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A model to predict the diffusion layer's hardness profile in gasnitrided low alloy steels such as JISSCM435, DIN

31CrMoV9 and JISSACM645 was successfully developed taking into account the following considerations. The diffusion of dis-
solved nitrogen in the surface boundary was given as the nitrogen flux, which can be determined by either the nitriding potential
or thermoequilibrium between aFe and g′nitride after the formation of the compound layer. The kinetics of CrN and AlN
precipitations was characterized as the KP concerned with nucleation and diffusion of Cr or Al and the parabolic rate constant x
concerned with the growth of discshaped CrN and AlN. KH was defined as a proportional constant between the increase in hard-
ness and the nitrogen concentration. KP and the solubility product KCrN for CrN were fitted well using the numerical model and the
hardness profiles. KH was experimentally determined by using the hardness and nitrogen concentration in the diffusion layer.
Then, the numerical results showed good agreement with the experimental ones. In SACM645especially, a more accurate calcula-
tion was demonstrated taking into account immobile excess nitrogen in the CrN and AlN. [doi:10.2320/jinstmet.J2015067]
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1. 緒 言

ガス窒化処理は，FeN 系の共析変態点以下の温度で処理

されることから熱ひずみが小さく，また変態ひずみを伴わな

いため，浸炭や高周波焼入れといった他の表面硬化処理と比

べ熱処理ひずみが小さい表面硬化処理である．ガス窒化処理

された鋼の表面には，化合物層と呼ばれる g′相(Fe4N)や e

相(Fe23N)を主体とする鉄窒化物層と，その下地に母相に固

溶した窒素拡散層が形成する1)．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2)．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を事前に予測可能であれば多くの試作

低減に寄与する．

これまで，低合金鋼の化合物層の厚さや相構造を予測する

実用的な手法は確立されているが，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3)．すなわち，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その大半であるものの46)，ガス窒化

処理した低合金鋼の硬さ分布を予測するには至っていない．

また，個々の析出粒子を時間ごと，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 7)や Schercherl ら8) の溶解度積を用いたモデル，

Kammiga ら9)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10)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が懸念

される．さらに得られた窒素濃度分布の計算結果から硬さ分

布を求めることができない．

そこで，著者らは，Cr 含有低合金鋼に対する拡散層硬さ

と窒素濃度の関係について実験的検証を行い，実用的な窒化

温度と時間範囲内において，鋼種毎，窒化温度毎に拡散層硬

さを窒素濃度との線形の関係式で近似可能であることを導い

た3)．本研究では，この関係式を用いた拡散層硬さ分布の計

算手法確立を目的とし，個々の析出粒子の成長を考慮しなく
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Table 1 Nitrogen concentration in the steel's surface calculat-
ed by CALPHAD method for the nitriding conditions in the tar-
get of calculations (Table 3).

Temperature
T/K

Nitriding
Potential

KN/atm－1/2

Ceq (mass)

SCM435 SACM645 31CrMoV9

853 1.2 8.05 8.52 8.44

813 3.0 8.87 9.31 9.26

773 4.5 9.10 9.54 9.50
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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の構築を行った．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．

2. 実 験 方 法

2.1 拡散層の硬さ分布予測

2.1.1 固溶窒素濃度分布

aFe 中における窒素の拡散は，以下の Fick の第 2 法則

を差分法により解く．

&CN

&t
＝DN

&2CN

&x2
( 1 )

ここで，CN は窒素濃度，t は時間，x は表面から距離，DN

は aFe 中における窒素の拡散係数11)であり，窒素濃度依存

性はないものとする7)．さらに，表面の境界条件として，式

( 2 )を用いる12)．

JN＝b(Ceq－Cs) ( 2 )

ここで，b は反応速度定数であり，式( 3 )で示される13)．

b＝1×10－4pH2
3/2 exp (－5535

T ) ［m/s］ ( 3 )

