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Streszczenie i słowa kluczowe 

Azotowanie żelaza i stali od ponad stu lat stosowane jest do polepszania właściwości 

materiałów narażonych na ekstremalne warunki. Obecnie, w związku z ich wyjątkowymi 

właściwościami, poszukuje się zastosowania nanomateriałów z układu żelazo-azot  

w rekultywacji gleb, oczyszczaniu wód, katalizie i szeroko pojętej elektronice. 

Pierwszą część rozprawy stanowi wprowadzenie do tematyki dotyczącej układu  

Fe-N, w szczególności o ograniczonych wymiarach charakterystycznych, omówienie 

podstaw stosowanych metod badawczych i opisanie metod służących do określania 

rozmiarów charakterystycznych materiałów. 

W literaturze przedmiotu wskazano, że zmiana wymiarów charakterystycznych 

materiału azotowanego wpływa znacząco na warunki procesu mającego na celu otrzymanie 

konkretnej fazy krystalicznej. Mimo wieloletnich badań, informacje na temat różnic  

w mechanizmie azotowania pomiędzy materiałami litymi, a nanokrystalicznymi,  

nie są kompletne. 

W drugiej części rozprawy skupiono się na omówieniu metodyki badawczej.  

W prezentowanej rozprawie zastosowano metody in situ, takie jak proszkowa 

dyfraktometria rentgenowska i termograwimetria, uzupełnione obrazowaniem za pomocą 

mikroskopii elektronowej, mikroanalizą rentgenowską, dyfrakcją elektronową i metodami 

analizy składu chemicznego, do systematycznego badania procesów azotowania  

i odazotowania w materiałach o różnych wielkościach krystalitów, z zakresu przyjętego  

dla materiałów nanokrystalicznych, i różniących się rozkładem wielkości krystalitów. 

Skupiono się na analizie stanów uznawanych jako quasi-stacjonarne.  

Wyniki badań przedstawionych w rozprawie pozwoliły potwierdzić szereg 

wcześniejszych obserwacji dotyczących procesów azotowania i odazotowania 

nanokrystalicznego żelaza i jego azotków. Zastosowane podejście umożliwiło 

zaobserwowanie pominiętych dotychczas niuansów, które szczegółowo omówiono. 

Główną nowością prezentowanych badań jest zwrócenie uwagi i przedstawienie 

dowodów eksperymentalnych na istnienie zjawiska spójności granic fazowych podczas 

przemian w układzie Fe-N. Zjawisko to wiąże się z występowaniem naprężenia 

przystosowującego, które wpływa na energię Gibbsa układu. W związku z tym istnieją 

różnice w potencjale azotowym wymaganym do zajścia przemian w materiałach o różnych 

wielkościach krystalitów. W szczególności zjawisko to jest głównym powodem 

występowania histerezy pomiędzy procesami azotowania i odazotowania  

w nanokrystalicznym układzie żelazo-azot. 

Słowa kluczowe:  

Nanomateriały, azotki żelaza, przemiany fazowe, wielkość krystalitów, spójność granic 

fazowych  
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Wstęp 

Czym jest nanomateriał? 

Pojęcie to dotyczy materiałów o niewielkich charakterystycznych wymiarach,  

tj. składających się z nanocząstek, nanokrystalitów czy struktur rozdzielonych przez 

nanometryczne pory. W licznych opracowaniach dotyczących nanomateriałów przyjmuje 

się, że umowne granice rozmiarów obiektów wynoszącą 1-100 nm (np. [1]), przy czym  

np. definicja Komisji Europejskiej [2] włącza pod to pojęcie również materiały,  

które zawierają co najmniej 50% cząstek w tych wymiarach lub cząstek podłużnych  

i płaskich o co najmniej jednym wymiarze mniejszym niż 1 nm.  

Definicja ta związana jest z obserwowaniem anomalii w materiałach, w których choć 

jeden z wymiarów zbliżony jest do tej wartości. Zależnie od rozpatrywanej cechy materiału 

i jego rodzaju, granica ta przesuwa się. W związku ze zmniejszeniem charakterystycznych 

wymiarów materiałów obserwowane są m. in.: zmiana właściwości elektrycznych [3], 

mechanicznych [4, 5], magnetycznych [6-8], optycznych [9], rozszerzalności cieplnej [10] 

czy przesunięcie parametrów przemian fazowych w materiałach [11]. Znanym już  

od czasów starożytnych przykładem zmiany właściwości przy redukcji wymiarów materiału, 

jest przejście kolorystyczne pomiędzy dyspersjami cząstek metalicznych [12, 13]. 

Nanotechnologia to wciąż „młoda” dziedzina, w związku z czym „rozwiązanie” 

jednego problemu, szczególnie jeśli mowa o problemach wchodzących w zakres inżynierii 

chemicznej, często rodzi kilka innych. W przypadku tej rozprawy, zrozumienie pojęcia 

nanotechnologia okazuje się być kluczowe do umiejscowienia jej w oceanie nauki. 

W celu zaobserwowania różnic pomiędzy skalą makro i nano w przebiegach procesów 

pomiędzy ciałem stałym i płynem, skupiłem się na prostym układzie składającym się jedynie 

z żelaza i azotu w różnych proporcjach. Azotki żelaza to związki składające się z żelaza, 

będącego najpowszechniejszym pierwiastkiem na Ziemi (czwartym najpowszechniejszym 

w skorupie ziemskiej) [14], i azotu rozpuszczonego w przestrzeniach międzywęzłowych jego 

struktury krystalicznej. Pierwsze praktyczne zastosowania azotków żelaza uzyskanych  

w procesie azotowania zaproponowane zostały na przełomie XIX i XX w Stanach 

Zjednoczonych, a za prekursora tych badań uważa się Adolpha Machleta, który był autorem 

ok. 50 patentów [15-17]. W następnych latach w Niemczech badania mające na celu 

zrozumienie mechanizmu azotowania prowadził Adolf Fry [18-20]. W latach 20. i 30. XX w., 

między innymi w odpowiedzi na badania A. Frya i C. B. Sawyera [21], opublikowano liczne 

prace naukowe w tematyce azotowania i wykorzystania dyfrakcji rentgenowskiej  

do stworzenia diagramu fazowego układu Fe-N [22-27]. Już w tamtym czasie powstał 

kluczowy dla rozwoju procesów gazowego azotowania żelaza diagram fazowy, zwany  

od nazwiska autora diagramem Lehrera [28].  

Początkowo azotki żelaza stosowano głównie jako powierzchniową modyfikację 

elementów wykonanych z żelaza i stali. Ciągłe zainteresowanie tą grupą materiałów  
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ma związek ze znajdowaniem kolejnych zastosowań, m. in. w ochronie środowiska  

czy medycynie. W literaturze przedmiotu znaleźć można prace zestawiające parametry 

strukturalne, właściwości katalityczne, czy właściwości magnetyczne dla azotków żelaza  

o różnej strukturze i morfologii [29]. Jednym z ważnych punktów tych zestawień jest 

znaczna różnica właściwości struktur w skali makro i nano. Wskazuje to, że dotychczasowa 

wiedza na temat układu żelazo-azot nie może być wprost stosowana dla układów 

nanometrycznych [29-31]. Dowiedziono, że zarówno termodynamiczne, jak i kinetyczne 

parametry reakcji azotowania, znacząco różnią materiały nanokrystaliczne  

od grubokrystalicznych. Wiedza na temat nanometrycznych układów azot-żelazo wymaga 

usystematyzowania i uzupełnienia. Jednym z istotnych aspektów wymagających 

opracowania jest zależność parametrów termodynamicznych dla przemian fazowych w tym 

układzie od rozkładu wielkości krystalitów nanokrystalicznego żelaza lub azotków żelaza. 

Wykonanie badań dostarczających informacji na ten temat było celem niniejszej pracy. 

Azotowanie i podobne reakcje prowadzone na nanokrystalicznym żelazie były tematem 

licznych rozpraw doktorskich [32-39]. Część z tych badań dotyczyła zjawisk zachodzących 

podczas procesów azotowania żelaza i odazotowania azotków żelaza w warunkach 

izotermicznych, ale przy zmiennej atmosferze azotującej. Takie podejście pozwala  

na uzyskanie szerokiej gamy warunków, w których w temperaturach z zakresu 350-500°C 

możliwe jest kontrolowanie przemian fazowych α-Fe ↔ γ'-Fe4N ↔ ε-Fe3-2N [40-48].  

W mojej rozprawie zastosowałem podobne podejście do systematycznego 

przeanalizowania przemian fazowych zachodzących w badanych materiałach o różnych 

średnich charakterystycznych wymiarach z szerokiego spektrum kryjącego się  

pod pojęciem „nanomateriał”.   
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Spis symboli i pojęć 

W sekcji tej opisano w kolejności alfabetycznej rozwinięcia i tłumaczenia 

stosowanych w rozprawie skrótów, symboli, jednostek oraz definicji pojęć o znaczeniach 

odmiennych w różnych środowiskach naukowych. 

Aglomerat – zespół cząstek (i/lub agregatów) połączony słabymi siłami w taki sposób, 

że całkowita powierzchnia jest zbliżona do powierzchni sumarycznej komponentów [49]; 

Agregat – zespół cząstek (lub krystalitów) połączony mocnymi siłami lub stopiony w 

taki sposób, że całkowita powierzchnia jest znacząco mniejsza niż suma powierzchni 

komponentów [49];  

Å – angstrem – szw. Ångström – jednostka długości równa 10-10 m używana 

powszechnie do opisu rozmiarów atomów, odległości międzypłaszczyznowych w sieci 

krystalicznej itp.; mimo tego, że nie jest jednostką układu SI w rozprawie zastosowano ją  

ze względu na znacznie częstsze stosowanie w środowisku krystalograficznym; 

BSE – ang. backscattered electrons – określenie trybu pracy mikroskopu 

elektronowego, w którym zbierane są elektrony wstecznie rozproszone; 

CSD – ang. crystallite size distribution – rozkład wielkości krystalitów; 

Cząstka i nanocząstka – fragment materii w stanie stałym lub ciekłym o dowolnym 

kształcie, którego granice są możliwe do określenia; przedrostek „nano-” służy  

do rozróżnienia cząstek, których co najmniej jeden z wymiarów wynosi pomiędzy 1 nm  

i 100 nm (zakres umowny); 

d – odległość międzypłaszczyznowa w Å; 

EDS – ang. energy dispersive X-ray spectroscopy – spektroskopia z detekcją dyspersji 

energii promieniowania rentgenowskiego lub mikroanaliza rentgenowska; 

EBSD – ang. electron backscatter diffraction – dyfrakcja elektronów wstecznie 

rozproszonych; 

FWHM – ang. full width at half maximum – szerokość w połowie wysokości (refleksu 

dyfrakcyjnego); 

G – ang. Gibbs Energy – energia Gibbsa; 

Gramatura – wielkość opisująca masę materiału przypadającą na jednostkę 

powierzchni; 

HS+ – skrócona nazwa programu HighScore Plus używanego do analizy danych 

dyfrakcyjnych; 

IB – ang. integral breadth – szerokość całkowa refleksu obliczana jako szerokość 

prostokąta o polu równym polu powierzchni refleksu (intensywności) i wysokości równej 

wysokości refleksu w maksimum;  

ICP-AES – ang. inductively coupled plasma atomic emission spectroscopy 

– spektroskopia emisyjna ze wzbudzeniem plazmowym; 
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Intensywność refleksu dyfrakcyjnego – całkowite pole pod refleksem, inaczej całka  

z liczby zliczeń po kącie 2θ w zakresie występowania refleksu; 

Krystalit i nanokrystalit – ang. (nano-)crystallite – domena w materiale w stanie 

stałym charakteryzująca się homogenicznością struktury, czyli jednorodnym  

i periodycznym rozmieszczeniem atomów; w wyniku takiej budowy pojedynczy krystalit 

jednorodnie rozprasza promieniowanie rentgenowskie; przedrostek „nano-” służy  

do rozróżnienia krystalitów, których co najmniej jeden z wymiarów wynosi pomiędzy 1 nm 

i 100 nm (zakres umowny); w metalurgii i materiałoznawstwie „krystalit” często opisywany 

jest jako „ziarno” (ang. grain); materiały krystaliczne mogą składać się zarówno  

z aglomeratów, jak i agregatów krystalitów; 

LPA – ang. line profile analysis – analiza profilu linii – metoda wyodrębnienia danych 

dotyczących wielkości krystalitów i mikronaprężeń z funkcji matematycznej opisującej 

profil dyfrakcyjny [50]; 

λ – długość fali promieniowania w Å; 

Makronaprężenia – ang. stress – zjawisko powodujące regularne zmniejszenie  

lub zwiększenie parametru sieci danego materiału zachodzące na skutek działania czynnika 

zewnętrznego; na dyfraktogramie widoczne jest jako przesunięcie refleksu szczególnie 

wyraźnie widoczne przy wyższych wartościach kąta 2θ; w przypadku materiałów 

proszkowych wpływ tego zjawiska jest zazwyczaj pomijalny [51];  

Materiał grubokrystaliczny – materiał o strukturze składającej się z krystalitów 

większych niż granice przyjęte dla materiałów w skali nano, zazwyczaj większych niż 1 μm; 

MCS – ang. mean crystallite size – średnia wielkość krystalitów, w rozprawie 

podawana w wymiarze nanometrów jako objętościowo średnia grubość krystalitu 

mierzona w kierunku prostopadłym do danej płaszczyzny sieciowej;  

Mikronaprężenia – ang. (micro-)strain – inaczej odkształcenie sieci, którego 

powodem mogą być dyslokacje, potrójne węzły, spiekanie, błędy ułożenia, koherentne 

granice fazowe i inne; pojęcie to używane jest w rozprawie do opisu defektów sieci 

krystalicznej objawiających się nieregularnością parametrów sieci pomiędzy sąsiadującymi 

komórkami elementarnymi, na dyfraktogramie obserwowanymi jako poszerzenie 

refleksów proporcjonalne do tgθ; 

Mikrostruktura - struktura materii, która przejawia się rozdzieleniem materiału  

na fazy i występowaniem granic fazowych; 

Morfologia – gr. μορφή λόγος – obserwowana wielkość i kształt cząstek materiału,  

a także ich badanie; 

Obszar przejściowy procesu – etap procesu chemicznego, w którym układ ulega 

przemianie w czasie; przemiana ta może być spowodowana ograniczeniami szybkości 

reakcji lub szybkości transportu reagentów w masie reakcyjnej; 
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ONH – ang. oxygen-nitrogen-hydrogen – metoda analizy elementarnej zawartości 

tlenu, azotu i wodoru; 

pi – ciśnienie cząstkowe składnika i, wymiarem jest Pa; 

rN – potencjał azotowy definiowany jako:  

𝑟𝑁 =
𝑝𝑁𝐻3

𝑝𝐻2

3
2

, 

gdzie 𝑝𝑁𝐻3
 i 𝑝𝐻2

 to ciśnienia cząstkowe odpowiednio amoniaku i wodoru;  

wymiarem rN jest Pa-0,5 

Refleks, pik, linia dyfrakcyjna – pojęcia o zbliżonym znaczeniu opisujące zwiększony 

sygnał trafiający do detektora w pobliżu kąta spełniającego prawo Braggów podczas 

pomiaru dyfrakcyjnego, w którym dane zbierane są w postaci dwuwymiarowego 

dyfraktogramu obrazującego zależność liczby zliczeń od kąta ugięcia (dyfrakcji) 2θ;  

w rozprawie preferowane jest pojęcie „refleks”, które odnosi się do fizycznego zjawiska; 

pojęcie „pik” w kontekście dyfrakcyjnym w literaturze używane jest głównie  

przy matematycznej analizie kształtu; „linia dyfrakcyjna” jest pojęciem archaicznym; 

s – przesunięcie względem osi goniometru w kierunku prostopadłym  

do powierzchni próbki; 

SE – ang. secondary electrons – określenie trybu pracy mikroskopu elektronowego,  

w którym zbierane są elektrony odbite; 

SEM – ang. scanning electron microscopy – skaningowa mikroskopia elektronowa; 

SSA – ang. specific surface area – powierzchnia właściwa; 

Stan quasi-stacjonarny – stan w układzie metastabilnym utrzymywanym w pozornej 

równowadze, w którym w uzasadnionym przedziale czasu nie są obserwowane dalsze 

zmiany, a parametry takie jak temperatura i ciśnienia można uznać za stałe; 

Stopień zaazotowania, yN, mN/mFe – liczba określająca stosunek masy azotu do masy 

żelaza w procesie azotowania; 

Struktura – budowa wewnętrzna materii; w krystalografii sposób ułożenia atomów 

względem siebie; 

T – temperatura w °C lub K (zaznaczone w tekście); 

TEM – ang. transmission electron microscopy – transmisyjna mikroskopia 

elektronowa; 

TG – ang. thermogravimetry (lub TGA, ang. thermogravimetric analysis) 

– termograwimetria; 

TKD – ang. transmission Kikuchi diffraction – dyfrakcja transmisyjna Kikuchiego; 

Topografia – opis ukształtowania powierzchni materiału; 

UHP – ang. ultra-high purity – oznaczenie czystości gazów, w przypadku stosowanego 

amoniaku oznacza 99,998% obj.; 
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Wymiar charakterystyczny – wymiar materii, taki jak np. średnica krystalitu, promień 

cząstki czy grubość warstwy, który w omawianym kontekście stanowi o właściwościach 

materiału;  

xN – stężenie procentowe atomowe (molowe) azotu, wyrażane jako procentowy 

stosunek liczby atomów (moli) azotu do liczby moli wszystkich składników w układzie;  

XRPD – ang. X-ray powder diffraction – proszkowa dyfraktometria rentgenowska; 

XRD – ang. X-ray diffraction – dyfraktometria rentgenowska (ogólny termin); 

YN – stopień obsadzenia przez azot oktaedrycznych luk międzywęzłowych w sieci 

żelaza, wyrażany jako stosunek liczby luk obsadzonych do liczby wszystkich możliwych  

do obsadzenia luk.  
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Część literaturowa 

1. Azotki żelaza 

1.1. Właściwości i zastosowania nanokrystalicznych azotków żelaza 

Azotowanie żelaza i stali stosowane jest w technice od około stu lat w związku  

z wpływem powierzchniowej warstwy azotków żelaza na: właściwości elementów 

narażonych na ekstremalne warunki pracy [52-54] (odporność na zużycie [55], twardość  

i odporność na ścieranie [56], odporność na korozję [57, 58]). Innym praktycznym 

zastosowaniem azotków żelaza jest produkcja magnesów stałych [59-62], co ma związek  

z możliwością zmian właściwości magnetycznych tych azotków poprzez sterowanie 

zawartością azotu [63-65]. W literaturze spotkać można doniesienia o wyjątkowych 

właściwościach magnetycznych fazy α’’-Fe16N2, którą cechuje jedna z najwyższych 

magnetyzacji nasycenia spośród wszystkich znanych magnesów stałych [66, 67].  

W kontekście niniejszej pracy istotne jest, że wciąż prowadzone są badania właściwości 

magnetycznych azotków żelaza o ograniczonych wymiarach [29, 68], które wskazują  

na wysoki potencjał aplikacyjny nanokrystalicznych materiałów typu Fe-N. Przykładami 

testowanych rozwiązań są sensory i biomarkery do celów medycznych zawierające 

nanocząstki azotków żelaza [69, 70]. 

Spośród nieskomercjalizowanych zastosowań drobnokrystalicznych azotków żelaza 

wymienić można rekultywację gleb, oczyszczanie wody, katalizę oraz szeroko pojętą 

elektronikę. Jednym ze sposobów przeciwdziałania antropogenicznemu zanieczyszczeniu 

gleb, wód powierzchniowych i zbiorników wodnych jest zastosowanie 

drobnokrystalicznego żelaza, które w tym przypadku działa na dwa sposoby: immobilizuje 

jony metali ciężkich, oraz katalizuje rozkład związków organicznych do form prostszych  

i mniej szkodliwych [71-73]. W związku z wysoką gęstością i ferromagnetycznymi 

właściwościami żelaza, oddzielenie zużytego materiału od oczyszczanego medium  

jest relatywnie łatwe. Zastosowanie azotowanych nanocząstek żelaza polepsza stabilność  

i żywotność, przy jednoczesnym zachowaniu pożądanych właściwości [74, 75]. 

Wśród zastosowań katalitycznych wymienić można: rozkład amoniaku (α-Fe, γ’-Fe4N 

i ich mieszaniny) [76], uwodornienie CO2 (kompozyt węgiel+ε-Fe3-2N) [77], rozkład 

hydrazyny (ε-Fe3-2N) [78, 79] czy syntezę wyższych alkoholi (ζ-Fe2N, ε-Fe3N, γ’-Fe4N) [80]. 

W literaturze można spotkać też wiele prób zastosowania azotków żelaza w ogniwach 

paliwowych do prowadzenia reakcji redukcji tlenu (ang. oxygen reduction reaction, ORR), 

w szczególności w postaci kompozytu azotku żelaza z węglem, gdzie azotek występuje  

w postaci różnych faz z układu Fe-N-C, a węgiel w postaci amorficznej domieszkowanej 

azotem, grafenu lub nanometrycznych płatków [81-87]. Nanocząstki ε-Fe3N wykazały 

wysoką aktywność w reakcji rozszczepienia wody [88, 89]. 
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Ze względu na występowanie magnetorezystancji (w szczególności anizotropowej) 

możliwe jest zastosowanie azotków żelaza w spintronice, czyli m. in. w miernikach pola 

magnetycznego [90]. Kompozyty składające się z nanocząstek azotków żelaza  

(np. z grafenem i tlenkami żelaza) wykazały obiecujące właściwości w kontekście 

zastosowania w ekranowaniu pola elektromagnetycznego [91]. Badano również 

superkondensatory zawierające nanocząstki azotków żelaza [89]. 

1.2. Układ żelazo-azot 

Podstawy termodynamiczne opisywanych zjawisk zostaną omówione na podstawie 

obszernych opracowań tej tematyki [92-94]. Podstawowym pojęciem dotyczącym 

termodynamiki jest równowaga, czyli stan w którym układ jest w najbardziej stabilnym 

stanie i nie wykazuje dążenia do przemiany niezależnie od czasu (ad infinitum). Do opisu 

stabilności układu stosuje się pojęcie energii Gibbsa G, a gdy osiąga ona globalne minimum, 

tj. 𝑑𝐺 = 0,wówczas mówi się o stanie równowagi. W układach dwuskładnikowych,  

do których zaliczany jest układ żelazo-azot (Fe-N), energia Gibbsa danej fazy zależy  

od czynników takich jak: temperatura, ciśnienie czy stężenia faz. Jeśli w danym zakresie 

warunków nie istnieje stan o niższej energii Gibbsa, wówczas można mówić o zakresie 

trwałości, homogeniczności lub stabilności fazy (lub wielu faz). Kiedy w danych warunkach 

powyższy warunek jest spełniony tylko lokalnie, a globalnie istnieje stan, dla którego G 

przyjmuje niższą wartość, wówczas dla minimum lokalnego używane jest pojęcie stan 

metastabilny. Każdy układ, który nie znajduje się w globalnym minimum energetycznym, 

również układ w stanie metastabilnym, dążyć będzie do osiągnięcia stanu równowagi,  

czyli będzie dążył do przemiany fazowej. Dla niektórych znanych układów metastabilnych, 

jak np. diamentu w warunkach normalnych lub faz w układzie Fe-N, czas przemiany  

do stanu stabilnego może dążyć do nieskończoności. Czas w jakim równowaga zostanie 

osiągnięta jest zagadnieniem odrębnej dziedziny – kinetyki. Jeśli przemiana do stanu 

równowagowego nie zostanie zaobserwowana w uzasadnionym czasie, np. gdy czas życia 

elementu wykonanego z danego materiału jest znacznie krótszy niż czas przemiany, 

używane jest pojęcie stanu quasi-stacjonarnego.  

