

ら確認することは困難であるが，KCrNが低温ほど増加する効果として確認された．

（４）Cr含有低合金鋼の窒化過程における母相中のCr固溶量，炭化物中から母相へ再固

溶するCr量，核生成過程を経ないCr炭化物から置換わるCrN形成量の厳密なモデル化な

しに，CrNを形成していないCrは母相中へ固溶しているものとして近似しても，実際の硬

さ分布を精度よく計算できる．

（５）本計算モデルは，旧来の拡散層窒素濃度分布予測モデルと比較し，拡散層窒素濃度

分布の予測精度が高い．
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第 5章 窒化特性予測技術を用いた技術開発[1-2]

5.1. 緒言

ガス窒化した低合金鋼の疲労強度を決める因子の一つとして化合物層相構造が重要で

ある．また，第 2章で示されたように低合金鋼において選択できる代表的な表面相構造

は，ε相，γ’相，また化合物層レスの 3種類であり、疲労強度を高めるためにはγ’相や化

合物層レスとすることが重要である．例えば、窒化鋼[3,4]やばね鋼[5]においては，ε相

主体の化合物層を形成させるよりも化合物層レスとした方が疲労強度は向上する．また，

炭素鋼[6]や JIS-SCM435鋼[1]など，さらに低合金の鋼においては，化合物層レスよりも

化合物層を形成させる方が疲労強度は向上し，さらにγ’単相化することでより高い疲労

強度を得ることが可能である．一方，γ’単相化や化合物層レスを実現するガス窒化処理

の条件設定については，これまで純鉄の Lehrer図[7]を参考にした試行錯誤での条件設

定が行われてきた．

本章では，まず第 2章で得られた相構造制御予測技術を活用し，実用合金鋼のLehrer図

計算結果からγ’相単相化が実現可能であるか実験検証すると共に，その回転曲げ疲労強度

についても明らかにする．次に，第３章，第４章で得られた拡散層硬さ分布予測技術を用

いて，化合物層レス制御における硬さ分布予測が可能であるか，窒化鋼 JIS-SACM645鋼を

用いて実験検証する．最後に，γ'単相化化合物層や化合物層レスにおける拡散層硬化深さ

が純鉄の Lehrer図を参考にした従来の処理条件よりも短時間で形成可能な新しいガス窒

化プロセスについて検討する．

5.2 実験方法

5.2.1 供試材とガス窒化処理条件

供試材に用いた低合金鋼の化学成分をTable 5.1に示す．JIS-SCM435鋼はγ’単相化の検証

を，また JIS-SACM645鋼は，化合物層レス制御の検証を目的として用いた．これら鋼の鍛

造材からφ20×6mmの試験片を作成し，調質処理を行った．すなわち，SCM435鋼は 1133

K焼入れ，873K×3.6 ks焼戻し，SACM645鋼は 1173K焼入れ，953K×3.6 ks焼戻しである．

調質後，脱炭層を研削加工し，アセトン中で超音波洗浄を行った後，ガス窒化処理を行っ

た．ガス窒化処理は，ピット型ガス窒化炉（処理重量：80 kg/グロス）を用いてTable 5.2，
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またTable 5.3に示す温度と時間，窒化ポテンシャルで実施した．Table 5.2はγ’単相化の検

証を目的とした条件であり，窒化温度や時間は歯車やクランクシャフトなどの自動車部品

に対して一般的に実施されている 853K×7.2 ksで固定し，5.3.1項で示す SCM435鋼の計算

Lehrer図の結果からγ’単相域と考えられる領域前後のKN=0.3と0.5を選んで処理を行った．

また，Table 5.3は化合物層レス制御の検証を目的とした条件であり，純鉄のLehrer図を参

考に，化合物層が形成しないα相域のKN=0.1を選択し，窒化時間の影響をみるために 7.2 ks，

18 ks， 28.8 ksの 3水準の時間で行った．設定された窒化時間経過した後，ピット炉内で

723Kまでは上記のKN値を保持したまま冷却し，その後はN２ガス雰囲気へ変えて室温ま

で冷却した．

Table 5.1 The chemical compositions of test steels (mass%)．

Steels C Si Mn Cu Ni Cr Mo V Al
SCM435 0.36 0.21 0.79 0.14 0.07 1.14 0.15 - -
SACM645 0.44 0.29 0.28 0.18 0.12 1.43 0.15 - 0.97