ここで，T は温度[K]である．また，Ceq は雰囲気と平衡す

る鋼表面の窒素濃度，Cs は鋼表面の窒素濃度である．Ceq は

熱力学ソフトウエア Pandat 14)と熱力学データベース

PanFe8 15)を用いて各鋼種の Lehrer 図を計算し16)，後述す

る窒化条件(温度と KN)と対応する窒素濃度を求めた(Table

1)．ただし，Cs が固溶限 CN0 に達した後は，化合物層が鋼

表面に形成したものとし，表面の境界条件は常に CN0 一定

となることを仮定した．固溶限 CN0 は，FeN 二元系におけ

る g′相と a 相における a 相側の平衡濃度を与える式( 4 )17)

を用い，いずれの鋼種についても近似した．

CN0＝12.3 exp (－4176
T ) ［mass］ ( 4 )

なお，t＝0 における初期母相中窒素濃度はゼロ(CN＝0)とし

た．また，化合物層の厚さは一般的に拡散層厚さの 1/10 未

満であるため，化合物層と拡散層界面の移動は無いものとし

て拡散層表面は常に x＝0 と近似した．

2.1.2 合金窒化物析出量の予測

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予測可能な核生成成長型のモデルにつ

いて，以下のように検討した．

前項における鋼表面から侵入した N 原子は，窒化物形成

元素と合金窒化物を形成しながら鋼材内部へと拡散する．こ

のとき，位置 x，時刻 t 毎に析出する合金窒化物相生成の進

行率 X(x, t)を式( 5 )により求める18)．

X(x, t)＝1－exp (－Vex/Veq) ( 5 )

ここで，Vex は析出相の拡張体積，Veq は析出が完了したと

きの析出相の総体積(＝平衡状態での析出相の総量)である．

Vex は，以下の仮定に基づいて計算する．

 平衡熱力学計算結果より SCM435 鋼と 31CrMoV9 鋼

は CrN，SACM645 鋼は AlN と CrN の 2 種類の合金窒化物

が析出すると仮定する．

 CrN および AlN の核生成は定率核生成(頻度 I(m－3・

s－1))とする．

 鋼中における CrN および AlN の析出は，a 母相と

BukerNutting の方位関係を持って板状析出することが知ら

れている19)．そこで，析出物の形態は円盤状(厚さ d)とし，

円周方向へのみ成長すると仮定する．また，その成長速度は

Cr や Al の拡散が律速し，析出物半径は式( 6 )で与えられる

ものとする20)．

r＝x(t－t)1/2 ( 6 )

ここで，t は潜伏時間，x は 2 次元の放物線成長速度定数で

あり，過飽和固溶度が小さい場合の Zener の近似式( 7 )20)

を用いる．

x (2D)1/2
(C̃－Cab)1/2

(Cba－C̃)1/2
( 7 )

D は Cr または Al の拡散係数，C̃ は母相 a 相中における Cr

および Al の平均固溶濃度，Cab は b 相(CrN または AlN)と

a 相界面における a 相側の Cr または Al 濃度，Cba は b 相と

a 相界面における b 相側の Cr または Al 濃度である．ま

た，差分法により Dx で分割された各領域間で母相中に固溶

している Cr および Al は他の格子点へ拡散しないものと

し，位置 x における Cr および Al 固溶量が減少しても，そ

の格子点での平均濃度として独立に扱うものとする．

 Cr および Al は b 相の形成以外は母相に固溶の状態と

する．

 b 相と a 相界面では Dt ごとに局所平衡が成り立つと

仮定する．

 本モデルでは個々の粒子の成長を考慮しないため，析

出相界面における局所平衡値が曲率の影響を受けないものと

し，Cab は式( 8 )4)，式( 9 )21)の溶解度積に従い，時刻 t に

おける固溶窒素から計算される Cr または Al 濃度で与える．

log[Cr][N]＝0.39－
2686

T
( 8 )

log[Al][N]＝1.69－
8296

T
( 9 )

ただし，これまで Cr 含有低合金鋼などにおけるモデル計算

では CrN の溶解度積を定まった値で用いていない7,8,22)こと

から，式(10)を定義し，KCrN を実験値より求めるパラメー

タとして扱う．

KCrN＝[Cr][N] (10)

以上，～の仮定に基づき，b 相の拡張体積を計算した

結果を式(11)として示す．

Vex＝pdV0ID
C̃－Cab

Cba－C̃
t2 (11)
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Fig. 1 Flow chart showing the calculation of nitrogen concen-
trationdepth profile in diffusion layer of specimen.