Układ Fe-N jest w całości metastabilny, jednak możliwe jest wyznaczenie  

quasi-równowagi faz w stosunku do ciśnienia cząstkowego azotu nad ciałem stałym,  

które ze względów praktycznych (azotowanie prowadzi się często w atmosferze amoniaku 

i wodoru) opisuje się tzw. potencjałem azotowym: 

𝑟𝑁 =
𝑝𝑁𝐻3

𝑝𝐻2

3
2

, 

którego wymiarem jest (Pa)-1/2. Często spotykany jest zapis w postaci logarytmu 

naturalnego potencjału azotowego [46] lub bezwymiarowego potencjału azotowego,  

gdzie wartość rN mnożona jest przez wartość ciśnienia w potędze 0,5 [95]. 
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W układzie składającym się jedynie z czystego żelaza, głównymi odmianami 

alotropowymi są: regularna przestrzennie centrowana faza α-Fe (ferryt), regularna ściennie 

centrowana faza γ-Fe (austenit) i heksagonalna zwarta faza ε-Fe. Jeśli w sieci żelaza zostanie 

rozpuszczony azot, wówczas mówi się o fazach: α-Fe(N) i γ-Fe(N), oraz ε-Fe(N). Ciśnienia,  

w których mogą istnieć fazy α-Fe(N), γ-Fe(N) oraz ε-Fe(N) są niższe niż w przypadku czystych 

faz α-Fe, γ-Fe oraz ε-Fe [94]. Ma to związek z obecnością azotu w sieci krystalicznej,  

który wywiera ciśnienie na sąsiadujące atomy żelaza. Ciśnienie to jest tym wyższe, im mniej 

niezapełnionych luk pozostaje w sieci krystalicznej. Dodatkowo azot może służyć jako donor 

elektronów, który promuje przemiany do faz gęściej upakowanych (γ i ε), podobnie  

jak w przypadku atomów węgla i dodatków stopowych.  

 

Rysunek 1. Diagram Lehrera (odtworzony na podstawie danych z [95]) 

Obszary występowania głównych faz krystalicznych w układzie Fe-N w zależności  

od wartości potencjału azotowego (alternatywnie aktywności składnika rozpuszczonego 

lub stężenia azotu) i temperatury zostały przedstawione na licznych diagramach fazowych. 

Najpopularniejszym z nich jest wspomniany wcześniej diagram Lehrera [28] (rysunek 1.). 

Diagram ten doczekał się wielu aktualizacji, rozszerzeń i poprawek [40, 47, 95-107].  

Z diagramów tych odczytać można, że podczas azotowania gazowego w ciśnieniu 

atmosferycznym w zakresie temperatur 350-500°C, czyli w warunkach rozpatrywanych  

w niniejszej rozprawie, spodziewane jest występowanie trzech faz krystalicznych [95].  

Przy małej wartości potencjału azotowego występuje faza α-Fe(N). Ze wzrostem potencjału 

azotowego zachodzi przemiana fazowa α-Fe(N) → γ’-Fe4N. Faza γ’-Fe4N uważana jest  

za fazę równowagową o wąskim zakresie homogeniczności [108]. Dalszy wzrost potencjału 

azotowego prowadzi do przemiany fazowej γ’-Fe4N → ε-Fe3-2N (niekiedy zwanej ε’ [109]). 

W pewnych warunkach, wykraczających poza rozpatrywany zakres, możliwe jest 

otrzymanie faz: FeNx (fazy wysokociśnieniowe, gdzie x = 6; 5; 4; 3; 2; 1,5; 0,66),  

spinelu Fe3N4 (istnienie przewidywane teoretycznie), γ’’’ i γ’’ (o stechiometrii zbliżonej  

do FeN), ζ-Fe2N (równowagowej, opisywanej w nowszej literaturze jako ε” [110]),  
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β-Fe7N3 (wysokociśnieniowej), α’-Fe8N i α”-Fe16N2 [68, 111-116]. W tabeli 1. zestawiono 

informacje dotyczące faz występujących w układzie Fe-N, otrzymywanych w relatywnie 

niskich ciśnieniach. W tabeli 2. zamieszczono dodatkowe dane dla istotnych w kontekście 

przedstawianej rozprawy faz: α, γ, γ’ i ε.  

Tabela 1. Zestawienie niskociśnieniowych faz krystalicznych występujących w układzie żelazo-azot 
i ich wybrane właściwości 

Faza 
krystaliczna 

Symbol i 
nazwy 

Stężenie azotu  
[% at.] 

Zakres 
trwałości 

Struktura 

Fe α-żelazo 

α-ferryt 

α-Fe(N) 

0-0,42 [102] <912°C 
[102] 

regularna przestrzennie 
centrowana typu 
wolframu [102] 

Fe γ-żelazo 

γ-austenit 

γ-Fe(N) 

0-10,3 [102] >592°C 
[102] 

regularna ściennie 
centrowana typu miedzi 

[117] 

Fe8N α’-martenzyt 0-2,7 (struktura 
regularna 

przestrzennie 
centrowana) 

2,7-9,5 (struktura 
tetragonalna 
przestrzennie 

centrowana) [47] 

0,4-12,0 [36, 38] 

<592°C 
(chłodzenie 
γ-Fe) [102] 

tetragonalna 
przestrzennie centrowana 

[117] 

Fe16N2 α”-azotek 
żelaza 

11,1 [118] <300°C 
[102] 

tetragonalna 
przestrzennie centrowana 

[118] 

Fe4N γ’-azotek 
żelaza 

19,3-20,0 [47] 

19,1-20,0 [101] 

18,8-20,6 [36, 38] 

<680°C 
[102] 

regularna ściennie 
centrowana typu 
perowskitu [95] 

Fe3-2N ε-azotek 
żelaza 

13,0-33,0 [100] 

15,0-33,0 [102] 

 heksagonalna zwarta [95] 

Fe2N ζ-azotek  
żelaza 

33,2-33,7 [47, 119] 

33,0-33,8 [36, 38] 

 rombowa typu α-PbO2 

[120] 

FeN γ”-azotek 
żelaza 

ok. 50,0 [68]  regularna ściennie 
centrowana typu ZnS [68] 

FeN γ’’’-azotek 
żelaza 

ok. 50,0 [68]  regularna ściennie 
centrowana typu NaCl 

[68] 
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Tabela 2. Zestawienie wybranych właściwości faz krystalicznych z układu Fe-N występujących w rozprawie; xN oznacza stężenie procentowe atomowe azotu 

w sieci; Tc oznacza temperaturę Curie; wielkością YN oznaczono stopień zapełnienia luk w sieci żelaza atomami azotu w fazie ε-Fe3-2N (przy zapisie ε-Fe2Nz,  

YN = 0,5 · z) 

Faza 
krystaliczna 

Parametry sieci [Å] Współczynnik liniowej rozszerzalności cieplnej [K-1]  

(α i α* obliczane w odmienny sposób) 

Objętość w warunkach 
standardowych przeliczona  
na jeden atom żelaza [Å3] 

α-Fe a0 = 2,8664 

a(xN) = a0 + 0,0079 · xN 

[121] (przeliczone z zależności  
od % wag. w oryginalnej pracy) 

α = −4,125·10−9 + 2,100 · 10-8 · T − 1,587 · 10-11 · T2 + 

+ 1,399·10-5 · exp(−1,131 T*) · (T*)0,066 

dla T<Tc, T* = (Tc-T)/Tc, Tc = 1043 K [122] 

11,77 

(2 atomy Fe w komórce) 

γ-Fe a(xN) = 3,573 + 0,008 · xN [123] α* = −1,133·10-5 + 2,9124·10-8 · T 

dla 1185 K < T < 1225 K [122] 

11,39 

(4 atomy Fe w komórce) 

γ’-Fe4N a0 = 3,7988 

a(xN) = a0 + 14,82·10-3 · (xN - 20) [108] 

α* = (7,62 ± 0,75) ·10-6 · T [108] 13,71 

(4 atomy Fe w komórce) 

ε-Fe3-2N a0 = 4,4709 

c0 = 4,2723 

a(YN) = a0 + 0,673 · YN 

c(YN) = c0 + 0,318 · YN 

dla 0,33<YN<0,47 [124] 

FeN0,333 α* = 1,2 · 10-5 · T 

FeN0,367 α* = 1,6 · 10-5 · T 

FeN0,407 α* = 1,8 · 10-5 · T 

FeN0,443 α* = 1,6 ∙ 10-5 ∙ T [125] 

(Uśrednione dla obu parametrów) 

13,90 (Fe3N) 

14,61 (Fe2N) 

(2 atomy Fe w komórce) 
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1.3. Otrzymywanie azotków żelaza 

Azotki żelaza praktycznie nie występują w naturze. Jednym z nielicznych przykładów 

takiej anomalii były badania skał wulkanicznych, w których wykryto i potwierdzono 

obecność fazy ε-azotku żelaza [126]. 

Przemysłowe azotowanie służące wytworzeniu twardej i odpornej warstwy na dużych 

elementach stalowych, takich jak części silników czy broni, prowadzi się za pomocą kilku 

najważniejszych metod. Pierwszą z nich jest azotowanie gazowe [17]. Proces azotowania 

gazowego prowadzi się w temperaturze około 500°C przy przepływie amoniaku i wodoru  

w odpowiednich proporcjach (lub rzadziej związków takich jak hydrazyna [127]).  

Jednym z ważniejszych rozwinięć tej metody, które opracował Carl Floe, jest podzielenie 

procesu na dwa etapy prowadzone w różnych temperaturach i przy różnych potencjałach 

azotowych [128]. Takie rozwiązanie pozwala polepszyć jakość otrzymanej warstwy 

azotkowej. Rozwijana jest również technologia polegająca na znacznym ograniczeniu  

lub całkowitym zatrzymaniu przepływu w piecu, mająca na celu ograniczenie zużycia 

amoniaku [129]. Głównymi etapami azotowania gazowego z użyciem amoniaku są [33]: 

1) dyfuzja amoniaku przez warstwę płynu otaczającego materiał azotowany, 

2) dyfuzja amoniaku przez ciało stałe do azotowanego krystalitu, 

3) dysocjatywna adsorpcja amoniaku na powierzchni krystalitu z wytworzeniem 

atomowego azotu i wodoru, 

4) powierzchniowa dyfuzja produktów rozkładu amoniaku, 

5) rekombinacja atomowych form do cząsteczkowego azotu i wodoru, 

6) desorpcja gazowych produktów rozkładu amoniaku, 

7) dyfuzja atomowego azotu wewnątrz sieci żelaza lub azotku 

8) reakcja atomowego azotu z żelazem lub azotkiem i utworzenie roztworu stałego  

lub azotku, 

9) dyfuzja stałych produktów reakcji w ciele stałym; 

Nieco odmiennym podejściem jest zanurzanie elementów azotowanych w proszkach 

lub stopionych solach, najczęściej cyjankach [128], cyjanianach [130, 131]  

i cyjanamidach [132]. Spotykane jest również azotowanie w solach takich jak azotan potasu 

[133]. W wyniku podgrzewania, sole ulegają rozkładowi i uwalniany jest azot, który przed 

rekombinacją w cząsteczkę, może wniknąć w strukturę metalu. Ostatnią z kluczowych 

metod jest azotowanie jonowe (również nazywane plazmowym lub wspomaganym 

plazmą). W metodzie tej za pomocą zjonizowanego gazu bombarduje się powierzchnię 

elementu azotowanego, co powoduje jednoczesne doprowadzenie azotu i ogrzanie 

powierzchni materiału [128, 134]. Często opisywane w literaturze są również metody 

implantacji jonowej (opcjonalnie wspomaganej plazmowo) i azotowania gazowego 
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wspomaganego laserem [135]. Różne rodzaje aparatury i procesów zebrano w obszernym 

rozdziale jednej z najbardziej aktualnych publikacji w tematyce [136]. 

W związku z odkryciem interesujących właściwości magnetycznych azotków żelaza, 

prowadzone są badania otrzymywania cienkich warstw tych materiałów [29, 68]. Spośród 

spotykanych metod wytwarzania takich warstw wymienić można: osadzanie wspomagane 

pulsacyjnym laserem (ang. pulsed laser deposition, PLD), napylanie magnetronowe  

(ang. magnetron sputtering, również reaktywne), epitaksję z wiązki molekularnej  

(ang. molecular beam epitaxy, MBE), osadzanie chemiczne z fazy gazowej (ang. chemical 

vapor deposition, CVD) i elektrochemiczną konwersję żelaza do azotku. 

W kontekście przedstawianej pracy najistotniejsze są metody otrzymywania azotków 

żelaza w postaci proszków, szczególnie o strukturze nanokrystalicznej. Wiele przykładów 

wytwarzania materiałów tego typu, również w postaci układów domieszkowanych, 

trójskładnikowych i kompozytów, zostało omówionych w obszernym artykule 

przeglądowym autorstwa S. Bhattacharyya [29]. W celu otrzymania dwuskładnikowych, 

proszkowych azotków żelaza stosowano metody takie jak: przesycanie α-Fe w młynie 

kulowym [137, 138]; elektroerozja w gazowym i ciekłym amoniaku [139]; mielenie  

w ciekłym azocie [140]; reakcja w fazie gazowej chlorku żelaza(II) i amoniaku [141]; 

strącanie z użyciem trietyloaminy, acetonu i chlorku żelaza (III) [79]; strącanie nanocząstek 

żelaza z układów FeCl3+NaBH4, FeOOH+H2, Fe(CO)5+oleiloamina lub kwas oleinowy, 

Fe(acac)3+H2 i następnie azotowanie gazowe [29]; bezpośrednie azotowanie gazowe 

nanocząstek tlenku żelaza otrzymanych z reakcji kwasu szczawiowego lub cytrynowego  

z azotanem żelaza [29]; azotowanie gazowe z użyciem skoncentrowanego światła 

słonecznego [142]. Modelowe układy drobnokrystaliczne były również przygotowywane  

z użyciem mechanicznej obróbki ściernej powierzchni (ang. surface mechanical attrition 

treatment, SMAT) [143], zwanej również śrutowaniem ultradźwiękowym (ang. ultrasonic 

shot peening, USSP) [144] lub ultradźwiękową nanokrystalizacją powierzchni  

(ang. ultrasonic nano-crystal surface modification, UNSM) [145], litych płytek stalowych  

i żelaznych. 

Zainteresowanie gazowym azotowaniem nanocząstek żelaza i nanokrystalicznych 

proszków zrodziło się już pod koniec zeszłego wieku [146, 147]. Proces ten przebiega 

podobnie do azotowania gabarytowych elementów, jednak wiąże się z pewnymi 

odstępstwami w stosunku do typowych materiałów grubokrystalicznych, które zostaną 

omówione w następnej sekcji. 
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1.4. Grubokrystaliczne a nanokrystaliczne azotki żelaza 

1.4.1. Wpływ wielkości krystalitów na szybkość procesów azotowania i 

desorpcji azotu cząsteczkowego z powierzchni 

Proces azotowania żelaza składa się z wielu etapów (opisane w części 1.3). Na każdym 

z tych etapów inne czynniki mogą wpływać na przebieg procesu azotowania  

oraz występujące w jego czasie przemiany fazowe. Na podstawie badań stwierdzono,  

że etapami limitującymi szybkość procesu azotowania gazowego w materiałach 

grubokrystalicznych są rozkład amoniaku na powierzchni materiału azotowanego  

i rekombinacja azotu do postaci cząsteczkowej [148, 149]. W przypadku materiałów 

nanokrystalicznych jako etap limitujący uznano dysocjatywną adsorpcję amoniaku  

na powierzchni materiału azotowanego [150].  

Ustalono, że dla materiałów nanokrystalicznych modele: kurczącego się  

rdzenia [151], pękającego rdzenia [152] i wzrostu epitaksjalnego [153] nie mają 

zastosowania [150]. Badając proces azotowania prowadzony na przegrzewanym 

katalizatorze żelazowym, opracowano model kinetyczny dla nanokrystalicznego żelaza  

o różnych wartościach MCS [154, 155], w którym uwzględniono liczbę wolnych miejsc 

adsorpcyjnych na powierzchni żelaza, która jest proporcjonalna do rozmiaru krystalitów. 

Zaobserwowano także, że proces azotowania zachodzi z największą szybkością  

na najmniejszych krystalitach. Inne badania wskazywały, że szybkość reakcji azotowania,  

w temperaturach z zakresu 350-475°C, zależy od zmiany składu atmosfery reakcyjnej 

spowodowanej wpływem reakcji rozkładu amoniaku i rekombinacji do cząsteczkowego 

azotu i wodoru [156]. Dowiedziono, że zjawisko to zachodzi z większą szybkością  

na materiałach o mniejszej wartości MCS [157-160].  

Systematyczne badania wpływu rozdrobnienia dla materiałów o różnych wielkościach 

mikro- i nanocząstek (20 nm do 1 μm, traktowanych jako jednorodne krystalicznie), 

przeprowadzili Nishimaki i in. [146]. Z badań tych wynika, że w materiałach 

drobnokrystalicznych nie jest obserwowane zwiększenie zawartości azotu w fazie stałej, 

natomiast ewidentne jest zwiększenie wpływu rekombinacji azotu cząsteczkowego i jego 

desorpcji. Takie zjawisko powoduje obniżenie lokalnego potencjału azotowego. Obniżenie 

tego potencjału wpływa w sposób istotny na dalsze etapy procesu azotowania żelaza.  

Badania szybkości reakcji azotowania żelaza w zależności od wartości MCS materiału 

azotowanego wskazują, że istnieje zależność pomiędzy rozkładem wielkości krystalitów,  

a zmianą szybkości reakcji w trakcie procesu azotowania [156, 157, 159, 161, 162]. 

Powyżej przedstawiono, że reakcje zachodzące na powierzchni azotowanego 

materiału mają istotny wpływ na proces azotowania. Rozważano zatem inne składniki 

mające wpływ na te procesy. Wykazano, że wzrost stężenia potasu na powierzchni żelaza 

zwiększa szybkość rozkładu amoniaku, co prowadzi do zmniejszenia potencjału azotowego 
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w przestrzeni reakcyjnej. Natomiast obecność siarki na powierzchni żelaza ogranicza proces 

dysocjacji amoniaku, negatywnie wpływając na proces azotowania żelaza [163].  

1.4.2. Wpływ wielkości krystalitów na dyfuzję w ciele stałym 

Dyfuzja, czyli samowolne przemieszczanie składnika z obszaru o większym stężeniu 

do obszaru o mniejszym stężeniu, jest jednym z kluczowych zjawisk dla reakcji gaz-ciało 

stałe. W kontekście procesu azotowania żelaza dyskutowana jest głównie dyfuzja azotu  

w metalu, która w przypadku materiałów grubokrystalicznych, znacznie ogranicza szybkość 

tego procesu. Dyfuzja azotu w żelazie przebiega według mechanizmu międzywęzłowego. 

Szeroki opis jakościowy i ilościowy tego zjawiska można znaleźć w pracach grupy  

prof. E. J. Mittemeijera [41, 164, 165]. Zachodzenie zjawiska dyfuzji sprawia, że stężenie 

azotu zmniejsza się wraz z głębokością azotowanego materiału. Przemiany fazowe 

zachodzące w tym układzie mogą występować dopiero po przekroczeniu pewnego stężenia 

azotu w materiale. Obserwowane jest zatem powstawanie warstwy powierzchniowej, 

która może składać się z różnych faz azotkowych i tzw. warstwy dyfuzyjnej, będącej fazą  

α-Fe z rozpuszczonym w sieci azotem. Szybkość dyfuzji w poszczególnych fazach 

krystalicznych tworzących kolejne warstwy jest odmienna ze względu na różnice w stężeniu 

pierwiastka międzywęzłowego, a także gęstości i wielkości luk możliwych do obsadzenia. 

W badaniach materiałów nanokrystalicznych zakładano, że wpływ dyfuzji może być 

pominięty, a w objętości nanokrystalitów nie występuje gradient stężenia pierwiastka 

międzywęzłowego [150]. Jednym z kluczowych punktów modelu w obszarze adsorpcyjnym 

jest to, że podczas przemiany fazowej nanokrystality reagują natychmiastowo w całej 

objętości, gdy krytyczne stężenie azotu w sieci żelaza lub azotku zostanie  

przekroczone [150, 155, 166]. Na tej podstawie wykazano, że jedną z przyczyn 

obserwowanych anomalii w układzie nanokrystalicznym Fe-N może być zwiększenie 

szybkości dyfuzji w materiale ze względu na większy współczynnik dyfuzji wzdłuż granic 

krystalitów [143]. Innym istotnym założeniem przyjętym w powyższych badaniach było,  

że krystality żelaza nie ulegają rozpadowi, ani nie zachodzi dyfuzja żelaza, np. spiekanie, 

pomiędzy nimi [167]. 

1.4.3. Wpływ wielkości krystalitów na termodynamikę procesu 

azotowania 

Powyżej przedstawione badania wykazały, że jednym z czynników wpływających  

na proces azotowania żelaza jest stopień rozdrobnienia materiału. Rozpatrywanie różnic 

termodynamicznych wynikających z wymiarów charakterystycznych materiałów  

w przemianach fazowych w układzie żelazo-azot warto rozpocząć od najprostszego 

przypadku, czyli czystej fazy żelaza. W literaturze spotkać można doniesienia wiążące 

parametry termodynamiczne przemian pomiędzy fazami krystalicznymi z wielkością 
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krystalitów [168, 169]. Dla materiałów grubokrystalicznych różnica energii Gibbsa  

w przemianie α → γ w temperaturze pokojowej i pod ciśnieniem atmosferycznym jest 

dodatnia, zatem przemiana ta nie zachodzi. W układach o ograniczonych wymiarach 

charakterystycznych możliwe jest jednak, że faza γ-Fe jest stabilna w temperaturze 

pokojowej. W przypadku materiałów w skali nano niezbędne jest uwzględnienie 

niepomijalnego dla małych krystalitów wpływu granicy fazowej, czyli powierzchni 

krystalitów. Różnica energii Gibbsa wynikająca z obecności rozwiniętej powierzchni 

krystalitów, przy zmianie objętości w fazie α-Fe przewyższa tę samą różnicę dla fazy γ-Fe. 

Wynika z tego, że przy pewnej objętości krystalitu, całkowita energia Gibbsa przemiany  

α → γ może być ujemna w temperaturze pokojowej, a zatem ta przemiana fazowa  

jest możliwa. 

Badania nanokrystalicznych układów składających się z żelaza i azotu wykazały 

istnienie anomalii zachowania tych układów, w stosunku do przewidywań opartych  

na dotychczasowej wiedzy dotyczącej ich grubokrystalicznych odpowiedników.  