Table 5.2 The gas-nitriding conditions in SCM435 steel．

Temperature [K] Time [ks] Nitriding Potential [atm-1/2]
0.3
0.57.2853

Table 5.3 The gas-nitriding conditions in SACM645 steel．

Temperature [K] Time [ks] Nitriding Potential [atm-1/2]
7.2
18

28.8
853 0.1

5.2.2 窒化層断面の解析方法

ガス窒化処理後，φ20×6mmの試験片平面部から窒化層断面が観察面となるように切断し，

機械研磨の後，光学顕微鏡組織観察，ビッカース硬さ試験による拡散層の硬さ分布測定を行



−β



−× −β
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Fig. 5.2 Flow chart showing the calculation of nitrogen concentration-depth profile in diffusion layer

of specimen．
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5.3 実験結果

5.3.1 化合物層組織解析結果

5.3.1.1 SCM435鋼における化合物層のγ’単相化

Table 5.2の条件でガス窒化処理したSCM435鋼の光学顕微鏡組織とFESEM-EBSDによって

得られた相分布解析結果をFig.5.3に示す．KN=0.3の結果では，化合物層厚さは約10µmで内

部にε相が存在するものの，表面側はγ’単相である．一方，KN=0.5の結果では，化合物層厚

さは約15µmで，表層はγ’相とε相の2相である．Fig.5.4はSCM435鋼をFe-0.35 mass%C-1.2

mass%Crの3元合金で組成近似したときの第2章と同様の計算手法によって得られたLehrer図

の一部である．なお，CrNなど体積率が10 ％未満の合金窒化物については図中には示さな

かった．また，第2章の結果より，窒化処理中の脱炭を考慮してγ’相域とγ’+ε2相域の境界線

については，母材炭素量0.35mass%以下の0.2 mass%， 0.1 mass%， 0.05mass%Ｃの境界線

についても表示した．この結果より，窒化処理中の脱炭により，表面炭素濃度は0.05mass%～

0.1 mass%の間にあるものと推察される．Fig.5.5は表面からの炭素濃度分布をFESEM-WDX

により調査した結果である．Fig.5.5(a)は心部側の非窒化部を含む拡散層における炭素濃度分

布を示しており，いずれの水準も拡散層中の炭素が表面側へ向かって減少している様子が確

認される．また，Fig.5.5(b)は化合物層近傍における炭素濃度分布を示しており，KN=0.5の結

果では拡散層と化合物層の界面で炭素濃化が見られるが，拡散層と同様に表面側へ向かって

炭素量が減少している．一方，KN=0.3の結果では化合物層中の炭素量の減少はみられない．

これはγ’相の含有できる炭素量が最大でも約0.14mass%（853K， 純鉄）であり，ほとんど

炭素を含有しないため，明確な濃度勾配として測定できなかったためであると考えられる．

なお，表面の炭素濃化については，表面が多孔質であることから，この部分のコンタミネー

ションの影響で炭素濃化しているものと考えられる．

以上のことから，実用鋼SCM435鋼においても，第2章の実験結果と同様に低炭素側の炭

素濃度（0.05mass%C近傍）で組成近似された計算Lehrer図を用いることでγ’単相域を予測で

きることが示された．また，この原因として窒化処理中に脱炭していることが，第2章で示

した結果と同様に窒化層中の炭素濃度分布測定結果から確認された．
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Fig.5.3 Microstructures near the surface of gas-nitrided SCM435 steel at 853 K for 7.2 ks under

KN=0.3 and 0.5，respectively．

500 520 540 560 5800.2

0.4

1

2

Temperature /℃

N
itr

id
in

g 
Po

te
nt

ia
l (

at
m

 1/
2 )

α

(γ')

γ'+ε

ε0.35%C
0.2%C
0.1%C
0.05%C

Fig.5.4 A part of Lehrer diagram of JIS-SCM435(Fe-0.35mass%C-1.2mass%Cr) showing the

nitriding condition of 853 K under KN=0.3 and the γ’region expanding toward the high nitriding

potential decreased by the carbon content．: The phases of the volume fraction less than 10%

doesn’t describe．× indicates the gas nitriding conditions in Table 5.2．
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Fig.5.5 Carbon concentration profiles of gas-nitrided SCM435 steel at 853 K for 7.2 ks under