261第 4 号 ガス窒化処理したクロム含有低合金鋼における拡散層硬さ分布予測の実用モデル

一方，Veq は式(12)で表される．

Veq＝V0fu (12)

ここで，V0 は材料全体の体積，fu は平衡状態における全生

成相中における b 相の割合である．よって，式( 5 )に式

(11)および式(12)を代入すると，b 相析出における X(x, t)

は式(13)で与えられる．

X(x, t)＝1－exp (－KP

fu

C̃－Cab

Cba－C̃
t2) (13)

なお，KP(＝pdID)は，Cr または Al の拡散係数や核生成頻

度などを含んでいるが，一定温度であれば定数となることか

ら，各温度の実験値より求めるパラメータとして扱う．よっ

て，式(13)に基づく計算より，個々の析出粒子の成長を考

慮せずに，時刻 t，位置 x における CrN および AlN の析出

量を求める．

2.1.3 硬さ予測

固溶窒素と合金窒化物の形成に寄与した窒素の合計値 CN

[mass]と，拡散層における硬さ増加量 DHV(＝拡散層の

硬さ－心部硬さ)とを関係式(14)で記述する．

CN＝KH・DHV (14)

ここで，KH は比例定数であり，Hiraoka らの実験結果より

示された次式より与える3)．

KSCM435
H ＝1.720×10－1 exp (－4037

T ) (15)

KSACM645
H ＝9.277×10－2 exp (－3392

T ) (16)

K31CrMoV9
H ＝1.627×10－1 exp (－3797

T ) (17)

2.2 窒化拡散層における硬さ分布予測

2.1.1～2.1.3 項の計算モデルを用いて，窒化条件から Cr

含有低合金鋼の硬さ分布を求める手順を Fig. 1 に示す．入

力値は，鋼種(Cr および Al の添加量)と窒化条件(温度 T，

時間 tn，KN)であり，まず，Procedure (1)において表面の

境界条件を元に固溶窒素の拡散計算を行う．すなわち，Dt

ごとに表面化合物層の形成の有無で拡散層表面の境界条件を

設定し，その境界値を元に拡散層内の窒素濃度分布の計算を

式( 1 )により行う．表面の境界条件は，化合物層が形成さ

れていない場合は雰囲気から鋼材表面へ流入する式( 2 )