Jedną z ważnych różnic jest to, że znane zakresy homogeniczności i przemian fazowych 

ujęte w diagramie Lehrera nie mają przełożenia na układy o tak ograniczonych  

wymiarach [46, 170, 171]. Oznacza to, że do zainicjowania przemian fazowych pomiędzy  

α-Fe, γ’-Fe4N i ε-Fe3-2N konieczne jest osiągnięcie innych parametrów termodynamicznych 

procesu azotowania [43]. Dowiedziono, że podczas procesów azotowania i odazotowania 

potencjał chemiczny wymagany do zajścia przemian fazowych w układzie Fe-N zależy  

od średniej wielkości krystalitów (MCS) materiału azotowanego [44, 45, 146, 158, 159]. 

Zaobserwowano, że w układzie charakteryzującym się pewnym rozkładem wielkości 

krystalitów, podczas zwiększania stężenia amoniaku w atmosferze reakcyjnej przemiana  

w największych krystalitach żelaza zachodzi przy najniższych wartościach potencjału 

azotowego, a następnie po dalszym zwiększeniu tego potencjału reagują krystality 

mniejsze. Zwrócono uwagę, że podczas procesu odazotowania przemiana z fazy ε może 

prowadzić do otrzymania fazy γ’ lub bezpośrednio fazy α, co zależy od początkowego 

stopnia nasycenia fazy ε [172]. W przypadku nanomateriałów fazy krystaliczne o wyższej 

zawartości azotu mogą być otrzymane w temperaturach niższych niż niezbędne  

do zastosowania podczas azotowania materiałów grubokrystalicznych [143, 170, 173, 174]. 

W tym kontekście zaproponowano, że wielkość krystalitów musi być rozważona jako 

kolejny stopień swobody. Biorąc pod uwagę rozszerzoną regułę faz Gibbsa, rozkład 

wielkości krystalitów w materiałach umożliwia istnienie układów trójfazowych w pewnym 

zakresie potencjału azotowego [31, 100, 171, 175, 176]. Sugerowano również,  

że w specyficznych warunkach możliwa jest obserwacja śladowych ilości fazy α’’-Fe16N2, 

współistniejącej z fazami α, γ’ i ε w układzie czterofazowym [177]. 

Jedną z przyczyn różnic w zachowaniu materiałów, w zależności od wymiarów 

charakterystycznych, może być ustalanie się stanu (quasi-)stacjonarnego pomiędzy 

zjawiskiem dyfuzji azotu zaadsorbowanego na powierzchni w postaci atomowej  
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do objętości materiału azotowanego, a zjawiskami rekombinacji i desorpcji azotu 

cząsteczkowego [146]. Wpływ zjawiska rekombinacji i desorpcji jest obserwowalny  

w procesach azotowania materiałów grubokrystalicznych prowadzonych w temperaturach 

powyżej około 450°C [41]. Przy redukcji wymiarów charakterystycznych materiału 

azotowanego, zjawisko to zachodzi z większą szybkością [146, 158]. Efektem zwiększenia 

szybkości rekombinacji i desorpcji azotu jest obniżenie lokalnego potencjału azotowego,  

co prowadzi do niższego stopnia zaazotowania materiałów o mniejszych cząstkach  

i bardziej rozwiniętej powierzchni.  

Rozpatrzono wpływ energii powierzchniowej na całkowity bilans energetyczny 

układu [175]. Energia powierzchniowa w przypadku nanomateriałów może odgrywać 

znaczącą rolę w związku ze zwiększeniem stosunku powierzchni do objętości. W tym 

kontekście rozważono model przemiany α → γ’ oparty o równowagę pomiędzy zmianami 

energii Gibbsa podczas przemiany α → γ (przemiany pośredniej), wynikającą z obecności 

azotu rozpuszczonego w objętości krystalitu, azotu zaadsorbowanego na powierzchni 

krystalitu fazy α oraz wynikającą ze zmiany energii powierzchniowej [166]. 

Analizowano także istnienie równowagi w układzie nanometrycznym jako wyniku 

oddziaływania objętości i powierzchni krystalitów z fazą gazową [178]. Zaproponowany 

model oparto na teorii segregacji Langmuira i McLeana. W pracy tej zwrócono uwagę,  

że rzeczywiste krystality nie są doskonale gładkimi sferami, co jest częstym uproszczeniem 

w wielu innych modelach. Dodatkowo istnienie wpływu fasetowania, czyli ekspozycji 

różnych płaszczyzn krystalograficznych o odmiennych interakcjach z fazą gazową, jest nie 

tylko możliwe, ale najprawdopodobniej nieuniknione [92]. 

Kolejnym z proponowanych wyjaśnień zjawisk zachodzących w nanokrystalicznym 

układzie Fe-N, jest efekt Gibbsa-Thomsona [44-46, 94, 170]. Efekt ten dotyczy wpływu 

energii powierzchniowej γ, która powoduje działanie większego ciśnienia na cząstki (ciekłe 

lub stałe) znajdujące się w matrycy w postaci innej fazy, w których możliwe jest 

wyznaczenie promienia krzywizny powierzchni r. W szczególności zjawisko to stosowane 

jest do sferycznych cząstek o promieniu mniejszym niż kilkadziesiąt nanometrów. 

Zwiększenie ciśnienia, odwrotnie proporcjonalne do promienia krzywizny powierzchni,  

w cząstce powoduje zwiększenie energii Gibbsa: 

∆𝐺𝛾 =
2∙𝛾∙𝑉𝑚

𝑟
, 

gdzie Vm to objętość molowa fazy rozpuszczonej. Wynikiem istnienia efektu  

Gibbsa-Thomsona jest większa, w porównaniu z cząstkami dla których granice fazowe mają 

pomijalne krzywizny, rozpuszczalność substancji w matrycy niewielkich cząstek.  

W nanokrystalicznym układzie Fe-N spodziewane jest, że dla małych krystalitów podczas 

azotowania gazowego, w wyniku istnienia efektu Gibbsa-Thomsona, energia Gibbsa 

przemiany fazowej do faz zawierających więcej azotu w strukturze będzie większa, a zatem 

konieczne będzie zastosowanie wyższego potencjału azotowego do skompensowania  
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tej różnicy. Szeroki opis matematyczny tego zjawiska, również w rozszerzonej formie, 

zawarto w pracach Fischera i współpracowników [179]. 

Zjawisko Gibbsa-Thomsona stanowi również bazę do tłumaczenia zmiany 

temperatury, w której zachodzą przejścia fazowe [180] oraz różnic w stężeniach składników 

układów wielofazowych podczas przemian fazowych [181, 182].  

Wielokrotnie potwierdzano, że przebiegi procesów azotowania (przy wzrastającym 

potencjale azotowym) i odazotowania (przy spadku tego potencjału) materiałów 

nanokrystalicznych wykazują histerezę [31]. Na podstawie eksperymentów prowadzonych 

ex situ i in situ dowiedziono, że w zakresie temperatur od 350°C do 550°C do otrzymania 

tych samych faz krystalicznych wymagane są różne wartości potencjału azotowego  

w zależności od tego, czy proces rozpoczyna się od potencjału niższego (azotowanie),  

czy wyższego (odazotowanie) [31, 36, 38, 43, 167, 175, 183-186].  

Należy zauważyć, że wyjaśnienie występowania zjawiska histerezy w podobnych 

układach metal-wodór opierane jest w literaturze o istnienie spójnej granicy fazowej 

podczas wzrostu zarodka krystalizacji, co powoduje występowanie naprężenia 

przystosowującego [187]. Spójność granicy fazowej jest determinowana  

przez podobieństwo sieci krystalicznych i kwantyfikowana za pomocą wartości 

niedopasowania (ang. misfit), która obliczana jest na podstawie różnicy objętości 

przypadających na atom metalu w fazach pierwotnej i wtórnej. Im mniejsze 

niedopasowanie sieci, tym mniejsze naprężenie przystosowujące powstaje na takiej samej 

powierzchni granic fazowych. Teoria ta ma zastosowanie podczas zwiększania i obniżania 

stężenia składnika międzywęzłowego (dalej „odsycania”) w ciele stałym prowadzącego  

do przemian fazowych pomiędzy dowolnymi fazami A i B o zawartościach składnika 

międzywęzłowego xA i xB, gdzie xA < xB (rysunek 2.). W przypadku układu o wysokim 

niedopasowaniu, gdy spójna granica fazowa nie występuje poza bardzo wczesnymi etapami 

wzrostu zarodka, ulega on przemianie fazowej w obu kierunkach przy pewnym potencjale 

chemicznym, r1. Podczas nasycania układu o mniejszym niedopasowaniu, gdy spójna 

granica fazowa może istnieć pomiędzy fazą macierzystą i zarodkiem o znacznych 

rozmiarach, naprężenie przystosowujące staje się istotnym czynnikiem, który w zależności 

od rodzaju materiału determinuje rozmiar zarodka, przy którym jednorodność zostaje 

utracona. Czynnik ten powoduje istnienie bariery termodynamicznej, poniżej której  

w układzie nie może zajść przemiana, a sam układ jest w stanie metastabilnym. Różnica 

stężenia składnika międzywęzłowego, x1 – xA, podczas wzrostu potencjału chemicznego 

poniżej r2, wynika jedynie z przesycania fazy o niższym stężeniu. Przekroczenie bariery 

wynikającej z istnienia naprężenia przystosowującego wymaga doprowadzenia atmosfery 

o wyższym potencjale chemicznym, r2. Dopiero wtedy układ spontanicznie ulega 

przemianie do fazy B, w której stężenie składnika międzywęzłowego wynosi xB. 
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Rysunek 2. Schematyczne przedstawienie zmian przebiegu zwiększania i obniżania stężenia 
składnika międzywęzłowego w układzie zdolnym do utrzymania spójnych granic fazowych podczas 

wzrostu zarodka (na podstawie [187]) 

Podczas obniżania stężenia składnika międzywęzłowego w fazie B, istnienie 

naprężenia przystosowującego powoduje konieczność ponownego przekroczenia  

tej bariery w odwrotnym kierunku. Z tego powodu podczas niewielkiego obniżenia 

potencjału chemicznego pomiędzy r2 i r1 następuje jedynie obniżanie stężenia składnika 

międzywęzłowego w fazie B do wartości x2. Dopiero po obniżeniu potencjału chemicznego 

do wartości r1 układ ulega spontanicznej przemianie do fazy A. Należy zauważyć, że każda 

przemiana fazowa A → B związana jest z powstawaniem zarodka fazy B spójnego z siecią 

fazy A, a wielkość obszarów metastabilności, pomiędzy r1 i r2, jest niezależna od dalszego 

przebiegu przemiany. Teoria ta w podstawowej formie pozwala zatem wyjaśnić istnienie 

zjawiska histerezy w pewnych materiałach, ale nie dotyczy zmiany zakresu parametrów,  

w którym ta histereza występuje w pojedynczym materiale w zależności od jego wymiarów 

charakterystycznych, tak jak to ma miejsce w układach Fe-N o różnej wielkości krystalitów. 

Próba rozwikłania tego zagadnienia zostanie przedstawiona w dalszych częściach rozprawy.  
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2. Podstawy metod badawczych 

2.1. Dyfraktometria rentgenowska 

Teoria dyfrakcji rentgenowskiej, w związku z istnieniem wielu artykułów naukowych 

i podręczników o tej tematyce [188-196], zostanie w rozprawie ograniczona  

do niezbędnego minimum. 

Podstawą zjawiska dyfrakcji rentgenowskiej jest elastyczne rozpraszanie 

promieniowania rentgenowskiego zachodzące na elektronach (cząstkach posiadających 

ładunek). W wyniku oscylacji elektronów spowodowanej działaniem promieniowania, 

emitowane jest promieniowanie elektromagnetyczne. Promieniowanie wtórne (odbite), 

rozchodzące się we wszystkich kierunkach, ma częstotliwość równą promieniowaniu 

pierwotnemu (wiązki padającej). W materiałach badanych występuje wiele punktów 

zachodzenia rozpraszania (elektronów w atomach składających się na sieć krystaliczną),  

co powoduje, że wygenerowane fale elektromagnetyczne interferują ze sobą. Kiedy 

rozproszone promieniowanie jest zgodne w fazie, zachodzi interferencja konstruktywna, 

powodująca zwielokrotnienie amplitudy promieniowania. Warunek zachodzenia 

całkowitego wzmocnienia promieniowania na sieci krystalicznej opisuje prawo  

Braggów [197]: 

𝑛 · 𝜆 = 2 · 𝑑 · 𝑠𝑖𝑛𝜃, 

w którym: n – rząd ugięcia (mowa jest o całkowitej wielokrotności długości fali), λ – długość 

fali promieniowania, d – odległość międzypłaszczyznowa, θ – połowa kąta dyfrakcji 

(rysunek 3.). 

 

Rysunek 3. Geometryczna ilustracja prawa Braggów, suma długości czerwonych linii musi  
się równać całkowitej wielokrotności długości fali promieniowania, aby obserwowane było 

całkowite wzmocnienie  

Dokładniejszy opis kinematycznego i dynamicznego opisu zjawiska dyfrakcji, 

rozpraszania promieniowania na elektronach, atomach i sieciach krystalicznych, równań 

Lauego, prawa Braggów i konstrukcji sfery Ewalda można znaleźć w literaturze  

(np. rozdział 7. w [190]). 
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W dyfraktometrze w wyniku ruchu ramion goniometru zmieniany jest kąt 2θ  

(w przypadku geometrii Bragg-Brentano symetrycznie względem płaszczyzny próbki). 

Podczas tego ruchu mierzona jest intensywność promieniowania odbitego. Przy 

szczególnych wartościach kąta 2θ, dla których spełnione jest prawo Braggów dla sieci 

krystalicznej materiału badanego, obserwowane są refleksy dyfrakcyjne. W przypadku 

dyfrakcji proszkowej, materiał badany usypywany jest w taki sposób, aby orientacja sieci 

krystalicznej cząstek materiału była przypadkowa. Możliwe jest dzięki temu 

zaobserwowanie refleksów (w przypadku detektorów jednowymiarowych) lub prążków 

(dla detektorów dwuwymiarowych) pochodzących od wszystkich płaszczyzn 

krystalograficznych, dla których odległość międzypłaszczyznowa (i związany z nią kąt 

Braggów) mieści się w badanym zakresie. Jako fundamentalne dla dyfrakcji proszkowej 

uważa się prace Debye’a, Scherrera, Hulla, Hannawalta, Rinna i Frevela napisane  

w latach 1916-1938.  

Ważnym etapem w rozwoju zastosowań dyfrakcji było wprowadzenie metod 

pełnozakresowego dopasowania profilu dyfrakcyjnego i wnioskowania na tej podstawie  

o parametrach strukturalnych badanego materiału. Przykładami takich metod są LPA [50], 

WPPM (ang. whole powder pattern modeling, pełnozakresowe modelowanie profilu 

proszkowego) [198] czy udokładnienie struktury oparte o metodę Rietvelda [199-201].  

W rozprawie najszerzej wykorzystywana była ostania z nich. Warto zaznaczyć, że metodę 

tę początkowo rozwijano do rozwiązywania dyfraktogramów neutronowych, jednak  

z powodzeniem można stosować ją do dyfrakcji promieni rentgenowskich. W metodzie 

Rietvelda wstępnie przyjęte parametry strukturalne (np. na podstawie kart zebranych  

w bazach danych takich jak International Centre for Diffraction Data – Powder Diffraction 

File, FIZ Karlsruhe – Inorganic Crystal Structure Database, czy Cambridge Structural Databse 

lub modelowania ab initio) oraz parametry związane z geometrią pomiaru i kształtem 

refleksów, udokładnia się z użyciem metody najmniejszych kwadratów w taki sposób,  

aby obliczony profil dyfrakcyjny odpowiadał możliwie blisko profilowi eksperymentalnemu. 

Co ważne, metoda ta pozwala na rozwiązywanie profilu zawierającego wiele faz. W trakcie 

analizy danych dyfrakcyjnych prezentowanych w pracy z użyciem oprogramowania HS+ 

(gdzie metoda Rietvelda zaimplementowana jest na podstawie prac Wilesa i Younga [202] 

oraz Hilla i Howarda [203]) parametrami wykorzystywanymi w udokładnieniu były: 

1) Czynnik skali (ang. Scale factor) – determinuje względną intensywność refleksów 

pomiędzy poszczególnymi fazami; 

2) Przesunięcie próbki względem osi goniometru (ang. Specimen displacement) – opisuje 

przesunięcie refleksów w związku ze zmianą wysokości próbki w trakcie procesu  

(lub w wyniku niepoprawnego usypania) – objawia się przesunięciem refleksów 

dyfrakcyjnych szczególnie widocznym przy niskich kątach 2θ; nie występuje przy 

zastosowaniu wiązki równoległej; 
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3) Czynniki U, V i W – opisują poszerzenie refleksu, przy czym powiązane są z szerokością 

w połowie wysokości refleksu (FWHM) przy danym kącie 2θ (Hk) równaniem Cagliotiego 

(podanym nie wprost w [204]): 

𝐻𝑘 = (𝑈 · 𝑡𝑔2𝜃 + 𝑉 · 𝑡𝑔𝜃 + 𝑊)1/2; 

4) Parametry kształtu refleksu (ang. peak shape parameters) – przy zastosowaniu funkcji 

pseudo-Voigt (tj. sumy funkcji Gaussa i Lorentza) do opisania kształtu refleksu 

wykorzystuje się stosunek pomiędzy składową gaussowską i lorentziańską; kolejne 

parametry opisują stosunek niezależny od kąta 2θ, zależny liniowo i zależny  

od kwadratu 2θ; 

5) Parametry tła (ang. background) – opisują przebieg linii tła; wykorzystywano odcięcie 

liniowe (ang. flat background) i wielomianowe (ang. polynomial); 

6) Przesunięcie zerowe (ang. zero shift) – opisuje poprawkę przesunięcia liniowego kąta 

2θ wynikającego z potencjalnych błędów kalibracji. 

2.2. Mikroskopia elektronowa 

Zespół metod opartych o obrazowanie materiałów za pomocą wiązki elektronów 

nazywa się ogólnie mikroskopią elektronową (rozdział na podstawie [205, 206]  

oraz wykładów S. Zaeferrera). Wiązka wysokoenergetycznych elektronów może 

oddziaływać z materią na wiele sposobów, wzbudzając emisję: 

1) Elektronów wtórnych (SE); 

2) Elektronów wstecznie rozproszonych (BSE); 

3) Elektronów elastycznie rozproszonych (ang. Elastically scattered electrons); 

4) Elektronów nieelastycznie rozproszonych (ang. Inelastically scattered electrons); 

5) Elektronów Augera (ang. Auger electrons); 

6) Charakterystycznego promieniowania rentgenowskiego (ang. Characteristic X-ray); 

7) Promieniowania hamowania (niem. Bremsstrahlung); 

8) Światła widzialnego (ang. Visible light). 

Możliwe jest także, że wiązka całkowicie przejdzie przez materiał badany (transmisja) 

lub spowoduje wytworzenie pary elektron-dziura. W rozprawie wykorzystano zachodzenie 

części tych oddziaływań w metodach skaningowej mikroskopii elektronowej (SEM), 

spektroskopii z detekcją dyspersji energii promieniowania rentgenowskiego (EDS), dyfrakcji 

elektronów wstecznie rozproszonych (EBSD) i transmisyjnej mikroskopii elektronowej 

(TEM). Każda z tych metod wymaga utrzymania próżni (zwykle pomiędzy próżnią wysoką  

i ultra wysoką) w aparacie ze względu na szereg niepożądanych zjawisk takich  

jak wzbudzenie promieniowania jarzeniowego w łuku elektrycznym. 
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2.3. Skaningowa mikroskopia elektronowa, mikroanaliza i dyfrakcja 

elektronów wstecznie rozproszonych 

 W SEM wykorzystuje się zwykle wiązkę elektronów o energii 1-30 keV. W wyniku 

działania wiązki na materiał możliwe jest wywołanie szeregu zjawisk opisanych powyżej, 

jednak w kontekście SEM interesujące są jedynie te elektrony i fotony, które są w stanie 

opuścić materiał badany po stronie wiązki padającej. 

Elektrony wtórne (SE) wzbudzane są podczas niesprężystych zderzeń elektronów 

pierwotnych (wiązki) ze słabo związanymi elektronami walencyjnymi (dla związków 

jonowych lub kowalencyjnych) i elektronami z pasma przewodnictwa (dla metalicznych). 

SE charakteryzują się niską energią kinetyczną (zwykle ok. 1000 razy mniejszą niż energia 

elektronów pierwotnych) i niską głębokością wnikania (zwykle kilka nanometrów). 

Mikroskopii elektronowej (skaningowej) w trybie SE używa się głównie do szczegółowego 

obrazowania morfologii materiałów, ze względu na możliwość uzyskania wysokich 

rozdzielczości. SE są wrażliwe na oddziaływanie z polem elektrycznym i magnetycznym,  

co powoduje zniekształcenie obrazu przy obecności zewnętrznych pól i przy ładowaniu 

powierzchni nieprzewodzącej próbki. Wyróżnia się dwa dodatkowe typy SE – powstające 

podczas powrotu elektronów wstecznie rozproszonych (BSE) i powstające podczas 

uderzenia BSE w obiektyw mikroskopu lub elementy komory. 

 Elektrony wstecznie rozproszone to elektrony pochodzące z wiązki pierwotnej, 

które w wyniku wzbudzenia rozpraszania (często wielokrotnego) wewnątrz badanego 

materiału są zawracane i emitowane na zewnątrz materiału po tej samej stronie, z której 

pada wiązka pierwotna. Pochodzą typowo z większej głębokości, sięgającej pojedynczych 

mikrometrów. Mimo niższej możliwej do osiągnięcia rozdzielczości, ten rodzaj elektronów 

wykorzystywany jest w mikroskopii skaningowej do uzyskiwania informacji o składzie 

materiału, topografii, gramaturze i krystalografii. W badaniu cząstek złożonych  

z pierwiastków o znacznej masie atomowej detekcja BSE jest w szczególności użyteczna,  

ze względu na wysoki kontrast pomiędzy obrazem cząstek i osnowy, w której  

są rozproszone. 

 Jeśli wysokoenergetyczny elektron z wiązki pierwotnej wybije elektron  

z wewnętrznej powłoki atomu badanego materiału, korzystna energetycznie luka zostaje 

zapełniona przez elektron z powłoki wyższej. Różnica energii pomiędzy stanami elektronu 

zapełniającego tę lukę emitowana jest w postaci promieniowania rentgenowskiego. 

Energia tego promieniowania jest charakterystyczna dla przejścia elektronu pomiędzy 

konkretnymi powłokami dla danego pierwiastka. Powoduje to, że każdy pierwiastek 

posiada swój energetyczny „odcisk palca”, czyli występowanie intensywnych maksimów 

przy określonych wartościach energii na widmie EDS. Sprzężenie skaningowej mikroskopii 

elektronowej z detekcją promieniowania rentgenowskiego pozwala na określenie składu 
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pierwiastkowego materiału badanego, zarówno w całym badanym obszarze,  

jak i w wybranych punktach (mapowanie). 

 W związku z dualizmem korpuskularno-falowym, wiązka elektronów może być 

charakteryzowana przez długość fali. Kiedy w elektronowym mikroskopie skaningowym 

elektrony wiązki oświetlają pochyloną powierzchnię próbki (typowo 70°) powodują 

powstanie rozpraszania. Część powstałych w ten sposób BSE spełnia warunki konieczne  

do zajścia dyfrakcji (prawo Braggów). Dzięki temu możliwe jest obserwowanie 

charakterystycznych stożków dyfrakcyjnych, których dwuwymiarowy obraz opisywany jest 

jako linie Kikuchiego. Zależności pomiędzy liniami na tym obrazie, zwanym obrazem EBSD, 

pozwalają na scharakteryzowanie struktur materiałów, na których to zjawisko zaszło.  