KN=0.3 and KN=0.5，respectively．(a) and (b) indicate the diffusion layer’s data and the compound

layer’s data, respectively．
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5.3.1.2 化合物層レス制御によるSACM645鋼の光学顕微鏡組織

Table 5.3の条件でガス窒化したSACM645鋼の光学顕微鏡組織をFig.5.6に示す．いずれの時

間水準においても化合物層は形成されておらず，拡散層のみの組織が得られることが確認さ

れた．また，窒化時間の経過に伴い表面側炭化物量の減少がみられ，窒化時間の経過ととも

に脱炭が進むことが確認される．化合物層レス制御においては表面に化合物層が形成する条

件よりも脱炭が顕著に進むことが報告されおり[9]，そうした過去の知見とFig.5.6の組織観察

結果はよく一致している．

Fig.5.6Microstructures near the surface of gas-nitrided SACM645 steel at 853 K for 7.2 ks，18 ks and

28.8 ks under KN=0.1，respectively．

5.3.2 γ’単相化処理材の回転曲げ疲労強度

5.3.1.1項で得られたγ’単相化した約 10µm厚さの化合物層を有する SCM435鋼の回転曲

げ疲労試験結果をFig.5.7に示す．なお，5.2.3項で述べたように同じ 853K×7.2 ksでガス軟

窒化処理した比較材を入れて評価した．また，比較材の光学顕微鏡組織と FESEM-EBSD

による相分解析結果をFig.5.8に示す．さらに，拡散層硬さ分布はFig.5.9に示す様に同等で

あった．Fig.5.7の結果より，γ’単相化された化合物層を有する SCM435鋼は，同じ処理時

間実施した軟窒化処理材(ε相)よりも回転曲げ疲労強度を向上させることが明らかとなっ

た．
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Fig.5.7 Results of S-N curve using Ono type rotating-bending fatigue test machine (3000rpm) for

notched specimens (Kt=2.45) using SCM435 steel gas-nitrided at 853 K for 7.2 ks under KN=0.3 and

gas-nitrocarburized at 853K for 7.2 ks under KN=1.2 andKCW=0.44，respectively．
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Fig.5.8 Microstructures near the surface of gas-nitrocarburized SCM435 steel at 853 K for 7.2 ks

under KN=1.2-KCW=0.44．
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Fig. 5.9 Hardness profiles in the diffusion layer of gas-nitrided or gas-nirocarburized

SCM435 steel at 853 K for 7.2 ks under KN=0.3 and KN=1.2-KCW=0.44,

respectively．
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5.3.3 化合物層レス制御したSACM645鋼の硬さ分布予測

Fig.5.6の光学顕微鏡組織と対応するSACM645鋼の硬さ分布測定結果と5.2.4項の拡散層

硬さ分布予測モデルによる計算結果との比較を Fig.5.10に示す．計算結果と実験結果はよ

く一致し，本計算モデルで化合物層が形成しない場合においても硬さ分布の計算が可能で

あることが示された．
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Fig.5.10 Hardness profile prediction for gas-nitrided SACM645 steel at 853 K for 7.2 ks，18 ks

and 28.8 ks under KN=0.1．

5.4 考察

5.4.1 γ’単相化合物層の厚膜化

Fig.5.7の回転曲げ疲労試験結果は，約10µm厚さのγ’単相の化合物層の結果である．一方，

比較材として用いたガス軟窒化処理材はε単相ではあるが，同じ853 K×7.2 ksにおいて約

20µmと倍の化合物層厚さを有する．このことから，Fig.5.7の結果は，相構造の違いのみ

に起因した結果ではない可能性も考えられる．ε相がγ’相よりも同じ時間で厚膜化する原

因は，窒素の組成幅が853 Kにおいて，ε相は約5 mass%～11 mass%（Fe-C-N3元系）と広
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く，また第2章の結果から明らかなようにε相が高KN側で安定な相であることから窒素濃