を，形成されている場合は化合物層と拡散層界面における局

所平衡値である式( 4 )を用いる．

次に，Procedure (2)では，Procedure (1)の計算で得られ

た各格子点における固溶窒素量を元に，合金窒化物析出量の

計算を行う．例えば CrN が析出する場合，式(10)の溶解度

積以上([Me][N]＞KMeN: Me＝Cr)であれば，析出量の計算

を始める．最初に，溶解度積以上を対象とした CrN の析出

量(＝Veq)と，既に析出した分の CrN(＝Vrp)を用いて Vrp/

Veq＝A とし，式(13)の左辺を X(x, t)＝A としたときの ti
を求める．このとき得られる ti は Dt ごとに析出計算を行う

ために設定される仮想時間であり，Dt ごとに析出量を計算

するための開始時刻として与えられる．したがって，この得

られた仮想時刻 ti を用いれば，実時間 t＋Dt における析出量

の進行率 X(x, t)を，式(13)より計算することが可能であ

り，この仮想時間 ti＋Dt を式(13)に代入して得られた X(x,

t)が，その格子点と時間において析出した CrN の総量を表

す．Procedure (2)における計算手順は，式(13)における fu，

C̃，Cab，Cba と，Veq が各格子点における固溶窒素量の増加

に伴い Dt ごとに変化することから，式(13)を Dt ごとに計

算して更新する．

最後に，CrN を形成した Cr と N 量を固溶 Cr と N 量から

差し引いて，CrN に含まれるものと母相に存在するそれぞ

れの量値を更新する．SACM645 鋼の場合，AlN と CrN の

2 種類の合金窒化物が析出するため，平衡熱力学計算結果か

ら CrN よりも安定な AlN の析出が先に生じることを仮定

し，引き続いて Route(A)から Me＝Cr として，CrN 析出量

の計算を行った．合金窒化物の析出を計算した後，次の時間

ステップの計算へ移行し(Route (B))，窒化時間に該当する

時間ステップ数まで上記の計算が繰り返される．最終的に，

得られた CrN および AlN を形成している N 量と固溶 N 量
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Table 2 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 ―

Table 3 The gasnitriding conditions in the present study.

Temperature
T/K

Time
t/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

Fig. 2 Influence of the KP in equation (13) on the estimated
hardness profile in the 31CrMoV9 gasnitrided at 813 K for 36
ks. Open plots indicate experimental data.3)

Fig. 3 Estimated hardness profiles of the 31CrMoV9 gas
nitrided at 813 K applying KP2 and KCrN1. Open plots indicate
experimental data.3)
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の和を全体の窒素濃度として求め，式(14)から硬さへ変換

し，拡散層全体の硬さ分布を求める．

3. 実 験 結 果

硬さ分布の計算を行うには，式(10)と式(13)における

KCrN と KP を決定しなければならない．窒素濃度分布から

直接にこれらパラメータの値を決定することで高い精度を得

られるが，窒化前熱処理条件の変更や鋼材成分の変更などに

応じて KCrN および KP の値を再検討できることが実用上必

要である．そこで，一般的に取得可能な硬さ分布の測定値を

用いてこれらのパラメータを決定し，その計算精度について

検証を行った．すなわち，硬さ分布の計算結果に対する

KCrN と KP の影響について評価し，次に，その結果を踏ま

えて実測値によく一致する KCrN と KP の値を決定し，実測

値との比較を行った．実測値は Table 2 に示す調質された

Cr 含有量の異なる低合金鋼である JISSCM435 鋼(1.2

Cr)と DIN31CrMoV9 鋼(2.3Cr)，また Cr と Al が複合

添加された窒化鋼 JISSACM645 鋼について，Table 3 に示

す温度と時間を変えた系統的なガス窒化処理実験の結果を用

いた3)．

813 K36 ksKN＝3.0 でガス窒化処理した 31CrMoV9 鋼

の硬さ分布に及ぼす KP の影響を Fig. 2 に示す．計算結果は，

3 種類の KP(s－2)KP1＝1.0×10－5＝KP2×10－1＝KP3×

10－10 により，KP 値を増加したときの硬さ分布形状の変化

である．いずれの計算も溶解度積 KCrN の値は式( 8 )の値(T

＝813 K)を用いた(KCrN1＝1.219×10－3)．KP＝KP1 とした

場合，下に凸の曲線で，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. 3 に示す．813 K36 ksKN＝3.0

における実測値3)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 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 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，Fig. 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. 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. 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. 3 の結果よりも実
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Fig. 4 Effect of the parameter KCrN on the estimated hardness
profiles of the 31CrMoV9 gasnitrided at 813 K.

Fig. 5 Multiple effect of the parameters KCrN and KP on the
estimated hardness profiles of the 31CrMoV9 gasnitrided at
813 K.

Table 4 The parameters of KP and KCrN for each nitriding condition.