EBSD jest metodą z natury ilościową. Dzięki EBSD możliwe jest np. stworzenie mapy figur 

biegunowych inwersyjnych (ang. inverse pole figure, IPF, wzajemne relacje pomiędzy 

orientacją domen krystalicznych) czy mapy mikrostruktury (faz, granic fazowych). 

Graniczna rozdzielczość metody EBSD sięga ok. 50 nm. Podobną, jednak bardziej 

wymagającą, metodą o rozdzielczości sięgającej pojedynczych nanometrów jest 

transmisyjna dyfrakcja Kikuchiego (TKD). W metodzie tej zamiast BSE wykorzystuje się 

elektrony przechodzące przez próbkę (transmisja).  

2.4. Transmisyjna mikroskopia elektronowa 

Kiedy materiał badany jest wystarczająco cienki (poniżej ok. 200 nm), a wiązka 

elektronów posiada wystarczająco wysoką energię (zwykle kilkaset keV), część elektronów 

przechodzi przez badany materiał. Zjawisko to, w swojej naturze prostsze  

niż te wykorzystywane w SEM, jest podstawą metod TEM i skaningowa TEM (ang. scanning 

transmission electron microscopy, STEM). Metody te pozwalają na uzyskanie wyższych 

rozdzielczości niż w przypadku SEM. W przypadku wysokorozdzielczej TEM można 

obrazować nawet pojedyncze atomy i analizować ich sieci. Podczas obrazowania TEM 

możliwe jest, podobnie jak przy SEM, przeprowadzanie mikroanalizy rentgenowskiej. 

Elektrony przechodzące przez materiał są również podstawą metody selektywnej dyfrakcji 

elektronów (ang. selective area electron diffraction, SAED). 

2.5. Termograwimetria 

TG to metoda, w której mierzona jest masa i zmiana masy materiału badanego,  

przy czym przebieg temperaturowy jest zaprogramowany. Wynik takiego badania może być 

prezentowany np. jako funkcja zmiany masy od czasu lub temperatury. Często wynik 

pomiaru TG przedstawiany jest jako pierwsza pochodna zmiany masy po czasie dm/dt. 

Dodatkowo metoda ta przewiduje możliwość kontrolowanych zmian atmosfery reakcyjnej 

podczas pomiaru. Pierwsze badania z użyciem aparatów o działaniu podobnym  

do współczesnych, opartych na mikrowadze i piecu elektrycznym umożliwiającym 

kontrolowanie atmosfery, sięgają lat 60-tych XX w. W kontekście wyników prezentowanych 
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w pracy zasadne było przedstawianie danych termograwimetrycznych w postaci stopnia 

zaazotowania, czyli stosunku masy azotu do masy żelaza w materiale badanym, mN/mFe. 

Wartość tę oblicza się na podstawie stosunku przyrostu masy Δm podczas procesu 

azotowania i masy materiału badanego zmierzonej przed badaniem m0, pomniejszonej  

o masę tlenu mred usuwanego z materiału podczas jego wstępnej redukcji do formy 

metalicznej i masę zanieczyszczeń mz: 

𝑦𝑁 =
𝑚𝑁

𝑚𝐹𝑒
=

∆𝑚

𝑚0−𝑚𝑟𝑒𝑑−𝑚𝑧
.  

Szersze informacje o metodzie, budowie aparatów, typowych zastosowaniach  

i problemach można znaleźć w literaturze [207-209]. 
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3. Metody wyznaczania wielkości krystalitów, cząstek i porów 

Metody wyznaczania rozmiarów charakterystycznych w materiałach cieszą się 

zainteresowaniem w związku ze wspomnianymi wcześniej różnicami ich właściwości 

związanymi z ich morfologią i mikrostrukturą. Wprawdzie w kontekście przedstawianej 

rozprawy najistotniejszym parametrem jest wielkość krystalitów, to w podrozdziale tym 

wspomniane zostaną metody oznaczania również wielkości cząstek i porów, dzięki którym 

nie wprost można określić lub oszacować wielkość krystalitów. Ze względu na sposób 

prowadzenia analiz, metody pomiaru można podzielić na trzy grupy: 

1) całościowe – w których mierzy się wiele obiektów jednocześnie, a wynik jest wartością 

średnią (np. dyfraktometria rentgenowska, dynamiczne rozpraszanie światła, 

niskokątowe rozpraszanie promieniowania rentgenowskiego); 

2) oparte o separację – w których obiekty rozdzielane są na podstawie masy/gęstości,  

a wynik opisuje stężenie poszczególnych klas w całości materiału badanego z możliwym 

przypisaniem rozmiaru do poszczególnych klas na podstawie przeliczeń lub metod 

pomocniczych (np. sedymentacja podczas wirowania w cieczy, rozdział przepływu  

z użyciem dodatkowych pól); 

3) zliczeniowe – w których obiekty na obrazie opisuje się pojedynczo, a następnie 

wyznacza statystykę zliczeń (np. skaningowa i transmisyjna mikroskopia elektronowa, 

mikroskopia sił atomowych). 

3.1. Dyfraktometria rentgenowska 

Główną metodą analityczną używaną do opisywania wielkości krystalitów jest XRD. 

Wprawdzie termin „krystalit” został opisany we wcześniejszych częściach rozprawy, jednak 

aby szerzej zrozumieć jego znaczenie w kontekście dyfraktometrii, warto odnieść się  

do historii. Autorem pierwszych doniesień na temat zmienności profilu dyfrakcyjnego  

w zależności od wielkości domen krystalicznych jest Paul Scherrer, który wówczas używał 

terminu „cząstka koloidalna” (niem. das Kolloidteilchen) [210]. P. Scherrer udowodnił 

wówczas, że nawet tak małe obiekty mogą mieć periodyczną strukturę. Następnie około 

roku 1939 został po raz pierwszy użyty termin „cząstka krystaliczna” (ang. crystalline 

particle) [211]. Terminem używanym w połowie XX w. były „małe kryształy”(ang. small 

crystals) [212]. W Polskiej fachowej literaturze w tym czasie do opisu niewielkich cząstek  

o „budowie prawidłowej celkowej zarodzi” stosowano określenie „koloidalna”[213]. 

Pierwsze użycie słowa „krystalit” (ang. crystallite) w kontekście domeny jednorodnie 

rozpraszającej promieniowanie rentgenowskie w literaturze datuje się na rok 1954 [214].  

Już w pierwszych latach stosowania metod dyfraktometrii rentgenowskiej 

zauważono, że dyfraktogram nie składa się jedynie z nieskończenie wąskich linii 

dyfrakcyjnych, na co wskazywałoby prawo Braggów, ale z charakterystycznych pików 

przypominających dzwonowe funkcje rozkładu prawdopodobieństwa. Zauważono też,  
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że w materiałach zawierających małe cząstki poszerzenia refleksów dyfrakcyjnych są 

bardziej wyraźne. Wynika to z faktu, że całkowite interferencyjne wygaszenie fali 

promieniowania rentgenowskiego dla nieskończenie wielkich domen krystalicznych  

(w rozumieniu dyfrakcyjnym oznacza to zwykle więcej niż kilka mikrometrów) zachodzi 

wtedy, gdy równanie Braggów nie jest spełnione [215], np. gdy: 

0,5𝜆 = 2 · 𝑑 · 𝑠𝑖𝑛𝜃1 lub 1,1𝜆 = 2 · 𝑑 · 𝑠𝑖𝑛𝜃2. 

W pierwszym z przytoczonych przypadków (θ1) wygaszenie zachodzi pomiędzy każdą 

kolejną parą płaszczyzn. W drugim przypadku (θ2, rysunek 4.) całkowite wygaszenie 

promieniowania wynika z interferencji fal rozproszonych co każde 6 płaszczyzn  

– tj. pomiędzy 0. i 5., 1. i 6. itd. Możliwe jest jednak wyobrażenie (skrajnego) przypadku, 

gdy krystalit jest mniejszy niż 6 odległości międzypłaszczyznowych. Wówczas wygaszenie 

przy kącie θ2 nie zachodzi, a na dyfraktogramie obserwowana jest pewna intensywność 

(niższa niż przy kącie spełniającym równanie Braggów).  

 

Rysunek 4. Przykład warunków zachodzenia całkowitego interferencyjnego wygaszenia fali na sieci 
krystalicznej 

W przypadku dyfraktometrii proszkowej, gdzie jednocześnie analizuje się wielką 

liczbę krystalitów, poszerzenie odpowiada średniej wielkości krystalitów (MCS, przy czym 

średnia ta jest średnią po masie). Poszerzenie to opisywane jest w literaturze na wiele 

sposobów, przy czym najpopularniejsze z nich to FWHM, szerokość całkowa (IB) i wariancja 

(Tournariego i Wilsona) [188]. Ze względów praktycznych, związanych z szerokością 

spektralną promieniowania, granica oznaczalności wielkości krystalitów wynosi  

z zastosowaniem typowych źródeł promieniowania (np. lamp z anodą Cu lub Co)  

ok. 100-200 nm i maleje wraz z kątem dyfrakcji [193]. Wartość ta może być dodatkowo 

obniżona przez niedoskonałości aparaturowe. Wprowadzenie metod analizy harmonicznej 

(fourierowskiej) pozwoliło zauważyć, że wraz ze zmniejszeniem średniej wielkości 

krystalitów nie tylko szerokość, ale również kształt refleksu ulega zmianie. Na podstawie 

powyższego wyróżnia się dwa rodzaje obliczeń wielkości krystalitów na podstawie typowej 

dyfraktometrii, tj. metodę Scherrera [210] i metodę Warrena-Averbacha [191, 216]. 

Częstym założeniem jest, w niektórych przypadkach dalekim od rzeczywistości, że krystality 

dla wszystkich faz we wszystkich materiałach mają kształt sferyczny. Wówczas poszerzenie 
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refleksu wynikające z wielkości krystalitu jest izotropowe. Jest jednak możliwe wyznaczenie 

wielkości materiałów o różnych kształtach [217]. Warto zaznaczyć, że dla rzeczywistych 

materiałów, poza średnią wielkością krystalitów, opisuje się również rozkład wielkości. 

Typowo używa się kliku typów dystrybucji [198]: logarytmiczno-normalnej [218-222], 

gamma lub dystrybucji wynikającej ze zjawiska wzrostu ziaren. 

3.1.1. Metoda Scherrera 

Równanie Scherrera opublikowane w 1918 roku [210] (w monografii Królewskiego 

Towarzystwa Naukowego w Getyndze obok prac m. in. P. Debyea czy W. Voigta) oryginalnie 

zapisano jako: 

ℎ = 2√
𝑙𝑛2

𝜋
·

𝜆

𝛬
·

1

𝑐𝑜𝑠𝜗/2
 

gdzie: h – szerokość połówkowa, 2√
𝑙𝑛2

𝜋
≈ 0,94 – wyrażenie będące tzw. stałą Scherrera 

przeliczającą wymiar pozornej wielkości sfery (objętościowo średniej wielkości 

prostopadłej do kierunku płaszczyzn sieciowych [212]) na wymiar krawędzi sześcianu o tej 

samej objętości, λ – długość fali, 𝛬 – długość krawędzi krystalitu o kształcie sześcianu,  

𝜗 – kąt dyfrakcji (równy 2θ). Obecnie równanie to częściej spotyka się w postaci: 

𝑑 =
𝐾 · 𝜆

𝐵 · 𝑐𝑜𝑠𝜃
 

gdzie: d – wielkość krystalitu, K – stała przeliczenia rozmiaru krystalitu o danym kształcie  

z pozornej wielkości sfery, B – poszerzenie refleksu wynikające z wpływu wielkości 

krystalitów. Zastosowanie metody Scherrera, a w szczególności tzw. stałej Scherrera (K) 

zostało przez lata rozwinięte i odniesione do układów o różnorakich pokrojach  

cząstek [194]. 

3.1.2. Metody pochodne do metody Scherrera 

Metoda Scherrera stała się punktem wyjścia wielu metod wyznaczania średniej 

wielkości i rozkładu wielkości krystalitów. Główną różnicą pomiędzy poszczególnymi 

metodami jest podejście do tzw. poprawki aparaturowej, czyli odjęcia poszerzenia 

wynikającego z wcześniej wspomnianych: szerokości spektralnej promieniowania  

i niedoskonałości aparaturowych. O aktualności metody Scherrera i jej modyfikacji dowodzi 

ogrom publikacji wykorzystujących je do wyznaczenia wielkości krystalitów i niegasnące 

zainteresowanie porównywaniem i ulepszaniem poszczególnych metod [223]. 

3.1.2.1. Metody uproszczone 

Najprostszym sposobem na poprawienie wyniku otrzymanego z równania Scherrera 

jest wykonanie pomiaru materiału o znanej wielkości krystalitów wynoszącej kilka 
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mikrometrów (nieskończenie wielkich w kontekście XRD), a następnie odjęcie szerokości 

połówkowej tak zmierzonego standardu poszerzenia aparaturowego od szerokości 

połówkowej materiału, którego MCS należy wyznaczyć. Niekiedy w tym samym celu stosuje 

się pierwiastek z różnicy kwadratów obu wyników FWHM, czy innych miar poszerzenia. 

Takie podejście jest jednak obarczone znacznym błędem. 

3.1.2.2. Metoda LPA 

W metodzie LPA [50] wykorzystuje się dekonwolucję kształtu refleksu, wykorzystując 

empiryczne funkcje wielomianowe oparte o IB i stosunek FWHM/IB. Poszerzenie 

aparaturowe jest odejmowane od poszczególnych składowych w taki sposób, że różnicę 

kwadratów gaussowskiej części refleksu od materiału mierzonego i standardu 

pierwiastkuje się, a części lorentziańskie odejmuje w prosty sposób. Następnie tak 

wyznaczone poszerzenia poddaje się konwolucji i tak otrzymaną wartość IB podstawia się 

do równania Scherrera. Metoda ta pozwala również na oddzielenie poszerzenia 

wynikającego z wpływu mikronaprężeń. 

3.1.2.3. Zaawansowane metody odjęcia poprawki aparaturowej 

W literaturze spotykane są bardziej rozwinięte metody odjęcia poprawki 

aparaturowej wykorzystujące rozwiązanie funkcji eksperymentalnej (obserwowanej dla 

badanego materiału) jako splotu funkcji interferencyjnej i funkcji wynikającej z wpływu 

aparatury. Najbardziej popularną z nich jest metoda Stokesa [224], w której wykorzystuje 

się rozwinięcie w szereg Fouriera do opisania kształtu refleksu. Następnie przez dzielenie 

wyrazów szeregów dla materiału badanego i wzorca otrzymuje się nowy szereg, który 

pozwala na odtworzenie funkcji rzeczywistej. Umożliwia to opisanie poszerzenia 

wydzielonego w ten sposób profilu jednym z powyższych sposobów (preferowane IB),  

a następnie podstawienie tej wartości do równania Scherrera. W analogiczny sposób 

wykorzystywane są metody wykorzystujące numeryczne odjęcia poszczególnych punktów 

pomiarowych dla materiału badanego i wzorca, a następnie odtworzenie profilu 

rzeczywistego [225].  

3.1.2.4. Metoda Williamsona-Halla 

W metodzie Williamsona-Halla [226] (szeroko opisana w [188]) wykorzystuje się 

pomiar poszerzenia wielu refleksów jednej fazy. Za pomocą regresji wyznacza linię łączącą 

poszerzenia refleksów przypadających na dane wartości kąta 2θ (z odjętą już wcześniej 

poprawką aparaturową). W zależności od podejścia wyróżnia się wykresy  

Williamsona-Halla funkcji liniowej, kwadratowej i uśrednione (Langforda [227]).  

W pierwszym z nich zakłada się całkowicie lorentziański kształt refleksów zarówno  

dla poszerzenia pochodzącego od wpływu wielkości krystalitów, wpływu mikronaprężeń  

i ich sumy. W drugim całkowicie gaussowski kształt. W trzecim podejściu poszerzeniu 
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pochodzącemu od mikronaprężeń przypisuje się kształt gaussowski, a poszerzeniu  

od wielkości krystalitów kształt lorentziański, gdy funkcja Voigta jest sumarycznym 

kształtem profilu refleksu. Niezależnie od podejścia wykres Williamsona-Halla umożliwia 

odczytanie zastępczego poszerzenia, a na tej podstawie wartości średniej wielkości 

krystalitów (z punktu przecięcia z osią Y) i mikronaprężeń (z nachylenia linii).  

3.1.2.5. Metoda Rietvelda i równanie Cagliotiego 

W podejściu wykorzystującym udokładnienie struktury metodą Rietvelda 

wykorzystuje się poszerzenie obliczone na podstawie wielu refleksów, przy czym w trakcie 

dopasowania szerokość refleksu jest opisana trzema parametrami U, V i W, które związane 

są ze sobą poprzez równanie Cagliotiego (opisane w rozdziale 2.1.). W podejściu tym 

poprawkę aparaturową wprowadza się poprzez ustalenie parametrów U, V i W wzorca,  

a następnie odejmowanie tych parametrów od analogicznych wyznaczonych dla materiału 

badanego. Zależnie od podejścia możliwe jest wyznaczenie wartości MCS, mikronaprężeń 

lub obu jednocześnie. Związane z tym są zależności pomiędzy parametrami U, V, W 

materiału badanego i wzorca. Zastępcze poszerzenie (FWHM) wyznaczone w ten sposób 

podstawiane jest do równania Scherrera. Największą zaletą tego podejścia jest możliwość 

dekonwolucji profilu dyfrakcyjnego materiału zawierającego wiele faz krystalicznych  

w oparciu o fizycznie uzasadnione parametry, a co za tym idzie ustalenie poszerzenia  

na podstawie większej liczby poprawnie opisanych refleksów. Podobna metodyka 

wykorzystująca pełnozakresowe dopasowanie profilu dyfrakcyjnego stosowana jest  

np. w metodzie pełnozakresowego modelowania profilu proszkowego (WPPM). 

3.1.2.6. Wyznaczanie rozkładu wielkości krystalitów na podstawie 

równania Scherrera 

Wraz z rozwojem badań poszerzenia i kształtu refleksu dyfrakcyjnego zauważono,  

że w niektórych przypadkach poszerzenie przy podstawie refleksu jest większe niż w jego 

górnej części i że może być to związane z rozkładem wielkości krystalitów w badanym 

materiale [194]. W związku z tym założono, że możliwe jest wykorzystanie nie tylko 

szerokości połówkowej refleksu, ale również wartości poszerzenia na innych wysokościach. 

Przykładem takiego podejścia do określenia rozkładu wielkości krystalitów jest tzw. metoda 

Pielaszka [228], w której dodatkowo wyznacza się szerokość w 1/5 i 4/5 wysokości refleksu. 

Wartości te przelicza się na podstawie nieskomplikowanych równań na średni rozmiar 

ziaren (tutaj równoznacznie z MCS) oraz rozproszenie, które można wykorzystać jako 

parametr jednego z przyjętych rodzajów rozkładów wielkości (typowo rozkładu 

logarytmiczno-normalnego). 
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3.1.3. Metoda Warrena-Averbacha 

Wraz z rozwojem zainteresowania danymi możliwymi do zgromadzenia na podstawie 

kształtu refleksu dyfrakcyjnego rozwijały się również zastosowania fourierowskich metod 

opisu funkcji za pomocą szeregu sinusoid i cosinusoid (tzw. analizy harmonicznej). 

Najpopularniejszą z nich stała się metoda Warrena-Averbacha [216, 229] (szerokie opisy  

m. in. w rozdziale autorstwa T. Ungara w [191] oraz w [188]). Metoda ta z założenia służy 

głównie do wyznaczania naprężeń w materiałach i w tym też kierunku była  

rozwijana [230-232], jednak precyzyjny opis kształtu pozwala na określenie zarówno 

średniej wielkości krystalitów, jak i rozkładu tej wielkości (CSD). Do zastosowania tej 

metody konieczny jest profil refleksu zawierający minimalny udział szumów. Następnie 

odejmowana jest poprawka aparaturowa (metodą Stokesa lub numerycznymi).  

W oryginalnym podejściu stosowano jedynie część rzeczywistą (consinus) szeregu Fouriera. 

W późniejszym czasie rozpatrywano również asymetrię refleksu dodając rozwinięcie  

w szereg sinusów (część urojona). Otrzymane wyrazy szeregów wiąże się z odległościami 

międzypłaszczyznowymi, a następnie postępuje według jednej z dwóch dróg. W celu 

obliczenia średniej wielkości krystalitów, na podstawie krzywej wiążącej współczynniki 

wyrazów szeregu z d wyznacza się linię największego spadku, a następnie przecięcie tej linii 

z osią wielkości (typowo w Å). W celu wyznaczenia rozkładu wielkości krystalitów, wyznacza 

się drugą pochodną funkcji wartości współczynników wyrazów szeregu od odległości 

międzypłaszczyznowej. Otrzymany w ten sposób CSD należy traktować jako rozkład  

po ilości krystalitów o danych średnicach, przy czym w kontekście pozostałych metod 

dyfrakcyjnych bardziej jednoznaczne jest przekształcenie tej zależności w taki sposób,  

aby było to prawdopodobieństwo wystąpienia krystalitu o danej objętości względem całej 

objętości próbki. 

3.2. Mikroskopia i dyfrakcja elektronowa 

Przy określaniu wielkości obiektów mniejszych niż zdolność rozdzielcza gołego oka, 

po mikroskop (i podobne urządzenia) sięga się już od XVII w. Zdolność rozdzielcza typowego 

mikroskopu optycznego sięga jedynie ok. 200 nm (z zastosowaniem złożonych układów 

optycznych do 100 nm [233]), co wystarcza do opisu wielkości dużych cząstek 

krystalicznych. Rozróżnienie i opis pojedynczych krystalitów w cząstkach polikrystalicznych 

umożliwia np. mikroskopia polaryzacyjna, stanowiąca po dziś dzień użyteczne narzędzie  

w metalurgii. W przypadku badania nanomateriałów, nawet zaawansowane mikroskopy 

optyczne mają niewielką użyteczność. 

W nanotechnologii, w związku ze znacznie większą zdolnością rozdzielczą, 

wykorzystywane są mikroskopy elektronowe. Mikroskopia elektronowa jest  

w szczególności użyteczna do opisu materiałów złożonych z dobrze rozproszonych, 

regularnych co do wielkości i kształtu monokrystalicznych cząstek zbudowanych z ciężkich 

pierwiastków [49]. W szczególności wysokorozdzielcza metoda TEM pozwala  
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na rozróżnienie domen krystalicznych w cząstkach, co umożliwia określenie wielkości  

i kształtu nie tylko cząstek, aglomeratów lub agregatów, ale także krystalitów. Typowy 

pomiar sprowadza się do zmierzenia średnicy, lub lepiej pola, wielu niestykających się  

ze sobą cząstek lub krystalitów i analizy statystycznej. Obecnie rozwijane są metody analizy 

obrazów ułatwiające automatyzację tego procesu. Głównym ograniczeniem metod 

mikroskopii elektronowej jest zwykle niewielki obszar analizy, co powoduje uzyskanie 

gorszej statystyki, niż w przypadku metod dyfrakcyjnych. Wysoki koszt, obłożenie  

i wymagająca obsługa mikroskopów transmisyjnych wprowadza kolejne utrudnienia w 

uzyskaniu satysfakcjonujących wyników. Dodatkowo, mimo istnienia wytycznych  

co do standardowych procedur pomiaru wymiarów charakterystycznych materiałów z 

użyciem mikroskopii elektronowej (np. [234], ISO 29301:2010, ISO 9276,  

ISO 13322-1:2004), aparaty i pomiary najczęściej nie są walidowane. 