度勾配を大きくとることが可能なためである．一方，γ’相は約5.7 mass%～5.9 mass%と組

成幅が狭く，化合物層内の窒素濃度勾配を大きくとることはできないことから，ε相と比

べると化合物層は薄くなる．そこで，化合物層厚さの影響を調べるために，Fig.5.11で示

される3段雰囲気のガス窒化処理条件によってγ’相の厚膜化を検討した．まず，1段目の

KN=0.2×3.6 ksの条件は，化合物が形成しない条件であり，Fig.5.6のSACM645鋼の結果と

同様に拡散層中の炭素を積極的に脱炭させるための工程である．次に，2段目のKN=1.2×7.2

ksの条件は，ε相を表面に形成させて積極的に化合物層を厚くさせる工程である．最後の

KN=0.3×0.6 ksの条件は，2段目におけるε単相域の雰囲気からγ’単相領域に雰囲気を変える

ことで，ε相からγ’相へ相変態させるための工程である．なお，第1章1.3項や本章5.3項の

SCM435鋼を853 K×7.2 ks×KN=0.5でガス窒化処理したときの化合物層と拡散層界面にお

ける炭素濃化(Fig.5.5(b))の結果が示す様に，化合物層中の拡散層界面近傍はε相が安定し

易くなっており，1段目の工程を抜いた処理では，化合物層を厚膜化しても化合物層中に

占めるγ’相の割合が5割未満となる．この結果，十分疲労強度を上げることができなかっ

た[1，2]．したがって，表層の炭素量を制御する1段目の工程を追加した．Fig.5.11でガス

窒化処理したSCM435鋼の表面組織の解析結果と硬さ分布の測定結果をFig.5.12とFig.5.13

に，Fig.5.7の結果を含めた回転曲げ疲労試験結果を

Fig.5.11 Schematic Illustration of a three stage nitriding pattern．
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Fig.5.12 Microstructures near the surface of SCM435 steel gas-nitrided by the three stage method

showed in Fig.5.11．

Fig. 5.13 Hardness profiles in the diffusion layer of gas nitrided or gas nitrocarburized

SCM435 steel in Fig.5.7 added a data gas nitrided by 3 stage method showed in Fig.5.11．
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Fig.5.14 Results of S-N curve using Ono type rotating-bending fatigue test machine (3000rpm) for

notched specimens (Kt=2.45) using gas nitrided or gas-nitrocarburized SCM435 steel in Fig.5.7

added a data gas-nitrided by 3 stagemethod showed in Fig.5.11．

Fig.5.14にそれぞれ示す．化合物層を23µmと厚くさせながら，化合物層中のγ’比率も約70%

とすることが確認された．また，硬さ分布もほぼ同等でありながら，γ’単相化合物層の厚

さが約11 µmの水準よりもさらに疲労強度の向上が確認された．したがって，ガス軟窒化

処理によりε単相化した化合物層厚さ20 µmを有する水準よりもγ’単相化によって疲労強

度が向上する原因は，化合物層厚さの影響ではなく，相構造の影響を反映した結果にな

っているものと考えられる．
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5.4.2 化合物層の生成条件と予測技術

Fig.5.10で示されたKN=0.1により化合物層レス制御された SACM645鋼の拡散層硬さ

分布の測定結果において，28.8 ksの結果では全硬化深さは 0.3 mmであった．一方，第 3

章において化合物層が形成するKN=1.2で処理した場合，全硬化深さ 0.3 mmを達成する

窒化時間は 7.2 ksである．このことから，ガス窒化した SACM645鋼において，853 Kで

0.3 mmの全硬化深さで比較した場合，化合物層レス制御するときの窒化速度は，化合物

層が形成するときの窒化速度と比べると約 1/4と極めて遅い．

Lehrer図の活用は鋼の表面が雰囲気の窒化ポテンシャルと平衡とみなせる場合のみ適

用可能であり，表面が非平衡状態であれば適用することはできない．特に式(5.1)で示さ

れる様に，炉内の水素分圧が高い化合物層レス制御の条件では鋼材表面との窒化反応も

遅く，化合物層形成領域の窒化ポテンシャルでガス窒化するよりも平衡状態に達するま

で長い時間を要するものと推察される．一方，KNが高くなれば窒化反応を早くすること

が可能であるが，Lehrer図上でα単相域を超えれば化合物層の形成が懸念される．しかし，

Lehrer図上でα単相域を超えても表面窒素濃度が化合物層を形成しない範囲となる処理

時間に調整すれば，化合物層レスを達成した上で，より効率的なガス窒化処理が可能と

なるものと考えられる．そこで，SACN645鋼において化合物層レスが達成され，全硬化

深さ 0.3 mm得られる 853 K×28.8 ks×KN=0.1よりもさらに短時間の窒化時間がKNを調整

することで可能であるか検討した．実験方法は，5.2.4項で示された計算手法を用いて窒

化時間とKNを変えたときの化合物層の形成領域と未形成領域を調査し，化合物層レスで

全硬化深さ 0.3 mmが達成される最も窒化時間の短い条件が存在するか確認することで

行った．この結果，KN=0.4で約 10.8 ksの処理を行うことによって，化合物層レスで，か

つ853 K×28.8 ks×KN=0.1と同じ全硬化深さが得られることが計算で確認され，853 K×10.8

ks×KN=0.4実験結果とよく一致することが確認された．以上のことから，化合物層形成

領域においても，化合物層の形成前に処理時間を止めてやれば化合物層が形成すること

なく，かつガス窒化処理時間の短縮につながることが明らかとなった．
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4.5 結言