Nitriding
temperature

T/K

SCM435 SACM645 31CrMoV9

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

263第 4 号 ガス窒化処理したクロム含有低合金鋼における拡散層硬さ分布予測の実用モデル

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 に，計算結果を Fig. 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．

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8)やマールエージング鋼22)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．

4.1 Si や Mn など窒化物形成元素の影響

Table 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19)は，823 K 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，0.05 mm 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 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
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Fig. 6 Estimated hardness profiles in the diffusion layer of (a)(c) SCM435, (d)(f) SACM645 and (g)(i) 31CrMoV9. Open
plots indicate experimental data.3)

Table 5 Estimated contents of nitrogen bonded as Si3N4
23),

Mn3N2
19), CrN 19), Mo2N 24), VN 25) and AlN.19)

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 ― 0.50

31CrMoV9 0.17 0.10 0.61 0.01 0.03 ―
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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. 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．

4.2 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26)．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8)．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. 6 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3)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. 6 における 0.05 mm 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

0.05 mm 位置における窒素濃度測定値との比較を Table 6

に示す．計算結果と比較して過剰に窒素を含有していると考

えられるのは，SCM435 鋼における窒化温度 813 K と 853

K，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. 7 に示す．Fig. 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. 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 における KCrN 値は各
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Table 6 Nitrogen concentration at the 0.05 mm in depth of the
steels gasnitrided3) and the estimated contents of nitrogen.

Steels Nitriding
temperature

Nitrogen concentration (mass)

773/K 813/K 853/K

SCM435
measured 0.31 0.41 0.46

calculated 0.36 0.38 0.40

SACM645
measured 1.02 1.13 1.07

calculated 0.94 0.96 0.98

31CrMoV9
measured 0.59 0.70 0.71

calculated 0.67 0.69 0.71

Fig. 7 Estimated hardness profiles considering excess nitro-
gen (CrN1.1＋AlN1.1) in the diffusion layer of the 31CrMoV9
nitrided at 813 K. Open plots indicate experimental data.3)

Fig. 8 The calculated volume fraction (a) and chromium content (b) in the phases of 31CrMoV9 steel at 773 K as the increase of
nitrogen content.
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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8)，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 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．

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. 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(a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. 8(b)は，Fig. 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を示しており，CrN を形成し

ない Cr は母相だけでなく炭化物中にも分配される．これら

母相や炭化物中に含まれる Cr は窒素濃度増加に伴い CrN 形

成に消費され，31CrMoV9 鋼に添加されている 2.3 mass

Cr がすべて CrN 形成に消費される窒素濃度約 0.6 massで

はほぼゼロとなる．また，炭素は母相中にはほとんど固溶せ

ず(約 0.001 mass以下)，そのほとんどは炭化物を形成し

ている．

以上の窒素濃度増加に伴う Cr 量の相対的分配関係や各相

の体積変化は，他の窒化温度や供試材においても同様な傾向

を示した．しかし，実際の窒化過程は非平衡で進むことや，

炭素が拡散層の深さ方向に分布を持つことから，以下ではさ

らに拡散層中で実際に起こる現象について考察する．

炭素は Cr 炭化物の形成には寄与するものの，炭素自身は

母相への固溶限が窒素の 1/10 と小さいことから，固溶炭素

の存在が窒素の拡散にはほとんど影響しないと考える．一

方，母相中の Cr 固溶量や Cr 炭化物の形成量など，CrN の

形成速度への Cr の影響は大である．母相中 Cr 量は，CrN
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Fig. 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 8) and (c) Murakami's model.10)

Open plots indicate experimental data.
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析出の定率核生成頻度や Cr の過飽和固溶度に影響する．つ