Podobnie stosowane, jednak z większym naciskiem na badanie wielkości krystalitów, 

mogą być metody dyfrakcyjne, takie jak EBSD i TKD. W tym przypadku z obrazu możliwe 

jest wydzielenie poszczególnych krystalitów, określenie ich wielkości i opisanie statystyki 

rozkładu wielkości. Niestety, w przypadku metody EBSD, maksymalna rozdzielczość  

(ok. 50 nm) uniemożliwia precyzyjne określenie wielkości krystalitów w materiałach 

nanokrystalicznych. 

3.3. Inne 

Poza dwiema wykorzystywanymi w rozprawie, warto wspomnieć o innych metodach 

stosowanych do określenia wymiarów charakterystycznych w nanomateriałach. 

Wyznaczone wymiary mogą zależnie od metody odnosić się zarówno wielkości krystalitów, 

cząstek i porów. Większość z tych metod ujęta została w wytycznych Komisji Europejskiej 

[49] wraz z opisem korzyści i wad. Do każdej z pozycji dołączono użyteczną literaturę.  

1) Mikroskopia sił atomowych (ang. atomic force microscopy, AFM) [235, 236]; 

2) Dynamiczne rozpraszanie światła (ang. dynamic light scattering, DLS) [237-239]; 

3) Nefelometria [240, 241]; 

4) Izotermiczna sorpcja gazów, w szczególności sorpcja azotu w 77 K (tzw. BET) [242, 243]; 

5) Niskokątowe rozpraszanie promieniowania rentgenowskiego lub neutronów  

(ang. small-angle X-ray scattering, SAXS; ang. small-angle neutron scattering,  

SANS) [244, 245]; 

6) Rozdział na podstawie średnicy hydrodynamicznej cząstek (ang. field flow fractionation, 

FFF) [246, 247] i elektroforetyczna analiza mobilności cząsteczek w fazie gazowej  

(ang. gas-phase electrophoretic molecular mobility analysis, GEMMA); 

7) Rozdzielanie przez sedymentację podczas wirowania (ang. centrifugal liquid 

sedimentation, CLS) [238, 248]; 

8) Analiza ruchu cząstek (ang. particle tracking analysis, PTA) [249]; 
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9) Chromatografia hydrodynamiczna i chromatografia z selekcją wielkości  

(ang. hydrodynamic chromatography, HDC i ang. size-exclusion chromatography,  

SEC) [250, 251]; 

10) Spektrometria mas pojedynczych cząstek ze wzbudzeniem plazmowym (ang. single 

particle inductively coupled plasma mass spectrometry, SP-ICP-MS) [252]; 

11) Tomografia sondy atomowej (ang. atom probe tomography, APT) [253]; 

12) Metoda oparta na badaniu kinetyki reakcji o znanym przebiegu [161, 162, 254-257]. 
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Cel pracy i hipotezy badawcze 

Głównym celem pracy było zbadanie procesów azotowania i odazotowania, 

zachodzących w warunkach zmiennego potencjału azotowego, dla materiałów żelazowych 

o strukturze nanokrystalicznej. W przedstawianej rozprawie założono istnienie zależności 

potencjału azotowego wymaganego do zainicjowania przemian fazowych w procesach 

gazowego azotowania i odazotowania w nanokrystalicznym układzie Fe-N od rozmiaru 

krystalitów występujących w badanych materiałach. Przyjęto również, że ze zmniejszeniem 

średniej wielkości krystalitów, do zainicjowania przemiany fazowej do stanu o wyższej 

zawartości azotu w strukturze, niezbędna jest ekspozycja materiału w atmosferze  

o wyższym potencjale azotowym. 

Na podstawie powyższej hipotezy przyjęto, że należy szczegółowo zbadać zależności 

potencjału azotowego wymaganego do zainicjowania przemian w nanokrystalicznym 

układzie Fe-N od czynników takich jak: temperatura procesu, rozkład wielkości krystalitów 

i skład powierzchni azotowanego materiału. Założono, że w układach nanokrystalicznych 

przebieg przemian będzie przesunięty w domenie potencjału azotowego, w stosunku  

do procesów prowadzonych dla materiałów grubokrystalicznych, oraz że kolejne części 

materiału będą ulegały przemianie przy różnych potencjałach azotowych, co związane jest 

z istnieniem rozkładu wielkości krystalitów w rzeczywistych materiałach.  

Weryfikacja przyjętych założeń wymagała opracowania procedur badawczych 

umożliwiających obserwacje przemian fazowych występujących w układzie 

nanokrystaliczne żelazo-azot bezpośrednio podczas ich zachodzenia. W tym celu 

wykorzystano zestaw metod in situ analizy parametrów materiałów stałych. Skorzystano  

z metod proszkowej dyfrakcji rentgenowskiej oraz termograwimetrii z zastosowaniem 

komór reakcyjnych. Za pomocą tych metod systematycznie zbadano wpływ temperatury 

na przebieg procesów azotowania i odazotowania dla materiałów o różnym rozkładzie 

wielkości krystalitów. 
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Część eksperymentalna 

4. Metodyka badań 

Zamierzeniem pracy było otrzymanie mieszanin fizycznych o określonej średniej 

wielkości krystalitów i określonym rozkładzie wielkości krystalitów. W pracy wykorzystano 

komercyjne nanocząstki żelaza oraz katalizator żelazowy syntezy amoniaku,  

które następnie zostały scharakteryzowane za pomocą technik XRPD, TEM, SEM, analizy 

elementarnej (AE) oraz spektroskopii emisyjnej ze wzbudzeniem plazmowym (ICP-AES).  

Użyto materiałów zawierających nanokrystality żelaza o trzech rozmiarach:  

małe (Fe20, katalizator żelazowy o średniej wielkości krystalitów ok. 21 nm [162]); średnie 

(Fe50, Sigma Aldrich, deklarowany rozmiar cząstek 25 nm); duże (Fe100, Sigma Aldrich, 

deklarowany rozmiar cząstek 60-80 nm). Ponadto otrzymano mieszaniny dwuskładnikowe 

Fe20/50 i Fe20/100, o równych stosunkach wagowych poszczególnych komponentów. 

Wielkość krystalitów i parametry strukturalne w poszczególnych układach zostały 

ustalone przy użyciu mikroskopii elektronowej i proszkowej dyfraktometrii rentgenowskiej 

(XRPD). W szczególności dzięki zastosowaniu metod mikroskopowych możliwe było 

określenie dokładnej wielkości pojedynczych krystalitów i stworzenie statystyki na tej 

podstawie. XRPD w typowym zastosowaniu pozwala jedynie na określenie wartości 

średnich dla danej próbki. Wyznaczenie rozkładu wielkości krystalitów za pomocą XRPD 

wiąże się z użyciem czasochłonnej metody Warrena-Averbacha, którą zastosowano jedynie 

w wybranych przypadkach. Ze względu na to, że badania in situ były prowadzone jedynie 

przy pomocy XRPD i TG, ważne było porównanie wartości wielkości cząstek otrzymanych 

na podstawie obrazowania TEM z wynikami otrzymanymi na podstawie badań XRPD. 

 

Rysunek 5. Schemat ideowy badań 

Zarówno materiały wyjściowe, jak i przygotowane mieszaniny zostały poddane 

procesom w atmosferze składającej się z wodoru i amoniaku w zmiennych proporcjach. 
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Procesy prowadzono izotermicznie, w temperaturze 350°C, 400°C, 450°C oraz 500°C. 

Kluczowym zmiennym parametrem procesu był potencjał azotowy (zdefiniowany  

w sekcji 1.2). Reakcje z programowanym potencjałem azotowym, przeprowadzano  

z użyciem analizatora termograwimetrycznego i dyfraktometru proszkowego 

wyposażonego w komorę reakcyjną. Zmiany potencjału azotowego osiągnięto przez 

regulację stosunku natężenia przepływu amoniaku do natężenia przepływu wodoru  

w atmosferze reakcyjnej w zakresie od 0 do 1. Przeprowadzono również proces 

odazotowania otrzymanych wcześniej azotków żelaza, przy czym w tym procesie 

wspomniany stosunek natężeń przepływów zmieniany był w zakresie od 1 do 0.  

Program badań składał się zatem z trzech głównych etapów: przygotowania 

materiałów nanokrystalicznych, analizy ich właściwości i przeprowadzenia reakcji 

azotowania i odazotowania (rysunek 5.). 
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5. Metody badawcze 

5.1. Dyfraktometria rentgenowska 

Ze względu na to, że dyfraktometria rentgenowska była główną metodą 

charakterystyki materiałów badanych podczas procesów azotowania i odazotowania, 

podrozdział ten zostanie przedstawiony w formie szczegółowego opisu procedur 

realizowanych (i niekiedy opracowywanych) w trakcie prac wraz z użytecznymi podstawami 

teoretycznymi i odnośnikami.  

 Do badań strukturalnych wykorzystano dyfraktometr rentgenowski PANalytical 

X’Pert Pro MPD, pracujący w geometrii Bragg-Brentano, o promieniu goniometru  

równym 240 mm. W badaniach wykorzystywano promieniowanie lampy z anodą 

kobaltową (λKα1 = 1,789010 Å, λKα2 = 1,792900 Å). Zastosowanie promieniowania  

CoKα pozwoliło na zwiększenie jakości pomiarów w stosunku do typowego rozwiązania 

wykorzystującego lampę z anodą miedziową. W przypadku promieniowania  

CuKα intensywnie obserwowane jest zjawisko fluorescencji, czyli emisja wtórnego 

promieniowania rentgenowskiego związana z energią promieniowania wzbudzającego 

wyższą niż energia absorpcji na krawędzi K od żelaza. Powoduje to nie tylko pochłonięcie 

części energii promieniowania wiązki padającej, ale również podwyższenie tła w wyniku 

trafiania promieniowania wtórnego na detektor [188, 258]. Na drodze wiązki padającej 

umieszczono kolejno: filtr żelazowy (zniwelowanie wpływu promieniowania CoKβ), 

szczelinę Sollera 0,04 rad, szczelinę poziomą 1/2° oraz maskę pionową 10 mm. Na drodze 

wiązki odbitej umieszczono szczelinę poziomą 7,5 mm, szczelinę Sollera 0,04 rad  

oraz detektor paskowy PIXcel1D (255 pasków). Optyka została dobrana w taki sposób,  

aby w żadnym położeniu lampy i detektora wykorzystywanym podczas pomiarów 

promieniowanie lampy nie oświetlało holdera, a jedynie materiał badany. 

Dyfraktometr został wyposażony w komorę Anton Paar XRK 900 (rysunek 6.) 

umożliwiającą prowadzenie badań dyfrakcyjnych podczas reakcji w temperaturach  

do 900°C i w atmosferze gazów takich jak argon, azot, wodór czy amoniak. Holder w którym 

usypywano materiał badany wykonany był z ceramiki (Macor) i nie był wyposażony  

w dodatkowe otwory do przepływu gazów od spodu materiału. Dyfraktometr został 

dodatkowo doposażony o automatyczny układ sterowania natężeniem przepływu gazów, 

oparty na regulatorach firmy Bronkhorst z dodatkowymi zaworami odcinającymi. W całym 

układzie gazowym zastosowano przewody ze stali nierdzewnej i politetrafluoroetylenu 

(PTFE), oraz uszczelki elastyczne z terpolimeru etylenowo-propylenowo-dienowego 

(EPDM). Poprawność regulacji natężenia przepływu gazów kalibrowano z użyciem biurety 

gazowej (jako ciecz zamykającą zastosowano rtęć). W trakcie prac wykonywano również 

kalibrację termopary mierzącej temperaturę materiału badanego, będącej elementem 

wyposażenia komory [259]. W tym celu w komorze ogrzewano substancje wzorcowe  

o znanych z literatury temperaturach przemian i przejść fazowych: KNO3 (T przemiany 
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fazowej 128,7°C; T topnienia 334°C [260]), AgSO4 (T przemiany fazowej 426,4°C [260]) oraz 

K2SO4 (T przemiany fazowej 584°C [261]). Zarejestrowane temperatury zajścia zjawiska 

porównywano z wartościami referencyjnymi. W każdym przypadku zmierzona podczas 

eksperymentu temperatura badanej przemiany znajdowała się w zakresie  

±1°C temperatury zakładanej. 

 

Rysunek 6. Komora reakcyjna Anton Paar XRK900; a – schemat; b – wnętrze komory bez części 
grzejnej; c – część grzejna d – ceramiczna platforma mocowana w komorze reakcyjnej i przykłady 
usypania próbki według opisanego sposobu; e – próbka materiału Fe50 po procesie azotowania  

i odazotowania wprasowana w tradycyjny sposób, bez mieszania ze wzorcem wewnętrznym  
– próbka znacząco odkształcona; 
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Większość analiz prowadzono w zakresie kątowym 41-126°2θ z krokiem 0,026°2θ  

i przy czasie zliczania równym 46 s na krok. Całkowity czas takiego pomiaru wynosił  

10 minut, co ustalono jako optimum pomiędzy jakością pomiaru, czasem jednego kroku 

procesu, liczbą pomiarów przypadających na jeden krok procesu i możliwościami analizy 

danych. Pomiary wyższej rozdzielczości, do precyzyjnego wyznaczania parametrów 

sieciowych substratów i mieszanin, prowadzono z użyciem przystawki umożliwiającej obrót 

nośnika próbek (tzw. „spinner”), w zakresie 28-140°2θ z krokiem 0,0066°2θ, przy czasie 

obrotu równym 16 s i przy czasie zliczania 200 s w celu polepszenia statystyki pomiaru.  

Przy pomiarach wysokiej rozdzielczości zmieniano również szczelinę 

przeciwrozproszeniową na wiązce odbitej z 7,5 mm na 8 mm. 

Użytym wzorcem wewnętrznym położenia refleksów był proszek krzemowy  

-325 mesh (czystość 99%, Sigma Aldrich) [262, 263]. Eksperymentalnie potwierdzono 

obojętność tego materiału w warunkach procesów. Bazując na względnej intensywności 

refleksów od wzorca i materiału badanego, krzem zmieszano z każdym z materiałów  

w proporcji wagowej 50:50. Wartość parametru sieci krzemu przyjęto na podstawie 

certyfikatu materiału odniesienia, NIST SRM 640, jako równą 5,43088 Å w temperaturze 

25°C, a rozszerzalność cieplną potwierdzono eksperymentalnie. Wpływ użycia wzorca 

wewnętrznego na wyniki otrzymane podczas procesów azotowania żelaza opisano w pracy 

opublikowanej podczas doktoratu [264]. Zastosowanie takiego rozwiązania pozwoliło 

rozdzielić wpływy wartości rzeczywistego parametru sieci (przeliczanego z odległości 

międzypłaszczyznowej d dla poszczególnych refleksów), będącego składową wpływu 

rozszerzalności cieplnej i rozszerzalności sieci w wyniku nasycania jej azotem, od wpływu 

przesunięcia powierzchni materiału badanego względem osi goniometru na obserwowany 

kąt ugięcia, przy którym obserwowane jest maksimum refleksu dyfrakcyjnego. W związku 

z tym, że wpływy takich czynników jak rozbieżność padającej wiązki, głębokość wnikania w 

próbkę (która dla żelaza, w badanych przypadkach, zawiera się w zakresie od 32 μm  

do 40 μm [265]) oraz błędne ustawienie kąta zerowego goniometru, są w tym przypadku 

zaniedbywalnie małe, przesunięcie kąta ugięcia spowodowane czynnikami  

nie stanowiącymi właściwości materiału sprowadza się do równania [190]: 

𝛥2𝜃 =
2𝑠

𝑅
𝑐𝑜𝑠𝜃 

gdzie s to wcześniej wspomniane przesunięcie względem osi goniometru, a R to promień 

goniometru. 

Użytym wzorcem zewnętrznym szerokości refleksów było wyprażone 

mikrokrystaliczne żelazo (Sigma Aldrich). Udokładniony profil dyfrakcyjny wzorca 

zewnętrznego został użyty do ustalenia poszerzenia refleksów wynikającego z wpływu 

aparatury, które zostało ustalone jako wartość domyślna podczas analizy opisanej w dalszej 

części. Dodatkowo użycie takiego materiału ułatwiło oddzielenie funkcji wzorca przy 

wyznaczaniu MCS i CSD żelaza metodą Warrena-Averbacha.  



50 

Przygotowanie próbki do badania wymagało zastosowania procedury nieco 

odmiennej od standardowej. Poza zastosowaniem obojętnego dodatku w postaci krzemu 

(wzorca), w celu zminimalizowania zmian wysokości próbki spowodowanych zmianą 

objętości materiału podczas procesu azotowania, materiał nie był wprasowywany  

we wnękę holdera. Zamiast tego doświadczalnie dopasowaną ilość proszkowego materiału 

nasypywano we wnękę i rozprowadzano w taki sposób, aby nie dociskać go, a jedynie 

uzyskać stosunkowo równą powierzchnię przy zachowaniu pewnych odległości między 

cząstkami proszku. Procedura ta pozwoliła uzyskać zmniejszenie deformacji próbki  

bez wprowadzania znaczących zmian w wynikach pomiarów (rysunek 6. c i d). 

Po umieszczeniu materiału badanego w komorze, układ przemywany był wodorem. 

Każdy z procesów poprzedzony był redukcją tlenkowej warstwy pasywnej w temperaturze 

500°C, w atmosferze czystego wodoru. Następnie w komorze reakcyjnej ustalano 

temperaturę procesu. Główna część procesu była prowadzona w mieszaninie wodoru  

o czystości 99,999% obj. (5.0, Messer Polska i Air Liquide Polska), amoniaku o czystości 

99.998% obj. (UHP, Air Liquide Polska) i ich mieszanin, przy czym całkowite natężenie 

przepływu (w odniesieniu do warunków normalnych) utrzymywano na poziomie  

200 cm3/min. Każdy z pomiarów dyfrakcyjnych trwał 10 minut i poprzedzał 10 minut 

bezczynności aparatu w tych samych warunkach. Po każdym szóstym cyklu  

pomiar-bezczynność (po 2 godzinach azotowania w danych warunkach) zbierano kolejny 

dyfraktogram, który uznano za reprezentujący stan quasi-stacjonarny. Po tym pomiarze 

stężenie amoniaku zwiększano o 5% obj. i rozpoczynano kolejny cykl pomiar-bezczynność 

(rysunek 7.). Czas wymiany gazów oszacowano eksperymentalnie na ok. 5 minut. 

 

Rysunek 7. Schemat przebiegu procesu prowadzonego w komorze reakcyjnej dyfraktometru;  
małe kwadraty oznaczają pomiary w obszarze uznawanym jako przejściowy (przedstawione  

w rozdziale 7.), większe kwadraty oznaczają pomiary, w których stan uznano jako  
quasi-stacjonarny (omówione bardziej szczegółowo w części 7.3.) 

 Procedura analizy danych została oparta o półautomatyczny algorytm 

wykorzystujący oprogramowanie HighScore Plus 3.0e [266], do którego 

zaimplementowane zostały skrypty ułatwiające analizę i eksport zestawów danych 

zawierających wiele dyfraktogramów [267]. Skrypty te podzielić można na cztery główne 

etapy analizy (w pełnym zakresie opisane w rozdziale 10.): 

1) Dopasowanie profilu i przyporządkowanie faz krystalicznych; w etapie tym 

wykorzystano zmodyfikowane karty z bazy ICDD PDF4+ o numerach: 
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2) α-Fe – 04-007-9753 [268]; 

3) γ’-Fe4N – 00-064-0134 [269]; 

4) ε-Fe3-2N – 01-073-2101 [270] oraz 04-007-2256 [270] (dwie karty dla faz o stechiometrii 

zbliżonej bardziej do odpowiednio Fe3N i Fe2N); 

5) Si (wzorzec) – 00-027-1402 [271]; 

6) Eksport danych z pierwszego etapu analizy do formatu .xlsx; 

7) Wykonanie wielostopniowej analizy wykorzystującej udokładnienie struktury metodą 

Rietvelda; 

8) Eksport danych z drugiego etapu analizy do pliku z punktu 6). 

Oszacowanie niepewności pomiarowych prezentowanych danych dyfrakcyjnych jest 

trudne. Po pierwsze, wyznaczenie odchyleń standardowych wymagałoby przeprowadzenia 

i przeanalizowania co najmniej kilku identycznych serii pomiarowych i analiz danych, co zaś 

byłoby bardzo trudne do zrealizowania przy dostępnych środkach, czasie aparaturowym  

i możliwościach obliczeniowych. Po drugie, na niepewności pomiarowe wpływa wiele 

czynników, przy czym jednym z głównych jest stężenie fazy krystalicznej w materiale.  

Dla przykładu niepewność określenia zawartości danej fazy za pomocą dopasowania 

używanego przy udokładnianiu struktury metodą Rietvelda rośnie wraz ze zmniejszeniem 

intensywności refleksów m. in. w związku z problemem odróżnienia kształtu refleksu  

od szumu. Niepewność określenia wartości MCS podobnie rośnie przy małych 

zawartościach faz, ale też w znacznym stopniu zależy od samej wartości MCS, co wynika  

z trudności opisania kształtu refleksów o dużym poszerzeniu dla materiałów 

drobnokrystalicznych (umowną dolną granicą jest kilka nanometrów, w programie HS+ 

wartością ograniczoną przez maksymalne wartości parametrów U, V i W jest ok. 3 nm)  

oraz trudności opisania poszerzenia, gdy to jest bliskie wartości zmierzonej dla wzorca 

(teoretyczną granicą jest 100-200 nm). Trzecią wartością analizowaną w rozprawie  

na podstawie danych dyfrakcyjnych jest parametr sieci, dla którego niepewność związana 

jest głównie z możliwością opisania położenia kątowego maksimów refleksów i czynników 

wspomnianych przy opisie wpływu dodatku wzorca wewnętrznego. Dla analiz parametru 

sieci przygotowano specjalnie zaprojektowane pomiary, na podstawie których 

oszacowano, że niepewność rozszerzona pomiarów tej wartości dla fazy α-Fe  

nie przekracza 3·10-4 Å (wyznaczona zgodnie z [272], przy przedziale ufności 95%).  

Do pełnego oszacowania niepewności każdej wartości w każdym punkcie pomiarowym 

konieczne byłoby rozważenie tysięcy indywidualnych przypadków z licznymi parametrami 

zmiennymi dla każdego z wyznaczanych parametrów. Pewnych informacji o skali 

niepewności mogą dostarczyć wykresy w sekcjach 7.2. i 8.1.-8.5., gdzie zaprezentowano 

wyniki znacznej liczby pomiarów następujących kolejno po sobie, na podstawie których 

możliwe jest wnioskowanie o przybliżonym rozrzucie wyników pomiarowych na danym 

etapie procesu z tym zastrzeżeniem, że wyniki zaraz po zmianie natężenia przepływu gazów 
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charakteryzują się większym rozrzutem w związku z przemianami zachodzącymi w trakcie 

pomiaru. 

Głównym celem analizy dyfrakcyjnej było uzyskanie informacji o przemianach 

fazowych zachodzących w trakcie trwania procesów (in situ) azotowania i odazotowania. 