第2～4章での結果を応用し，合金鋼のLehrer図を活用したγ’単相化と化合物層レス制御に

おける硬さ分布の予測が可能であるか，SCM435鋼とSACM645鋼について検証した．また，

任意のγ’単相化合物層の厚さや化合物層レスにおける拡散層深さを従来の純鉄のLehrer図

を参考にした処理条件よりも短時間で形成可能なプロセスについて検討した．以下に結論

を示す．

（１）窒化処理中の脱炭を考慮し，Fe-1.2%Cr-0.05mass%Cで組成近似した計算Lehrer図か

ら 853Kでガス窒化処理した SCM435鋼のγ'単相域が予測可能であった．

（２）SCM435鋼を用いた 853Kで 1段目をKN=0.2×3.6 ks，2段目をKN=1.2×7.2

ks ，また 3段目をKN=0.3×0.6 ksとした 3段雰囲気ガス窒化処理を行い，γ’単相化した化合

物層に対して，厚さ約 23 µmを形成させることが可能であった．また，この 3段雰囲気ガ

ス窒化したSCM435鋼の回転曲げ試験の疲労強度は，853K×7.2 ks KN=0.3で約 10 µm厚さ

のγ’単相化合物層を形成させた条件より約 5%疲労限が向上した．

（３）純鉄の Lehrer 図から，化合物層が形成されない 853 K×KN=0.1 でガス窒化した

SACM645鋼における拡散層硬さ分布の測定値と本計算手法はよく一致した．また，化合物

層レスで全硬化深さ0.3 mmが得られる853K×28.8 ks×KN=0.1の条件よりも化合物層生成領

域である 853 K×KN=0.4において化合物層が形成前しない 10.8 ksまでのガス窒化処理で全

硬化深さ 0.3mmが得られることが計算と実験から明らかとなり，ガス窒化処理時間を約半

分以下に短縮することが可能であった．
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第 6章 総括

本論文は，鋼に対する表面硬化処理のひとつであるガス窒化処理において，低合金鋼

における窒化特性予測技術開発を目的とし，拡散層の硬さ分布予測と表面相構造予測そ

れぞれの技術確立を行い，一連の研究成果をまとめたものである．表面相構造予測手法

に関する研究では，CALPHAD法による合金鋼の Lehrer図計算結果と実処理結果との関

係を明らかにし，計算 Lehrer図を低合金鋼に適用する指針を示した．拡散層の硬さ分布

予測手法に関する研究では，合金窒化物の体積率を計算できる核生成-成長型の計算モデ

ルと，求めた窒素濃度から硬さを換算する実験式を用いることで,低合金鋼の硬さ分布が

精度よく予測できることを示した．さらに，これら計算技術を応用してγ’単相化合物層

や化合物層レスといった工業的ニーズの高い窒化組織の実現を,純鉄の Lehrer図を利用

した従来処理法よりも短時間化可能なプロセスとして提案した．

以下にこれらの結果をまとめる．

第 1章では本研究の背景と目的および研究の構成を示した．

第 2章では，低合金鋼への Lehrer図適用手法を確立することを目的に，主要合金元素，

炭素，シリコン，マンガン，ニッケル，クロム，モリブデン，バナジウム，アルミが，γ’