まり，式(13)において，KP と(C̃－Cab)/(Cba－C̃)に影響を

及ぼす．本計算モデルでは，核生成頻度の影響は KP により

補正されるが，Cr の過飽和固溶度については，CrN を形成

しない Cr はすべて母相に固溶していることを仮定して計算

していることから，過剰に見積られている．また，窒化処理

中に鋼表面は脱炭雰囲気となるため，拡散層表面側の炭素量

は減少し，さらに拡散層窒素濃度分布形成の影響を受けて母

材内部へ拡散する C も存在することから，拡散層中におけ

る母相の炭素量は減少している27)．したがって，Cr 炭化物

から母相側へ再固溶する Cr はさらに促進され，過飽和固溶

度見積り誤差を軽減すると考えられる．さらに，Cr 炭化物

から母相へ再固溶する前にその場で CrN へ遷移する Cr 炭化

物の存在も報告されている19,28)．この CrN は固溶 Cr からの

核生成や成長過程を経ないため，析出量を算出する際の誤差

因子の一つを与えるが，拡散層中の炭素量減少によりその影

響は低減されていると考えられる．

以上より，Cr 含有低合金鋼に本計算モデルを適用する際

の炭素濃度に起因する誤差は，母相中 Cr 濃度の過大な見積

りや核生成過程を経ずに Cr 炭化物から置換わる CrN 形成量

に影響すると考えらえる．しかし，これら炭素の影響を考慮

した厳密なモデル化を行う場合，窒化前組織における炭化物

の量やサイズ，形状分布の情報が必要であり，炭素の拡散も

同時に解きながら Cr 炭化物から母相への Cr 溶解速度を計

算し，CrN の核生成や成長を計算する必要がある．核生成

過程を経ない Cr 炭化物から置換わる CrN 形成挙動に関して

も別モデルを適用し，区別する必要がある．一方で，Fig. 6

に示すように，ガス窒化処理した Cr 含有低合金鋼の硬さ分

布測定結果に対し，母相や炭化物中への Cr の分配をモデル

化していない本計算モデルでも実用上十分精度のよい計算結

果を得られることから，上述の複雑な窒化挙動による影響は，

Cr 含有低合金鋼において小さいか，パラメータ KP の中で

補正されたものと考えられる．

4.4 過去の計算モデルとの比較

緒言に記述したように，窒素濃度分布計算を目的とした拡

散層計算モデルは多くの報告があり，代表的なモデルと窒素

濃度分布計算結果の比較を行って Cr 含有低合金鋼に対する

適用精度を検証した．比較に用いたモデルは上述した

Schacherl ら8)と Murakami ら10)のモデルである．なお，

Kammiga らのモデルは，Cr 含有低合金鋼である En19 鋼に

適用できないことが既に報告されており9)，本検討から除外

した．計算結果の解釈を複雑化しないように，4.2 項の結果

から過剰窒素の効果がみられなかった 823 K でガス窒化処

理した 31CrMoV9 鋼を計算対象に採用し，過剰窒素のモデ

ル化を不要とした．Schacherl らの CrN 析出モデルは，本計

算モデルと同様に式(10)の KCrN を定義し，[Cr][N]＞KCrN

([Cr]と[N]は母相に固溶する Cr と N を表す)を析出条件と

する平衡反応によるモデルである．一方，Murakami らのモ

デルは Aluminizing した純鉄をプラズマ窒化した際に析出す

る AlN の析出挙動を解析したモデルであるが，このモデル

を CrN の析出計算にも適用できるものとし，Cr 濃度(CCr)

と N 濃度(CN)の n 次反応で単位時間あたりに生成する CrN

体積率 v(t, x)を次式から計算できるものと仮定した．

&v(t, x)
&t

＝K[CN(t, x)･CCr(t, x)]n (18)

ここで，K は反応速度定数である．本供試材において析出

する CrN 量は数程度であるため，Murakami らのモデル

では考慮されている N の拡散流束に対する析出体積の影響

はないものとした．また，溶解度積は式( 8 )を用い，次数 n

＝1 とした．

これら 2 つの計算モデルと本計算モデルによる窒素濃度

分布計算結果を Fig. 9(a)(c)に比較して示す．なお，

Schacherl らのモデルでは KCrN を，Murakami らのモデル

では K を 36 ks における窒素濃度分布の測定結果から値を

フィッテングし，他の時間水準での計算に適用した．本計算

モデル( Fig. 9 ( a ) )と比較すると， Fig. 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. 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
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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(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．

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，773，813 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．

 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．

 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．

 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．

 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．

 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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