Analizowanymi parametrami były położenia, intensywności i kształt refleksów 

dyfrakcyjnych, dzięki którym możliwe było określenie stężenia, wartości MCS (na podstawie 

wyżej opisanej metody wykorzystującej FWHM otrzymane podczas udokładnienia metodą 

Rietvelda dla kształtu sferycznego) i parametrów sieci każdej z faz na wszystkich etapach 

procesu. Na tej podstawie możliwe było wnioskowanie o parametrach 

termodynamicznych, przy których zachodzą przemiany fazowe i różnicach strukturalnych 

pomiędzy materiałami o określonych wielkościach krystalitów w różnych stanach. 

5.2. Mikroskopia elektronowa 

 Celem obrazowania z użyciem mikroskopii elektronowej było poznanie morfologii  

i mikrostruktury substratów w szerokim zakresie powiększeń ze szczególnym naciskiem na 

wielkość cząstek i krystalitów, oraz zaobserwowanie zmian na wybranych etapach procesu 

azotowania. Idąc za słowami Prof. Alfonsa Fischera, który przytaczał swoich nauczycieli 

Erharda Hornbogena i Hansa Bernsa „Bez widocznej mikrostruktury można zmierzyć 

wszystko, ale niczego nie można wytłumaczyć”. Dodatkowymi korzyściami z zastosowania 

mikroskopii były możliwość obserwacji rozkładu pierwiastków (EDS), w tym szczególnie 

azotu (co jest dość wyjątkową cechą użytego detektora), i struktury krystalicznej (EBSD). 

5.2.1. Skaningowa mikroskopia elektronowa 

Ważną częścią obrazowania materiałów z wykorzystaniem mikroskopii elektronowej 

jest przygotowanie próbek. Metodykę przygotowania materiałów metalicznych  

i magnetycznych opracowano w Max-Planck-Institut für Eisenforchung Düsseldorf, podczas 

stażu realizowanego w ramach programu Bekker NAWA. Problemy z badaniem 

proszkowych próbek magnetycznych związane są głównie z dwoma aspektami  

– możliwością porwania cząstki materiału przez pole magnetyczne wytwarzane w kolumnie 

mikroskopu i trwałe uszkodzenie aparatu oraz koniecznością odprowadzenia ładunku 

gromadzącego się na materiale proszkowym, który w związku z powyższym musi zostać 

unieruchomiony. 

Pierwszym krokiem było przygotowanie materiałów, które nie zostaną znacząco 

utlenione po ekspozycji na powietrze. Każdy z substratów znajdował się w formie 

spasywowanej, w której cząstki metaliczne pokryte były cienką warstwą tlenkową 

chroniącą wnętrze przed dalszym utlenianiem. Materiały w stanie zaazotowanym, 

przygotowane w osobnym piecu, poddawane były chłodzeniu w atmosferze azotującej  

i ekspozycji na atmosferę pasywującą składającą się z argonu z niewielką (0,25% obj.) 

domieszką tlenu. Takie działanie powodowało częściowe utlenienie materiału  
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z zachowaniem struktury azotku w większości materiału (co potwierdziły nieopublikowane 

badania prowadzone w MPIE Düsseldorf).  

Materiały te zatopiono w żywicy przewodzącej PolyFast za pomocą prasy Streuers 

Cito Press-15 w temperaturze do 180°C i przy całkowitym czasie cyklu grzanie-chłodzenie 

równym 6 minut. Zatopione próbki szlifowano na mokro z użyciem papierów ściernych  

o gradacji od P400 do P2500. Następnie próbkę poddawano szlifowaniu z użyciem pasty 

diamentowej o ziarnistości 3 μm oraz z użyciem koloidalnej krzemionki o wielkości cząstek 

ok. 50 nm. Na tym etapie jakość powierzchni testowano z użyciem mikroskopii optycznej. 

W wyjątkowych przypadkach dopuszczano obecność rys na powierzchni materiału,  

co wiązało się z odrywaniem cząstek materiału przy zbyt długim polerowaniu. Bezpośrednio 

przed badaniem mikroskopowym próbki poddawano finalnemu etapowi polerowania  

i napyleniu ok. 2 nm warstwy węglowej z użyciem napylarki firmy PECS. 

Obrazowanie metodą SEM prowadzone było za pomocą mikroskopu Zeiss Sigma 500 

(rysunek 8.) będącego na wyposażeniu MPIE Düsseldorf. Obrazowanie wykonywano 

głównie przy napięciu przyspieszającym równym 15 kV i prądzie 5,7 nA przy odległości 

roboczej równej ok. 10 mm. Aparat ten wyposażony jest w detektory EDS i EBSD z systemu 

EDAX/TSL, co umożliwiło dodatkowe pomiary stężeń pierwiastków i krystalografii. Pomiary 

EBSD i EDS (jednoczesne) prowadzone były przy wielkości kroku równej 0,5 μm, kącie 

nachylenia równym 70° i odległości roboczej równej 15,5 mm. Do analizy i prezentacji 

danych wykorzystano oprogramowanie EDAX OIM Analysis v8.6. 

 

Rysunek 8. (Z lewej) Mikroskop ZEISS Sigma 500, wyposażony w detektory EDS i EBSD, znajdujący 
się w MPIE Düsseldorf (Niemcy); (Z prawej) Mikroskop FEI Tecnai G2 F-20S TWIN znajdujący się  

w Katedrze Fizykochemii Nanomateriałów na ZUT w Szczecinie 
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5.2.2. Transmisyjna mikroskopia elektronowa 

Badania transmisyjnej mikroskopii elektronowej prowadzono z użyciem aparatu  

FEI Tecnai G2 F-20 S TWIN (rysunek 8.) wyposażonego w układ sterujący (STEM)  

z detektorem HAADF (ang. high-angle annular dark-field (imaging) – wysokokątowe 

pierścieniowe obrazowanie w ciemnym polu) oraz moduł EDS. Każdy z analizowanych 

materiałów został zdyspergowany w acetonie z użyciem łaźni ultradźwiękowej, a następnie 

naniesiony na siatkę typu „carbon film” (pokryte filmem węglowym, materiały Fe20 i Fe50) 

lub typu „holey film” (pokryte filmem węglowym z otworami, materiał Fe100). W zebraniu 

zdjęć mikroskopowych skorzystano z pomocy operatorów aparatu na ZUT w Szczecinie,  

tj. dra inż. Krzysztofa Sielickiego oraz dr hab. inż. Iwony Pełech, prof. ZUT. Analiza wielkości 

cząstek została wykonana z użyciem oprogramowania ImageJ. Rozkłady wielkości zostały 

oparte o pomiary przybliżonych średnic cząstek. 

5.3. Termograwimetria 

 

Rysunek 9. Termowaga Linseis STA PT1600 i schemat układu badawczego 

Zmiany masy podczas procesów azotowania żelaza były analizowane z użyciem 

aparatu Linseis STA PT1600 o czułości rzędu 0,05 mg przy próbce o masie 1 g, 

wyposażonego w zestaw automatycznej regulacji natężenia przepływu gazów opartego  

na regulatorach firmy Bronkhorst.  

Masa początkowa każdego z materiałów badanych wynosiła 0,1 g. Masa ta została 

ustalona jako optimum pomiędzy możliwością wymiany gazów i czułością aparatu. 

Materiały usypywane były w tyglu wykonanym z tlenku glinu. Wyjątkiem był materiał Fe20, 

który wymagał zastosowania koszyczka z litym dnem wykonanego z platyny. 

Eksperymentalnie potwierdzono znikomy wpływ zastosowanego koszyczka na wynik 

pomiaru zmiany masy w warunkach quasi-stacjonarnych.  

Badania procesów azotowania i odazotowania prowadzono w atmosferze gazowej 

składającej się z mieszanin wodoru 99,999% obj. (5.0 Messer Polska lub Air Liquide Polska), 
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amoniaku 99,998% obj. (UHP, Air Liquide Polska) oraz azotu 99,999% obj. (5.0, Messer 

Polska lub Air Liquide Polska). Kalibracja regulacji natężenia przepływu gazów wykonywana 

była z użyciem biurety gazowej (jako cieczy zamykającej użyto rtęć). Skład atmosfery  

na wyjściu z reaktora kontrolowano w celu wykluczenia znacznego wpływu rozkładu 

amoniaku na skład mieszaniny azotującej. Używano w tym celu aparatu mierzącego 

przewodność cieplną z wykorzystaniem katarometru. Czas wymiany gazów oszacowano 

obliczeniowo i eksperymentalnie na mniej niż 5 minut. 

Procesy w aparacie TG przebiegały podobnie do procesów prowadzonych w aparacie 

dyfraktometrycznym. Po początkowej redukcji w atmosferze czystego wodoru i ustaleniu 

temperatury procesu stężenie amoniaku i wodoru w atmosferze zmieniano o 5% obj. przy 

czym całkowite natężenie przepływu było utrzymywane na stałym poziomie 200 cm3/min. 

Ostatni punkt pomiaru zmiany masy na każdym etapie pomiaru traktowano jako zmianę 

przypadającą na stan quasi-stacjonarny. Wartości te przeliczane były na stopień 

zaazotowania, mN/mFe (omówionego w sekcji 2.5.), i tej formy użyto do prezentacji danych 

w sekcjach 7., 0. i 11. Dokładne przebiegi zmiany składu atmosfery zostały przedstawione 

przy prezentacji każdego z wyników pomiaru w sekcjach 7. i 11. 

 Wpływ zmiany wyporności przy zmianie temperatury i atmosfery w reaktorze 

wyeliminowano poprzez zastosowanie pomiaru kalibracyjnego, wykonywanego  

w warunkach identycznych do pomiaru właściwego, przy czym materiał badany 

zastępowano taką samą masą szkła kwarcowego, które w warunkach procesu jest 

obojętne. Wynik zmiany masy zmierzonej podczas pomiaru kalibracyjnego odejmowano  

od wartości zmierzonej podczas pomiaru właściwego. Dodatkowo każdy z pomiarów 

kalibrowano w taki sposób, aby zmiana masy mierzona była od momentu całkowitego 

zredukowania. Dla wyników pomiarów prowadzonych w 400°C wprowadzono poprawkę, 

na podstawie której maksymalny stopień zaazotowania odpowiadał stężeniu azotu 

obliczonemu na podstawie parametru sieci fazy ε w najwyższym potencjale azotowym.  

Przy analizie danych z pomiarów w 500°C nie stosowano takiej poprawki. 

Analizy termograwimetryczne były wykonywane w celu opisania przemian fazowych 

zachodzących podczas procesów azotowania i odazotowania pod względem zmiany stopnia 

zaazotowania na kolejnych etapach procesów. Powiązanie zmiany masy ze zmianami 

strukturalnymi umożliwiło pełniejsze zrozumienie przemian fazowych zachodzących  

w układzie Fe-N, między innymi przez możliwość zestawienia stężenia azotu w strukturze 

na danym etapie procesu ze zmianą parametrów sieci poszczególnych faz. 

5.4. Atomowa spektroskopia emisyjna ze wzbudzeniem plazmowym 

Metodą zastosowaną w celu sprawdzenia udziału zanieczyszczeń była spektroskopia 

emisyjna ze wzbudzeniem plazmowym (ICP-AES). W badaniach wykorzystano aparat Perkin 

Elmer Optima 5300 DV. Każdy z materiałów roztworzono z użyciem pieca mikrofalowego  

w kwasie chlorowodorowym do otrzymania odpowiedniego stężenia. Analizy stężenia 
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pierwiastków zostały przygotowane w oparciu o metodę krzywej kalibracyjnej 

wykorzysującej analizy odniesienia wykonane na certyfikowanych wzorcach. Za pomocą tej 

metody możliwe było określenie stężenia żelaza oraz śladowych zawartości pierwiastków 

takich jak wapń, potas, glin, magnez i siarka. Przeliczenie wyniku pomiaru xICP opierano  

o równanie uwzględniające naważkę mICP i rozcieńczenie roztworu cICP: 

𝑐 =
𝑥𝐼𝐶𝑃∙𝑐𝐼𝐶𝑃

𝑚𝐼𝐶𝑃∙100
. 

5.5. Analiza elementarna 

Czystość materiałów wyjściowych oraz skład chemiczny produktów otrzymanych po 

procesie azotowania zbadano z użyciem analizatora elementarnego LECO ONH 836, 

przystosowanego do badania zawartości azotu, tlenu i wodoru. W przedstawianych 

badaniach charakterystykę materiału determinuje głównie zawartość azotu. Analizy 

stężenia tlenu, azotu, wodoru w materiale przeprowadzono w celu: 

1) określenia stężenia tlenu w materiałach przed procesem azotowania i po procesie 

azotowania, 

2) oszacowania stopnia zaazotowania materiałów przed i po wybranych etapach procesu 

azotowania. 

Wysokie stężenie tlenu wskazywało na konieczność wydłużenia procesu redukcji  

w atmosferze wodoru przed procesem azotowania. Mogło też wskazywać na przemiany 

zachodzące w materiale po procesie azotowania. Niestety analizy przeprowadzano poza 

układem reaktorów termowagi i dyfraktometru rentgenowskiego (badanie ex situ), stąd 

pewnym jest, że materiał uległ częściowemu utlenieniu podczas przenoszenia  

i przygotowania próbek. Stopień zaazotowania wyznaczony tą metodą służył jako kryterium 

powodzenia procesu azotowania i potwierdzenie wyników otrzymanych podczas analiz 

dyfraktometrycznych i termograwimetrycznych. 

Ze względu na stosowaną metodę otrzymywania materiałów wyjściowych przez 

producenta (naparowywanie laserowe), wizualne podobieństwo materiału do materiałów 

węglowych i konieczność kontroli kontaminacji materiału, obecność znaczących ilości tych 

zanieczyszczeń wykluczono za pomocą analizy węgla i siarki za pomocą aparatu  

LECO CS230.  
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Wyniki i dyskusja 

6. Charakterystyka badanych materiałów 

 W badaniach przedstawionych w rozprawie wykorzystano trzy materiały. 

Pierwszym z nich był nanokrystaliczny, promowany, przemysłowy katalizator syntezy 

amoniaku otrzymywany metodą stapiania. Na podstawie znajomości przybliżonej wartości 

średniej wielkości krystalitów (MCS) tego materiału [154], oznaczono go symbolem Fe20. 

Drugim materiałem był komercyjny produkt otrzymywany metodą odparowania 

laserowego, o deklarowanej wielkości cząstek 25 nm. Na podstawie badań własnych 

wyznaczono, że przybliżona wartość MCS tego materiału wynosi 50 nm i oznaczono go 

symbolem Fe50. Ostatni z materiałów, będący również produktem komercyjnym, 

otrzymywano w sposób analogiczny do Fe50, jednak rozmiar otrzymanych cząstek był 

większy (deklarowana wielkość cząstek 40-60 nm). Na podstawie przybliżonej wartości 

MCS, materiał ten oznaczono symbolem Fe100. 

6.1. Charakterystyka materiału Fe20 

Materiał Fe20 w stanie surowym jest ciemnoszarą masą o lekkim połysku, zbudowaną 

z nanokrystalicznego żelaza, pokrytego warstwą pasywną (tlenek żelaza), z dodatkiem 

tlenków potasu, wapnia i glinu. Materiał do badań utarto w moździerzu agatowym i młynie 

kulowym. Właściwości tego materiału badano w licznych pracach [186, 254, 273, 274],  

a wartość MCS w tym materiale wynosi około 20 nm. Na wykresach, wyniki otrzymane  

dla tego materiału będą prezentowane w kolorze ciemnożółtym. 

6.1.1. Analiza strukturalna 

Analiza faz krystalicznych, obecnych w materiale Fe20, za pomocą metody dyfrakcji 

rentgenowskiej (rysunek 10.) wykazała, że w próbce, poza czystym α-żelazem, występuje 

również drobnokrystaliczny tlenek żelaza (magnetyt, Fe3O4). Refleks o największej 

intensywności α-Fe znajduje się przy kącie ugięcia 2θ równym 52,3899°, a parametr sieci 

po odjęciu poprawki na położenie próbki (ang. displacement) został wyznaczony  

na 2,86738 Å. Refleksy pochodzące od promotorów nie były obserwowane, przez co ich 

ilościowe oznaczenie metodą XRPD nie było możliwe. Wąskie refleksy oznaczone 

symbolami w kolorze zielonym pochodzą od wzorca wewnętrznego (krzemu),  

który pominięto przy wyznaczaniu udziału wagowego faz. Wykazano, że próbka składa się 

w 86,3% wag. z α-Fe i 13,7% wag. z Fe3O4 (ok. 3,8% wag. tlenu). Pozorną średnią wielkość 

krystalitów α-Fe w tym materiale określono na 21 nm. 
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Rysunek 10. Dyfraktogram otrzymany dla wyjściowego stanu materiału Fe20 (krok 0,0066°2θ, czas 
zliczenia 200 s); kolory strzałek i wskaźników Millera przy refleksach oznaczają odpowiednio: 

zielony – Si, pomarańczowy – Fe3O4, czarny – α-Fe 

Na rysunku 11. przedstawiono rozkład prawdopodobieństwa występowania 

krystalitów o określonych wielkościach otrzymany w wyniku analizy danych dyfrakcyjnych 

metodą Warrena-Averbacha. Rozkład wielkości krystalitów (CSD) w próbce przypomina 

rozkład logarytmiczno-normalny, jednak znajduje się w nim kilka składowych.  

Po przekształceniu tego rozkładu w domenie objętości, MCS wyniosła 20 nm. 

Przekształcenie rozkładu w domenie masy i wykonanie prostego dopasowania czterech 

logarytmiczno-normalnych komponentów rozkładu pozwoliło oszacować udział głównych 

frakcji masowych o średnich wielkościach 20; 24,5; 35 i 39,5 nm na odpowiednio około 39%, 

16%, 15% i 30% wag. (rysunek 12.).  

 

Rysunek 11. Rozkład wielkości krystalitów po liczności w materiale Fe20 wyznaczony za pomocą 
metody Warrena-Averbacha 
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Rysunek 12. Rozkład wielkości krystalitów po masie w materiale Fe20 wyznaczony za pomocą 
metody Warrena-Averbacha; czarnymi liniami zaznaczono dopasowane składowe komponenty,  

a niebieską linią sumę komponentów 

6.1.2. Analiza morfologii 

Analizę morfologii materiału Fe20 wykonaną przy użyciu mikroskopii elektronowej 

przedstawiono na rysunkach 13. i 14.  

Na obrazach wykonanych metodą skaningowej mikroskopii elektronowej (SEM) przy 

powiększeniach 100x i 1000x zaobserwowano gąbczastą, heterogeniczną morfologię 

materiału. Widoczne są dwa typy domen. Pierwszy, dominujący w całości materiału, 

przedstawiono na lewym obrazie wykonanym przy powiększeniu 15000x. Widoczne są  

na nim aglomeraty złożone z regularnie rozłożonych cząstek o podobnej morfologii  

oraz z porów, które mają wymiary charakterystyczne rzędu kilku do kilkudziesięciu 

nanometrów. Ze względu na niewielki rozmiar, nie określono pokroju cząstek przy tym 

powiększeniu. Drugi typ aglomeratów przedstawiono w prawej części rysunku 13. Składają 

się one z bardziej nieregularnych cząstek i porów o większych wymiarach 

charakterystycznych. Dodatkowo w domenach tych zaobserwowano występowanie 

igłowatych tworów przypominających rurkę lub morfologię typu rdzeń-otoczka. 

Za pomocą transmisyjnej mikroskopii elektronowej (TEM) przygotowano serię 

obrazów (rysunek 14.) wykonanych w powiększeniach od 5000x do 450000x. Obrazy 

poglądowe, przy mniejszych powiększeniach (a-d), pozwoliły stwierdzić, że w materiale 

znajdują się aglomeraty o wielkościach dochodzących do kilkuset nanometrów. Ze względu 

na rozdrobnienie mechaniczne i dyspergowanie materiału z użyciem ultradźwięków, 

widoczna na obrazach SEM gąbczasta struktura nie była już obserwowana.  
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Rysunek 13. Obrazy mikroskopowe (SEM) materiału Fe20 przy powiększeniach 100, 1000 i 15000 
razy; obrazy zostały otrzymane w trybie BSE 

Zdjęcia otrzymane z wysokim powiększeniem (e-h) pozwalają zaobserwować obszary 

jednorodnie oddziałujące z wiązką elektronów. Są to granice krystalitów,  

a charakterystyczne równoległe linie to obrazy płaszczyzn krystalograficznych. Można 

zatem stwierdzić, że w materiale obserwowane są krystality o rozmiarach poniżej 

kilkudziesięciu nanometrów. Ze względu jednak na nakładanie się domen krystalicznych  

i trudność z obserwacją wystarczającej liczby krystalitów do zebrania statystycznie 

znaczącej populacji, dla materiału Fe20 zaniechano wyznaczania rozkładu wielkości 

krystalitów na podstawie badań TEM. 
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Rysunek 14. Przykładowe obrazy materiału Fe20 otrzymane za pomocą TEM. a – powiększenie 
5000x, b – powiększenie 9900x, c i d – powiększenie 43000x, e i f – powiększenie 145000x,  

g – powiększenie 285000x, h – powiększenie 450000x 

6.2. Charakterystyka materiału Fe50 

Materiał Fe50 jest bardzo drobnym, ciemnoszarym proszkiem. Składa się  

z pasywowanych nanocząstek żelaza o czystości powyżej 99,5% wag. Wyniki dla tego 

materiału będą prezentowane na wykresach w kolorze bordowym. 

Z danych producenta, firmy Sigma-Aldrich, wynika, że stężenie tlenu w materiale 

otrzymywanym metodą laserowego naparowywania wynosi ok. 10% wag, przy czym można 

uznać, że pod warstwą pasywnych tlenków, cząstki składają się z żelaza metalicznego. 

Deklarowana średnia wielkość cząstek o pokroju sferycznym wynosi 25 nm,  

przy powierzchni właściwej równej 40-60 m2/g i gęstości nasypowej rzędu 0,10-0,25 g/cm3. 

Dodatkowo zaznaczono, że materiał jest łatwopalny. Jako główne zanieczyszczenia 

materiału, występujące w śladowych ilościach, podano chrom, mangan, nikiel, sód, miedź  

i glin.  

6.2.1. Analiza strukturalna 

Analiza materiału Fe50 za pomocą metody dyfrakcji rentgenowskiej (rysunek 15.) 

wykazała, że w próbce, poza czystym α-żelazem, występuje również drobnokrystaliczny 

tlenek żelaza (magnetyt, Fe3O4). Refleks fazy α-Fe o największej intensywności przypadał 

na kąt ugięcia 2θ równy 52,4007°, a parametr sieci po odjęciu poprawki na położenie próbki 

został wyznaczony na 2,86719 Å. Wąskie refleksy oznaczone kolorem zielonym pochodzą 

od wzorca wewnętrznego (krzemu), który pominięto przy wyznaczaniu udziału wagowego 

faz. Analiza z użyciem metody Rietvelda wykazała, że materiał zawiera 44,5% wag. α-Fe  
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i 55,5% wag. Fe3O4 (ok. 15,3% wag. tlenu). Pozorną średnią wielkość krystalitów α-Fe w tym 

materiale określono na 71 nm, jednak w związku ze znaczną zawartością fazy Fe3O4  

o wielkości krystalitów ok. 16 nm, materiał ten nazwano „Fe50”.  