相やε相の相安定性に及ぼす影響を CALPHAD法による合金鋼の Lehrer図計算を行い，ε

相やγ’相の相安定性に対する置換型元素の影響は，炭素の影響と比べると少なく，実用

精度上ほとんど無視できるほどであることを明らかにした．また，ε相の安定性に影響が

大きい炭素の影響について，実際に炭素量の異なる低合金鋼を用いた系統的なガス窒化

処理実験を行い，ガス窒化処理中の脱炭現象により母材炭素量の影響によらず，いずれ

の鋼種も低炭素側の Lehrer図で近似して予測できることを明らかにした．

第 3章では，低合金鋼における拡散層硬さと窒素濃度の関係を明らかにすることを目

的とし，2つの代表的なクロム含有低合金鋼 SCM435鋼とDIN-31CrMoV9鋼，またクロ

ムとアルミが複合添加された窒化鋼SACM645鋼の3鋼種に対してガス窒化処理を行い，

拡散層の硬さと窒素濃度にはいずれの鋼種も温度毎に線形の関係を持つことを明らかに
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した．また，この結果を用いて硬さと窒素濃度の関係をアレニウス型の実験式として導

出した．最後に，硬さと窒素濃度の関係が成立する条件について，DIN-31CrMoV9鋼の

813Kでガス窒化処理した結果を用いて，拡散層中に析出した CrNでの転位のバイパス

機構を伴う分散強化によって考察した．その結果，析出物の平均粒子径サイズが 20nm

以下，また析出物の総体積率が数%以下であれば線形の関係となることを明らかとした．

第 4章では，合金窒化物の体積のみ求めることが可能な窒化拡散層の核生成－成長型

の計算モデルについて，拡張体積を CrNやAlNの核生成と成長を考慮した JMAK式の

応用モデルとして構築し，3章で求めた窒素濃度と硬さの関係式を利用して硬さ分布の

計算手法を確立した．次に，ガス窒化処理したSCM435鋼と 31CrMoV9鋼，またSACM645

鋼の 3鋼種の硬さ分布測定結果と計算結果との比較を行い，実験結果と計算結果はよく

一致することを示し，確立した計算モデルが実用上適用可能であることを述べた．また，

過去に報告されている過剰窒素モデルを本計算へも取込むことにより一部の鋼種につい

ては予測精度が向上すること，また鋼中炭素の影響についてはガス窒化処理中の脱炭に

より拡散層中の炭素量が減少するため，計算精度におよぼす鋼中炭素の影響は小さいこ

とを示唆した．さらに過去の計算モデルとの比較も行い，確立した計算モデルの精度が

従来のモデルよりも高いことを示した．

第5章では，第2～4章での結果を応用して得られた以下の成果について述べる．一つは，γ’

単相化プロセスにおいて，その化合物層厚さを短時間で厚膜化するプロセスである．γ’単相

化合物層の厚膜化は化合物層を形成しない低KNの処理を行った後，高KNのε単相域へ雰囲

気を変えて，最後にγ’単相域の低KNへつなぐ3段雰囲気ガス窒化処理であり，合金鋼のLehrer

図を利用する．このガス窒化処理は，化合物層を形成しない低KNの処理によって表面の炭

素濃度の調整と共に窒化拡散層を成長させる1段目とε単相化合物層の速い層成長速度を利

用した2段目，またε相からγ’単相化へ相変態させる3段目の窒化プロセスで構成される．こ

の3段雰囲気によりガス窒化処理したSCM435鋼は,単一KN雰囲気行う1段ガス窒化処理材よ

りも同じ窒化時間で高い回転曲げ疲労強度が得られることが示された．次に開発した技術

は化合物層レスにおいて，その拡散層厚さを短時間で実現するプロセスである．このプロ

セスでは化合物層の形成が非平衡過程で形成されることを考慮し，従来Lehrer図中の化合物
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層未形成領域(α相域)で行われていた処理を,化合物層形成領域において行うことを特徴と

する．ガス窒化処理条件は，化合物層の形成有無の判定と硬さ分布が同時に求められる本

研究の予測技術を用いることで，任意の拡散層深さに対して，窒化効率の高い処理時間を

設定することが可能である．このことは，853 Kでガス窒化処理したSACM645鋼において，

硬化深さ0.3mmを達成する窒化時間が，Lehrer図中の化合物層未形成領域(α相域)のKNで行

うよりも半分以下の窒化時間で実現可能なKNがあることを計算結果と共に実験結果からも

示された．

以上の様に本研究では雰囲気制御型ガス窒化処理を窒化組織制御の点から効率的に運用

する手段として，低合金鋼における表面相構造予測手法と拡散層硬さ分布予測手法を確立

した．本計算手法が活用されることによって，窒化部品のさらなる高疲労強度化と，これ

まで窒化が適用できなかった機械部品への適用拡大に大きな貢献をすることが期待され

る．
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