 

Rysunek 15. Dyfraktogram zebrany dla wyjściowego stanu materiału Fe50 (krok 0,0066°2θ,  
czas zliczenia 200 s); kolory strzałek i wskaźników Millera przy refleksach oznaczają odpowiednio: 

zielony – Si, pomarańczowy – Fe3O4, czarny – α-Fe 

6.2.2. Analiza morfologii 

Analizę morfologii materiału Fe50 wykonaną przy użyciu mikroskopii elektronowej 

przedstawiono na rysunkach 16. i 17. 

Obrazy otrzymane za pomocą skaningowej mikroskopii elektronowej (SEM) pozwoliły 

zaobserwować ogólny wygląd materiału w powiększeniach od 100x do 15000x.  

Na podstawie obrazów otrzymanych przy powiększeniu 100x materiał można określić jako 

stosunkowo jednorodny proszek składający się z cząstek o niskim stopniu zaglomerowania. 

Obrazy wykonane przy większych powiększeniach pozwalają stwierdzić, że w materiale 

występują cząstki o wielkościach od nanometrów do pojedynczych mikrometrów o pokroju 

zbliżonym do kulistego, przy czym cząstki większe od stu nanometrów obserwowane były 

sporadycznie na całej badanej przestrzeni.  

Za pomocą transmisyjnej mikroskopii elektronowej (TEM) otrzymano serię obrazów 

materiału Fe50 wykonanych w powiększeniach od 5000x do 450000x (rysunek 17.). Obrazy 

poglądowe, przy mniejszych powiększeniach (a-e), pozwoliły stwierdzić, że w materiale 

znajdują się głównie rozdzielone cząstki o wielkościach dochodzących do ok. 200 nm. Pokrój 

większości obserwowanych cząstek jest kulisty lub sześcienny. 
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Rysunek 16. Obrazy mikroskopowe (SEM) materiału Fe50 przy powiększeniach 100, 1000 i 15000 
razy; obrazy zostały otrzymane w trybie BSE 

Zdjęcia otrzymane z wysokim powiększeniem (f-h) pozwalają zaobserwować obszary 

jednorodnie oddziałujące z wiązką elektronów. Można zatem stwierdzić, że w materiale 

obserwowane są jednorodne krystality o średnicach kilkunastu nanometrów i większe.  

Na tej podstawie uznano, że cząstki obserwowalne na obrazach TEM są pojedynczymi 

krystalitami. 
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Rysunek 17. Przykładowe obrazy materiału Fe50 otrzymane za pomocą TEM. a, b – powiększenie 
5000x, c, d – powiększenie 38000x; e – powiększenie 43000x, f, g – powiększenie 285000x,  

h – powiększenie 450000x 

Na podstawie ok. 70 wykonanych zdjęć TEM zmierzono średnice 340 krystalitów  

i wyznaczono rozkład wielkości krystalitów w materiale (rysunek 18.). Do rozkładu 

wybierano jedynie te krystality, co do których wymiarów nie było wątpliwości. Wyznaczony 

rozkład przypomina rozkład logarytmiczno-normalny, typowy dla drobnych proszków  

i mocno zdeformowanych metali [198, 218, 275]. 

  

Rysunek 18. Histogram obrazujący rozkład średnic 340 zmierzonych cząstek materiału Fe50; 
szerokość przedziału została dobrana według reguły Strugersa [276] w związku z niewielką liczbą 

danych 

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180

0,00

0,05

0,10

0,15

0,20

0,25

0,30

0,35

0,40

P
ra

w
d
o
p
o
d
o
b

ie
ń
s
tw

o

Wielkość cząstek [nm]



 

65 

6.3. Charakterystyka materiału Fe100 

Materiał Fe100 w stanie surowym jest drobnym, ciemnoszarym proszkiem, widocznie 

różniącym się rozdrobnieniem od materiału Fe50. Składa się z pasywowanych nanocząstek 

żelaza o czystości powyżej 99,7% wag. Wyniki dla tego materiału będą prezentowane  

na wykresach w kolorze granatowym. 

Z danych producenta, firmy Sigma-Aldrich, wynika, że stężenie tlenu w materiale 

wynosi ok. 3-6% wag. Deklarowana średnia wielkość cząstek o pokroju sferycznym wynosi 

60-80 nm, przy powierzchni właściwej równej 7 m2/g i gęstości nasypowej rzędu 0,5 g/cm3. 

Jako główne zanieczyszczenia wymieniono mangan, ołów, glin, wolfram i chrom. 

6.3.1. Analiza strukturalna 

Analiza materiału Fe100 za pomocą metody dyfrakcji rentgenowskiej (rysunek 19.) 

wykazała, że próbka składa się z α-żelaza i drobnokrystalicznego tlenku żelaza (magnetyt, 

Fe3O4). Refleks fazy α-Fe o największej intensywności przypadał na kąt ugięcia 2θ 52,3956°, 

a parametr sieci po odjęciu poprawki na położenie próbki został wyznaczony na 2,86646 Å. 

Wąskie refleksy oznaczone kolorem zielonym pochodzą od wzorca wewnętrznego 

(krzemu), który pominięto przy wyznaczaniu udziału wagowego faz. Analiza z użyciem 

udokładnienia struktury metodą Rietvelda wykazała, że materiał zawiera 87,4% wag. α-Fe 

i 12,6% Fe3O4 (ok. 3.5% wag. tlenu). Pozorną średnią wielkość krystalitów α-Fe w tym 

materiale określono na 246 nm. Wartość ta wykracza poza ogólnie przyjęte granice 

oznaczalności metody XRPD i należy ją traktować jako >100 nm, dlatego materiał ten 

nazwano „Fe100”.  

 

Rysunek 19. Dyfraktogram zebrany dla wyjściowego stanu materiału Fe100 (krok 0,0066°2θ,  
czas zliczenia 200 s); kolory strzałek i wskaźników Millera przy refleksach oznaczają odpowiednio: 

zielony – Si, pomarańczowy – Fe3O4, czarny – α-Fe 
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6.3.2. Analiza morfologii 

Analizę morfologii materiału Fe100 wykonaną przy użyciu mikroskopii elektronowej 

przedstawiono na rysunkach 20. i 21. 

 

Rysunek 20. Obrazy mikroskopowe (SEM) materiału Fe100 przy powiększeniach 100, 1000 i 15000 
razy; obrazy zostały otrzymane w trybie BSE 

Obrazy wykonane za pomocą skaningowej mikroskopii elektronowej (SEM) przy 

niższych powiększeniach pozwoliły określić materiał Fe100 jako proszek o niewielkim 

stopniu zaglomerowania. Poza drobnymi cząstkami przypominającymi materiał Fe50, 

obserwowany jest znaczny udział cząstek o rozmiarach rzędu pojedynczych mikrometrów 

oraz sporadycznie obserwowanych cząstek o rozmiarach sięgających kilkudziesięciu 



 

67 

mikrometrów. Pokrój obserwowanych cząstek można określić jako kulisty, przy czym  

w przypadku większych cząstek obserwowane były zniekształcenia i ubytki.  

Za pomocą transmisyjnej mikroskopii elektronowej (TEM) przygotowano serię 

obrazów materiału Fe100 wykonanych w powiększeniach od 40000x do 300000x razy 

(rysunek 21.). Obrazy poglądowe, przy mniejszych powiększeniach (a-d), pozwoliły 

stwierdzić, że w materiale znajdują się głównie rozdzielone cząstki o wielkościach 

dochodzących do ok. 400 nm. Pokrój większości obserwowanych cząstek jest kulisty  

lub sześcienny. Zdjęcia otrzymane w wysokim powiększeniu (e-h) nie pozwoliły  

na zaobserwowanie płaszczyzn krystalograficznych, co może być związane z wielkością 

cząstek przekraczającą grubość możliwą do badań TEM (do ok. 200 nm). Mimo to, przez 

analogię do badań poprzednich materiałów oraz badań EBSD przedstawionych w następnej 

sekcji, uznano, że cząstki obserwowalne na obrazach TEM są pojedynczymi krystalitami.  

Na podstawie otrzymanych obrazów można stwierdzić, że w materiale występują cząstki  

o rozmiarach od ok. 10 nm, jednak udział tych niewielkich cząstek jest znikomy  

w porównaniu ze znacznym udziałem cząstek o rozmiarach ok. 100 nm.  

 

Rysunek 21. Przykładowe obrazy materiału Fe100 otrzymane za pomocą TEM;  
a i b – powiększenie ok. 40000x, c i d – powiększenie ok. 100000x, e i f – powiększenie  

ok. 150000x, g – powiększenie ok. 200000x, h – powiększenie ok. 300000x; cienkie linie na 
obrazach wskazują zmierzone średnice cząstek użyte do wyznaczenia rozkładu wielkości 

Na podstawie ponad 60 wykonanych zdjęć TEM zmierzono średnice 191 krystalitów  

i wyznaczono CSD w materiale (rysunek 22.). Do rozkładu wybierano jedynie te krystality, 

co do których wymiarów nie było wątpliwości. Wyznaczony rozkład przypomina rozkład 

logartymiczno-normalny. 
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Rysunek 22. Histogram obrazujący rozkład średnic 191 zmierzonych cząstek materiału Fe100; 
szerokość przedziału została dobrana według reguły Strugersa [276] w związku z niewielką liczbą 

danych 

6.4. Zestawienie wyników dodatkowych analiz 

W celu pełniejszej charakterystyki badanych materiałów wykonano dodatkowe 

analizy składu za pomocą metody ICP-AES, w celu ustalenia zawartości promotorów  

i zanieczyszczeń, oraz za pomocą analizy elementarnej, w celu ustalenia zawartości tlenu  

i azotu w materiałach. Wyniki stężenia azotu zostaną porównane z wartościami 

otrzymanymi dla próbek po wybranych etapach procesów azotowania i odazotowania. 

Na podstawie badań z użyciem metody ICP-AES (tabela 3.) ustalono, że w badanych 

materiałach udział żelaza wynosi od ok. 81 do ok. 99% wag. W przypadku materiału Fe20 

poza żelazem głównymi składnikami metalicznymi są: wapń, glin, potas i magnez.  

W materiale tym pozostałe ok. 2% wag. stanowi tlen, który nie jest bezpośrednio 

oznaczalny tą metodą. Materiał Fe50 zawiera poza żelazem jedynie śladowy udział 

zanieczyszczeń, jednak w tym przypadku oszacowane stężenie tlenu wynosi niemalże  

19% wag. W materiale Fe100, podobnie do Fe50, znajdują się poza żelazem jedynie śladowe 

zanieczyszczenia pochodzące od pierwiastków metalicznych, a stężenie tlenu wynosi  

ok. 1% wag.  

Metodą analizy elementarnej oznaczono stężenia azotu, tlenu i wodoru, przy czym 

praktyczne znaczenie w przedstawianych badaniach miało głównie stężenie azotu  

(tabela 4.). Wyznaczone stężenia tlenu w przybliżeniu pokrywają się z wynikami 

otrzymanymi za pomocą pozostałych metod. Zgodnie z oczekiwaniami stężenia azotu  

w materiałach wyjściowych są pomijalnie małe.  
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Tabela 3. Zestawienie stężeń wybranych pierwiastków w materiałach wyjściowych otrzymane na 
podstawie badań metodą ICP-AES 

 

Stężenie pierwiastka 

% wag. 

Fe20 

Stężenie pierwiastka 

% wag. 

Fe50 

Stężenie pierwiastka 

% wag. 

Fe100 

Fe 93 81 99 

Ca 2,41 0,01 0,02 

Al 1,60 0,01 0,04 

K 0,53 <0,01 <0,01 

Mg 0,23 - - 

S - <0,01 - 

 

Tabela 4. Zestawienie stężeń tlenu, azotu i wodoru w materiałach Fe20, Fe50 i Fe100 

 Fe20 Fe50 Fe100 

Tlen [% wag.] 
8,23 

±0,04 
15,8 
±0,6 

4,47 
±0,03 

Azot [% wag.] 
0,380 

±0,009 
0,050 

±0,006 
0,02 

±0,02 

Wodór [% wag.] 
0,240 

±0,002 
0,10 

±0,02 
0,030 

±0,001 

6.5. Przygotowanie mieszanin materiałów Fe20, Fe50 i Fe100 

Poza materiałami Fe20, Fe50 i Fe100 przygotowane zostały mieszaniny, dla których 

MCS miała przyjmować wartości pomiędzy wartościami dla materiałów Fe20, Fe50 i Fe100. 

Mieszaniny przygotowano w sposób fizyczny – mieszając sproszkowane materiały Fe20, 

Fe50 i Fe100 w moździerzu używając możliwie małej siły, aby uniknąć doprowadzania do 

układu nadmiernej energii, która mogłaby spowodować zainicjowanie spiekania i reakcji 

utleniania. 

Próbki, powstałe w wyniku mieszania materiałów Fe20 i Fe50 oraz Fe20 i Fe100, 

oznaczono odpowiednio symbolami Fe20/50 i Fe20/100. Efekt mieszania potwierdzono za 

pomocą analizy strukturalnej (XRPD). Wyniki dla tych materiałów będą prezentowane na 

wykresach w kolorach odpowiednio pomarańczowym dla Fe20/50 i zielonym dla 

Fe20/100. 

Analiza mieszanin Fe20/50 i Fe20/100 za pomocą metody dyfrakcji rentgenowskiej 

(rysunki 23. i 24.) pozwoliła stwierdzić, że próbki zawierają α-żelazo oraz drobnokrystaliczny 

tlenek żelaza (magnetyt, Fe3O4). Refleks α-Fe o największej intensywności znajdował się 

przy kącie ugięcia równym 52,3467°2θ i 52,3630°2θ, a parametr sieci po odjęciu poprawki 

na położenie próbki został wyznaczony na 2,86768 Å i 2,86664 Å, odpowiednio  
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dla mieszaniny Fe20/50 i mieszaniny Fe20/100. Wąskie refleksy oznaczone kolorem 

zielonym pochodzą od wzorca wewnętrznego (krzemu), który pominięto przy wyznaczaniu 

udziału wagowego faz. Analiza z użyciem metody Rietvelda wykazała, że próbka zawiera 

60,1% wag. α-Fe i 39,9% wag. Fe3O4, natomiast próbka Fe20/100 zawiera 90,2% α-Fe  

i 9,8% wag. Fe3O4. Pozorną średnią wielkość krystalitów α-Fe w mieszaninie Fe20/50 

określono na 41 nm, a w mieszaninie Fe20/100 na 88 nm.  

 

Rysunek 23. Dyfraktogram zebrany dla wyjściowego stanu mieszaniny Fe20/50 (krok 0,0066°2θ, 
czas zliczenia 200 s) ); kolory strzałek i wskaźników Millera przy refleksach oznaczają odpowiednio: 

zielony – Si, pomarańczowy – Fe3O4, czarny – α-Fe 

 

Rysunek 24. Dyfraktogram zebrany dla wyjściowego stanu mieszaniny Fe20/100 (krok 0,0066°2θ, 
czas zliczenia 200 s) ); kolory strzałek i wskaźników Millera przy refleksach oznaczają odpowiednio: 

zielony – Si, pomarańczowy – Fe3O4, czarny – α-Fe  
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7. Wpływ temperatury na przebieg procesów azotowania  

i odazotowania w zmiennej atmosferze azotującej na przykładzie 

materiału Fe20 

W tym rozdziale zostaną przedstawione badania, dotyczące zależności przemian 

fazowych w nanokrystalicznym układzie Fe-N od temperatury. Materiał Fe20 poddano 

azotowaniu i odazotowaniu gazowemu w mieszaninie amoniaku i wodoru  

w temperaturach 350, 400, 450 i 500°C. Procesy te obserwowano in situ, zarówno z użyciem 

metody termograwimetrycznej (TG), jak i proszkowej dyfraktometrii rentgenowskiej 

(XRPD). Każdy proces poprzedzono redukcją materiałów wyjściowych w przepływie 

czystego wodoru, w temperaturze 500°C, a w temperaturze procesu skład gazów 

wchodzących do reaktora zmieniano w krokach co 5% obj. (szczegóły w sekcji 0.). 

7.1. Analiza termograwimetryczna 

Prowadząc procesy azotowania i odazotowania z pomiarem termograwimetrycznym 

obserwowano zmiany masy próbki stałej podczas procesów polegających na stopniowym 

zwiększaniu, a następnie stopniowym obniżaniu stężenia amoniaku w atmosferze 

azotującej. Badania przeprowadzono w temperaturach 400 i 500°C. Zmiany masy próbki 

stałej wyrażono jako stopień zaazotowania, mN/mFe (opisany w sekcji 2.5). 

Na rysunku 25. przedstawiono przebieg procesu prowadzonego dla materiału Fe20  

w temperaturze 400°C. W górnej części rysunku 25. przedstawiono wartości natężenia 

przepływu amoniaku i wodoru na wejściu do reaktora. W dolnej części wykresu 

przedstawiono stopień zaazotowania materiału. Liniami przerywanymi oznaczono mN/mFe 

odpowiadający stechiometriom: Fe2N wynoszący 0,125, Fe3N wynoszący 0,084 oraz Fe4N, 

wynoszący 0,063. 

Na podstawie danych przedstawionych na rysunku 25. wyznaczono zależność stopnia 

zaazotowania od stężenia amoniaku na wejściu reaktora (rysunek 26.). Punkty 

przedstawione na tym rysunku 26. odpowiadają wartościom stopnia zaazotowania 

zmierzonym bezpośrednio przed każdą zmianą stężenia amoniaku w atmosferze gazowej. 

Te punkty pomiarowe oznaczono na rysunku 25. pionowymi kropkowanymi liniami. 

W trakcie etapu azotowania (zapełnione kwadraty na rysunku 26.), do osiągnięcia 

stężenia 40% obj. amoniaku, obserwuje się nieznaczny przyrost stopnia zaazotowania, nie 

przekraczający 0,003. W zakresie stężenia amoniaku od 45 do 65% obj. obserwowano 

wyraźny przyrost masy próbki do wartości mN/mFe wynoszącej 0,059, czyli nieco poniżej 

stechiometrii Fe4N. Na początku tego etapu występuje wyraźne przegięcie krzywej, które 

odpowiada przemianie ok. 30% wag. materiału do fazy o stechiometrii Fe4N. Dalszy wzrost 

stężenia amoniaku do 85% obj. nie powoduje znaczącej zmiany stopnia zaazotowania. 

Powyżej tego stężenia, mN/mFe wzrasta do wartości 0,11, co odpowiada przemianie 
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materiału do stechiometrii Fe2,24N. Po 6 godzinach prowadzenia reakcji azotowania  

w atmosferze czystego amoniaku, rozpoczęto proces odazotowania (puste kwadraty  

na rysunku 26.). Na początku tego etapu stopień zaazotowania obniża się monotonicznie 

dopóki stężenie amoniaku w gazach zasilających reaktor nie spadnie poniżej 40% obj. 

Dalsze obniżenie stężenia NH3 prowadzi do znacznego zmniejszenia stopnia zaazotowania. 

W zakresie od 25% obj. do 0% obj. NH3, mN/mFe spada w niewielkim stopniu, a materiał 

powraca do masy początkowej. 

 

Rysunek 25. Przebieg procesu azotowania i odazotowania dla materiału Fe20 w 400°C badany  
za pomocą termograwimetru; linia błękitna – stężenie amoniaku, linia czerwona – stężenie 

wodoru; linia ciemnożółta – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe20 

Na podstawie przedstawionych zmian stopnia zaazotowania można stwierdzić,  

że drogi jego zmian podczas procesów azotowania i odazotowania znacznie się różnią. 

Występuje zjawisko histerezy procesów azotowania i odazotowania nanokrystalicznego 

żelaza, które zostało opisane we wcześniejszych pracach [31, 43, 175].  

W dalszej części pracy wyniki pomiarów termograwimetrycznych przedstawiono 

tylko na rysunkach zależności stopnia zaazotowania od stężenia amoniaku w atmosferze 

reakcyjnej. Wyniki bezpośrednich pomiarów zamieszczono w sekcji 11.  
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Rysunek 26. Zależność stopnia zaazotowania materiału Fe20 od stężenia amoniaku na wejściu 
reaktora; proces prowadzony w temperaturze 400°C; linia ciemnożółta – zmiana stopnia 

zaazotowania materiału Fe20 

Analizę termograwimetryczną procesu azotowania i odazotowania przeprowadzono 

również w temperaturze 500°C (rysunek 27.). Do osiągnięcia stężeniu amoniaku równego 

30% obj. nie zaobserwowano znaczącego przyrostu stopnia zaazotowania. Obserwowalna 

zmiana ma miejsce przy stężeniu amoniaku równym 35% obj. Przy stężeniu 60% obj. 

amoniaku mN/mFe osiąga wartość 0,059, bliską stechiometrii Fe4N. Powyżej 90% obj. NH3 

stopień zaazotowania osiąga wartość 0,062. Na pierwszym etapie procesu odazotowania, 

mN/mFe nieznacznie się zmniejsza. Poniżej stężenia 25% obj. NH3 obserwuje się gwałtowne 

zmniejszenie stopnia zaazotowania do wartości bliskich zera. 

 

Rysunek 27. Zależność stopnia zaazotowania materiału Fe20 od stężenia amoniaku na wejściu 
reaktora; proces prowadzony w temperaturze 500°C; linia ciemnożółta – zmiana stopnia 

zaazotowania materiału Fe20 
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Wyniki otrzymane dla procesu prowadzonego w 500°C wskazują, że również w tych 

warunkach występuje histereza procesów azotowania i odazotowania nanokrystalicznego 

żelaza. Porównując przebieg procesów w temperaturach 400°C i 500°C wskazać można,  

że wartości stężeń amoniaku, w których osiągane są określone wartości stopnia 

zaazotowania, ze wzrostem temperatury przesunięte są w stronę niższych wartości 

stężenia. W temperaturze 500°C maksymalny stopień zaazotowania nie przekracza 

wartości odpowiadających stechiometrii Fe4N. 

Metoda TG nie pozwala na analizę struktury materiału, a jedynie umożliwia 

obserwację zmian masy próbki, które mogą być związane z różnymi przemianami fazowymi. 

Dokładniejsze informacje na temat przemian strukturalnych dostarcza analiza dyfrakcyjna, 

która zostanie omówiona w następnej sekcji. 

7.2. Analiza zmian strukturalnych 

W celu określenia składu fazowego na każdym etapie procesów azotowania  

oraz odazotowania nanokrystalicznego żelaza przeprowadzono analizę strukturalną  

za pomocą metody XRPD. Na przykładzie materiału Fe20 omówione zostaną procedury, 

które wykonywano również dla pozostałych materiałów. Na rysunku 28. przedstawiono 

dyfraktogramy otrzymane dla charakterystycznych stanów badanych procesów. W panelu 

a) przedstawiono stan w 400°C i w atmosferze czystego wodoru po procesie redukcji 

warstwy pasywnej. W stanie tym występuje jedynie metaliczne żelazo. Oznaczone  

na zielono refleksy pochodzą od wzorca wewnętrznego – krzemu. Na kolejnym 

dyfraktogramie w panelu b) przedstawiono stan, w którym poza żelazem występuje 

również azotek γ’-Fe4N. Został on uzyskany w wyniku azotowania prowadzonego w 400°C, 

w atmosferze składającej się w 60% obj. z amoniaku i 40% obj. z wodoru. Kolejny 

dyfraktogram, w panelu c), przedstawia stan, w którym występuje czysta faza γ’-Fe4N, 

zaobserwowany podczas procesu azotowania w 400°C, w atmosferze składającej się  

w 70% obj. z amoniaku. W panelu d) przedstawiono stan, obserwowany podczas 

azotowania w 450°C w atmosferze 85% obj. amoniaku, w którym współistnieją fazy γ’-Fe4N 

i ε-Fe3-2N. Dyfraktogram z panelu e) otrzymano podczas odazotowania w 400°C przy 

atmosferze składającej się w 70% obj. z amoniaku. Charakteryzuje się on występowaniem 

wyłącznie fazy ε-Fe3-2N. Dyfraktogram przedstawiony w panelu f) został zebrany podczas 

procesu odazotowania w 400°C, gdy atmosfera składała się w 35% obj. z NH3. Stwierdzono 

jednoczesne występowanie faz α-Fe, γ’-Fe4N i ε-Fe3-2N. 

Zestawienie danych dyfrakcyjnych ze wszystkich 287 pomiarów, z których składał się 

typowy eksperyment, przedstawiono w formie dwuwymiarowych wykresów izoliniowych. 

Wykresy te ilustrują kolejne dyfraktogramy złożone ze sobą w układzie od dołu do góry.  

Oś pozioma reprezentuje kąt ugięcia (2θ). Na osi pionowej przedstawiono numery 

kolejnych pomiarów. Gradient kolorów odpowiada intensywności sygnału zbieranego przez 

detektor podczas danego pomiaru przy danym kącie. Na rysunku 29. przedstawiono 
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zestawienie danych dyfrakcyjnych dla procesów prowadzonych w temperaturach 350, 400, 

450 oraz 500°C, w wybranym zakresie kątowym (41-58°2θ). Na środkowym panelu 

przedstawiono wartości stężenia gazów w atmosferze, na wejściu komory reakcyjnej,  

dla każdego z pomiarów (jak na rysunku 7.). Powyżej każdego z refleksów przedstawiono 

symbole faz wraz z odpowiednimi wskaźnikami Millera. Kolory linii przerywanych i pól 

opisujących położenie refleksów od poszczególnych faz na wykresie odpowiadają 

generalnemu systemowi kolorystycznemu w rozprawie – kolor czarny dla fazy α-Fe, kolor 

niebieski dla fazy γ’-Fe4N i kolor czerwony (oraz różowy) dla fazy ε-Fe3-2N. 

 

Rysunek 28. Dyfraktogramy przedstawiające charakterystyczne stany podczas procesu: a) czysta 
faza α-Fe; b) współistnienie faz α-Fe i γ’-Fe4N; c) czysta faza γ’-Fe4N; d) współistnienie faz γ’-Fe4N  
i ε-Fe3-2N; e) czystej fazy ε-Fe3-2N; f) współistnienie faz α-Fe, γ’-Fe4N i ε-Fe3-2N; refleksy oznaczono 
kolorami: czarnym dla α-Fe, niebieskim dla γ’-Fe4N, czerwonym dla ε-Fe3-2N i zielonym dla wzorca 

Si; krok pomiaru 0,026°2θ, czas zliczania 46 s; 
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Rysunek 29. Izoliniowe zestawienia zakresu kątowego 41-58°2θ dyfraktogramów obrazujących 
przebieg procesów azotowania i odazotowania prowadzonych w: A) 350°C, B) 400°C, C) 450°C,  

D) 500°C oraz zmian stężenia gazów doprowadzanych do reaktora dla materiału Fe20 

Rysunek 29. zawiera dyfraktogramy zbierane po procesie redukcji warstwy 

tlenkowej. Refleksy od wzorca wewnętrznego, krzemu przy pozycji ok. 55,4°2θ, 

obserwowane są na każdym etapie eksperymentu. Na początku procesu, obserwowane są 

refleksy od płaszczyzny (110) α-żelaza. Ze wzrostem stężenia amoniaku refleks pochodzący 

od płaszczyzny (110) żelaza odchyla się od położenia początkowego w stronę niższych 

kątów 2θ. Następnie pojawiają się refleksy pochodzące od fazy γ’-Fe4N: (111) oraz (200),  

a refleksy od fazy α-Fe zanikają. W przypadku procesów prowadzonych w temperaturach 

350, 400 oraz 450°C zaobserwowane zostały dodatkowe trzy refleksy pochodzące od fazy 

ε-Fe3-2N: (110), (002) oraz (111). Następnie zanikają refleksy od fazy γ’-Fe4N. W związku ze 

znacznym przesunięciem refleksów pochodzących od fazy ε, zakres ich występowania 
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zaznaczono na wykresach różowym polem. Można zauważyć, że szerokość pola dla refleksu 

pochodzącego od płaszczyzny (002) jest mniejsza od pozostałych. Na dyfraktogramach  

z procesu prowadzonego w 500°C refleksy od fazy ε nie są obserwowane.  

W początkowym etapie drugiej części procesu, gdy stężenie amoniaku jest obniżane, 

widoczne jest przesuwanie refleksów od fazy ε-Fe3-2N w stronę wyższych kątów 2θ. 

Następnie ponownie obserwowane są refleksy od fazy γ’-Fe4N, a pod koniec procesu 

również refleksy od fazy α-Fe. Na pewnym etapie procesu obserwowane są jednocześnie 

refleksy od wszystkich trzech faz występujących podczas badanych procesów. W ostatnim 

etapie procesu odazotowania całkowicie zanikają refleksy od fazy γ’-Fe4N,  

a na dyfraktogramach ponownie obserwowane są jedynie refleksy od fazy α-Fe i wzorca.  

Szczegółowa, ilościowa analiza otrzymanych dyfraktogramów została wykonana dla 

każdego z wykonanych skanów według wielostopniowej procedury opisanej w sekcjach 5.1. 

i 10. Wyniki takich analiz dla procesów prowadzonych z materiałem Fe20 w temperaturach 

350, 400, 450 i 500°C przedstawiono na rysunkach 30.-33. Zawarto na nich, otrzymane 

podczas udokładnienia struktury metodą Rietvelda, dane wynikające z kształtu profilu 

dyfrakcyjnego. W górnym panelu każdego rysunku przedstawiono zmiany stężenia faz 

krystalicznych występujących w materiale, obliczone na podstawie intensywności 

refleksów. W środkowym panelu każdego rysunku przedstawiono zmiany średniej wielkości 

krystalitów poszczególnych faz, obliczone na podstawie wartości FWHM otrzymanej 

podczas udokładnienia struktury metodą Rietvelda dla refleksów w całym zakresie 

pomiarowym. W dolnym panelu każdego rysunku zestawiono zmiany parametrów sieci, 

obliczone na podstawie zmian położenia kątowego refleksów udokładnionego profilu. 

Wartości otrzymane dla faz występujących w niewielkich stężeniach należy traktować  

z ostrożnością. Związane jest to z niepewnością opisu profilu dyfrakcyjnego o niskiej 

intensywności.  

Na podstawie analizy danych dyfrakcyjnych z rysunków 29.-33. zaproponowano 

podział badanych procesów na 10 obszarów (np. rysunek 30.). W 1. obszarze, podczas 

azotowania, występuje jedynie faza α-Fe. Obszar 2. odpowiada przemianie α → γ’.  

W obszarze 3. istnieje jedynie faza γ’. Przemianę γ’ → ε zawarto w obszarze 4. Obszar 5. 

odpowiada stanowi, w którym identyfikowana jest wyłącznie faza ε. Obszarem 

analogicznym do obszaru 5., występującym podczas odazotowania jest obszar 6. Obszar 7. 

rozpoczyna się wraz z pojawieniem się fazy γ’ podczas przemiany ε → γ’. W kolejnym 

obszarze, oznaczonym numerem 8, obserwowane są jednocześnie trzy fazy: α, γ’ i ε. Obszar 

9. obejmuje zakres, w którym faza ε przestaje być obserwowalna, a w układzie współistnieją 

fazy α i γ’. Ostatnim z etapów jest obszar 10., w którym cały materiał występuje jako faza 

α-Fe. Powyższy podział na obszary wykorzystano do opisu wszystkich eksperymentów 

azotowania i odazotowania, dla wszystkich analizowanych próbek. Już na przykładzie 

próbki Fe20 stwierdzić należy, że nie we wszystkich prowadzonych eksperymentach 

występowały wszystkie zaproponowane obszary. 
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Rysunek 30. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe20 

w temperaturze 350°C; kolorem czarnym oznaczono wartości dla fazy α-Fe, niebieskim dla  
fazy γ’-Fe4N, a czerwonym i różowym dla fazy ε-Fe3-2N 

 

Rysunek 31. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe20 

w temperaturze 400°C 
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Rysunek 32. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe20 

w temperaturze 450°C 

  

Rysunek 33. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe20 

w temperaturze 500°C 
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Badania strukturalne wskazują, że procesy prowadzone w temperaturach 350, 400  

i 450°C mają znacząco odmienny przebieg od procesu prowadzonego w temperaturze 

500°C. W temperaturach 350, 400 i 450°C, w obszarze 1. wartość MCS fazy α-Fe jest 

stabilna. W tym obszarze stopniowo rośnie wartość parametru sieci fazy α-Fe.  

W obszarze 2., obserwowana jest stopniowa zmiana stężenia faz α i γ’. Po chwilowym 

wzroście MCS obserwowanym dla fazy γ’, notuje się spadek tej wartości oraz wzrost 

parametrów sieci obu faz. W obszarze 3., MCS fazy γ’ pozostaje niemalże stała, 

jednocześnie parametr sieci tej fazy wzrasta. W obszarze 4., po początkowym, znacznym 

przyroście MCS fazy ε, obserwowany jest spadek wartości MCS obu faz. Na tym etapie 

parametry sieci faz γ’ i ε rosną. W obszarze 5. obserwowana jest jedynie faza ε, której MCS 

pozostaje relatywnie stabilna, a parametr sieci wzrasta. 

W temperaturach 350, 400 i 450°C, proces odazotowania rozpoczyna się obszarem 6. 

Na tym etapie, MCS fazy ε jest stosunkowo stabilna, natomiast parametry sieci fazy ε 

stopniowo zmniejszają się, osiągając wartości niższe niż obserwowane na początku obszaru 

5. W temperaturach 350 i 450°C, w obszarze 7., oprócz refleksów od faz γ’ i ε, obserwowane 

są refleksy o niewielkiej intensywności pochodzące od fazy α-Fe. Na podstawie zebranych 

danych dyfrakcyjnych nie było możliwe obliczenie wartości MCS i parametru sieci dla tej 

fazy. W obszarze 7. wartości MCS fazy ε oraz fazy γ’ zmniejszają się. Parametry sieci fazy ε 

stopniowo spadają. Parametr sieci fazy γ’ również się zmniejsza i osiąga wartości zbliżone 

do wartości na początku obszaru 2. W obszarze 8. współistnieją trzy fazy krystaliczne,  

to jest α, γ’ i ε. Na tym etapie stężenie fazy stopniowo γ’ stopniowo wzrasta  

do wartości 29, 26 i 23% wag., odpowiednio w 350, 400 i 450°C. MCS i parametr sieci  

fazy γ’ pozostają na niemalże niezmienionym poziomie. Ze względu na jakość danych 

pomiarowych, zmiany MCS i parametrów sieci fazy ε w tym obszarze wyznaczono jedynie 

w przypadku procesu w 350°C. Parametry sieci tej fazy kontynuują trend z poprzednich 

etapów. W temperaturach 350, 400 i 450°C, MCS fazy α wzrasta do wartości bliskich 

początkowym, natomiast MCS i parametr sieci fazy γ’ w każdej temperaturze spadają.  

W obszarze 9. nie obserwuje się już obecności fazy ε, natomiast stężenie fazy γ’ stopniowo 

spada, aż do całkowitego zaniku tej fazy na granicy z obszarem 10. Pod koniec tego obszaru 

MSC fazy γ’ znacznie się zmniejsza. W obszarze 10. MCS fazy α osiąga wartości większe  

o odpowiednio 2, 4, i 4 nm od wartości obserwowanych na początku obszaru 1. Końcowa 

wartość parametru sieci fazy α-Fe jest zbliżona do wartości wyznaczonej na początku 

procesu azotowania.  

W procesie prowadzonym w 500°C wartość MCS fazy α-Fe w obszarze 1. jest stabilna, 

a parametr sieci stopniowo rośnie. Zmiany w obszarze 2. przebiegają podobnie jak  

w niższych temperaturach. W obszarze 3. MCS fazy γ’ pozostaje niemalże niezmieniona, 

lecz jest wyższa niż w procesach prowadzonych w niższych temperaturach. Parametr sieci 

tej fazy w tym obszarze rośnie. W temperaturze 500°C obszar 3. nie kończy się, nawet przy 

zasilaniu reaktora czystym amoniakiem. Faza ε nie jest obserwowana. 
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Pierwszy obszar odazotowania w 500°C, w którym obserwowana jest jedynie faza γ’, 

w związku z wyjątkowym przebiegiem procesu oznaczono 3*. W obszarze tym MCS fazy γ’ 

pozostaje na niezmienionym poziomie, a parametr sieci stopniowo spada. Na początku 

obszaru 9., faza α ma wysoką wartość MCS, która następnie spada i stabilizuje się.  

W analizowanym procesie, zmiana parametru sieci fazy γ’ jest szczególnie widoczna.  

Jej końcowa wartość jest znacznie niższa od wartości obserwowanej na początku obszaru 

2. W obszarze 10. obserwowany jest wzrost wartości MCS fazy α o 8 nm w stosunku  

do początku obszaru 1. Parametr sieci fazy α, podobnie jak w niższych temperaturach, 

osiąga wartość bliską początkowej. 

7.3. Omówienie przemian fazowych w zależności od temperatury procesu 

na podstawie obserwacji w stanach quasi-stacjonarnych 

Głównym przedmiotem rozprawy jest analiza przemian fazowych na podstawie 

obserwacji w stanach quasi-stacjonarnych, gdy prowadzenie reakcji w atmosferze o danym 

potencjale azotowym nie prowadzi do znacznych zmian badanego materiału. W literaturze 

do opisu atmosfery reakcyjnej, częściej niż stężenie amoniaku, stosowany jest potencjał 

azotowy (rN, zdefiniowany w rozdziale 1.2.) lub logarytm naturalny tej wartości. Z tego 

powodu w sekcjach 7.3. i 8.6. stężenie amoniaku zostało przeliczone na ln rN. W poniższym 

rozdziale przedstawiono szczegółowe omówienie kluczowych etapów procesów, czyli: 

zdefiniowanych wcześniej obszarów 1., 2. i 3. jako przemiany α → γ’; obszarów 4., 5. jako 

przemiany γ’ → ε; oraz obszarów 6.-10. jako odazotowania. Punkty pomiarowe  

na zestawieniach połączono liniami, które nie oznaczają, że przebieg zmian jest ciągły,  

a służą jedynie jako wskazówka trendów zmian.  

7.3.1. Przemiana α → γ’ w materiale Fe20 w procesach prowadzonych 

w temperaturach 350, 400, 450 i 500°C 

Przemiany strukturalne zachodzące w obszarze nasycania fazy α-Fe azotem  

oraz w obszarze przemiany pomiędzy fazami α-Fe i γ’-Fe4N w materiale Fe20, zachodzące 

podczas procesów prowadzonych w temperaturach 350, 400, 450 i 500°C, przedstawiono 

na rysunku 34. Stan, w którym atmosfera reakcyjna składała się z czystego wodoru, 

oddzielono przerywaną kreską ze względu na brak możliwości wyznaczenia logarytmu 

zerowej wartości rN. Kropkowanymi liniami w odpowiednich kolorach zaznaczono wartości 

potencjału azotowego, w których spodziewane jest zachodzenie przemian fazowych 

według klasycznych diagramów fazowych [95]. 

Przebieg zmian stężenia faz krystalicznych w każdej temperaturze jest podobny. 

Zakresy współistnienia faz α i γ’ są zbliżone i wynoszą około jednostki ln rN. Zgodnie  

z klasycznymi diagramami fazowymi przemiany fazowe w wyższych temperaturach 

powinny zachodzić przy niższych wartościach potencjału azotowego [95] (rysunek 1.). 
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Zależność ta znajduje potwierdzenie w procesach prowadzonych w 350, 400 i 450°, jednak 

nie jest spełniona w 500°C. Odstępstwo spowodowane jest zachodzeniem intensywnej 

rekombinacji cząsteczkowego azotu i desorpcji do fazy gazowej, przez co lokalnie, przy 

powierzchni materiału, obniża się potencjał azotowy atmosfery gazowej [146, 171, 277]. 

 

Rysunek 34. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla przemiany α → γ’ dla materiału Fe20  

w temperaturach 350, 400, 450 i 500°C; jasnozielone trójkąty oznaczają obliczony parametr sieci 

Wartość średniej wielkości krystalitów (MCS) w każdej z temperatur jest większa  

o kilka nanometrów od wartości zmierzonej dla materiału przed etapem redukcji warstwy 

tlenkowej. Wynika to z częściowego spiekania krystalitów fazy α z drobnokrystalicznym 

materiałem powstałym w wyniku redukcji fazy tlenkowej. Na etapie przemiany fazowej  

α → γ’, w początkowym etapie istnienia fazy γ’ jej MCS ma wysoką wartość. Równolegle 

obserwowany jest spadek wartości MCS fazy α. Wynika to z faktu, że przy zwiększaniu 

potencjału azotowego, przemianie do fazy γ’ ulegają najpierw największe krystality fazy α. 

W dalszej części procesu MCS fazy γ’ spada w związku z przemianą coraz mniejszych 

krystalitów fazy α do fazy γ’. Podobne zależności MCS od potencjału azotowego dla tego 

materiału znajdujemy w literaturze, a wyjaśnienie tego zjawiska oparto o model reakcji  

w obszarze adsorpcyjnym [177, 184], według którego największe krystality reagują przy 

najniższym potencjale chemicznym. We wcześniejszych publikacjach nie zaobserwowano 

jednak, że wraz ze wzrostem temperatury, wartość MCS fazy γ’ obserwowana  

na początkowym etapie jej istnienia wzrasta (puste punkty na rysunku 34.). 

Prawdopodobnym wyjaśnieniem tego zjawiska jest spiekanie krystalitów, prowadzące  

do przesunięcia maksimum rozkładu wielkości krystalitów w stronę coraz wyższych 
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wartości. W literaturze potwierdzono, że dla analogicznego materiału w temperaturach 

rzędu 700°C MCS fazy α rośnie [44].  

Na podstawie badań strukturalnych analizowano także zmiany parametrów sieci.  

Na wartości parametrów sieci wpływają głównie dwa czynniki: rozszerzalność cieplna sieci 

krystalicznej i rozszerzalność spowodowana nasycaniem sieci azotem. 

 Wartości współczynników rozszerzalności cieplnej dla fazy α-Fe z tabeli 2. przeliczono 

na wartości parametrów sieci w temperaturach prowadzonych procesów (tabela 5.) 

według wzoru [122]: 

𝒂(𝑇) = 𝒂𝟎 +  𝒂𝟎 ∙ ∫ 𝛼(𝑇) ∙ 𝑑𝑇
𝑇

𝑇0
. 

Wpływ rozszerzalności cieplnej zmodyfikowano o systematyczny współczynnik wynoszący 

2,1 · 10-9 · T2 · aα. Współczynnik ten oszacowano na podstawie porównania wartości 

obliczonych na podstawie tabeli 2. i wartości parametru sieci wyznaczonego 

eksperymentalnie w każdej z temperatur po procesie redukcji warstwy tlenkowej. 

Otrzymane tą metodą wartości są bliskie wartościom otrzymanym w literaturze [46, 94]. 

Tabela 5. Zestawienie obliczonych parametrów sieci głównych faz krystalicznych występujących  
w rozprawie z uwzględnieniem rozszerzalności cieplnej i rozszerzalności w wyniku obecności azotu 
w sieci w temperaturach prowadzenia procesów; wartości parametru sieci fazy α zmodyfikowane 

o współczynnik eksperymentalny oznaczono znakiem „*” 

Faza 
krystaliczna 

Parametr sieci w podwyższonej temperaturze 
[Å] (T w °C) 

α-Fe a(T)* = 2,8794 (350) 

a(T)* = 2,8815 (400) 

a(T)* = 2,8836 (450) 

a(T)* = 2,8857 (500) 

γ’-Fe4N a(T) = 3,8168 (350) 

a(T) = 3,8183 (400) 

a(T) = 3,8197 (450) 

a(T) = 3,8212 (500) 

ε-Fe3-2N  

YN = 0,33 

a(T,YN) = 4,7281, c(T,YN) = 4,4100 (350) 

a(T,YN) = 4,7309, c(T,YN) = 4,4126 (400) 

a(T,YN) = 4,7337, c(T,YN) = 4,4152 (450) 

a(T,YN) = 4,7365, c(T,YN) = 4,4179 (500) 

ε-Fe3-2N 

YN = 0,443 

a(T,YN) = 4,8166, c(T,YN) = 4,4571 (350) 

a(T,YN) = 4,8204, c(T,YN) = 4,4607 (400) 

a(T,YN) = 4,8242, c(T,YN) = 4,4642 (450) 

a(T,YN) = 4,8280, c(T,YN) = 4,4677 (500) 
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Zmianę parametrów sieci w wyniku rozszerzalności cieplnej dla faz γ’-Fe4N i ε-Fe3-2N 

obliczono według wzoru [108, 125]: 

𝒂(𝑇) = 𝒂𝟎 ∙ 𝛼∗ ∙ ∆𝑇 + 𝒂𝟎. 

W przypadku fazy ε, parametry sieci obliczono dla najniższej (YN = 0,33) i najwyższej  

(YN = 0,443), dostępnej w literaturze, wartości stopnia zapełnienia luk oktaedrycznych 

azotem, z zastosowaniem współczynników rozszerzalności cieplnej, gdzie odpowiednio 

αYN=0,33 = 1,2 · 10-5 · T oraz αYN=0,443 = 1,6 · 10-5 · T [125] (tabela 2.). Na podstawie danych z 

tabeli 2., tabeli 5. oraz wyznaczonych w eksperymentach parametrów sieci (aeksp), 

obliczono stężenie azotu rozpuszczonego w fazach α i γ’, xN: 

𝑥𝑁,𝛼 =
𝒂𝒆𝒌𝒔𝒑−𝒂(𝑇)

0,0079
, 

𝑥𝑁,𝛾′ = 20 +
𝒂𝒆𝒌𝒔𝒑−𝒂(𝑇)

0,01482
. 

Wyniki przedstawiono w tabeli 6. Indeksy dolne odpowiadają kolejno: fazie 

krystalicznej („α”, „γ’”, „ε”), maksimum lub minimum zakresu („max” lub „min”)  

oraz kierunkowi procesu („az” dla azotowania, „odaz” dla odazotowania).  

Wartości xN otrzymane dla fazy α-Fe są bliskie limitowi rozpuszczalności azotu w tej 

fazie, wynoszącemu 0,42% at. (tabela 1.) [102], lecz w każdym przypadku wyższe od niego. 

Można zatem stwierdzić, że w materiałach o ograniczonych wymiarach możliwe jest 

rozpuszczenie większej ilości azotu.  

Tabela 6. Zestawienie najwyższych zmierzonych podczas azotowania materiału Fe20 parametrów 
sieci fazy α, najniższych parametrów sieci fazy γ’, obliczonych stężeń azotu i stechiometrii 

otrzymanych faz krystalicznych 

Temperatura 
[°C] 

Parametr sieci [Å] 
Stężenie azotu xN 

[% at.] 
Stechiometria fazy 

350 aα,max,az = 2,8830 0,46 FeN0,0046 

400 aα,max,az = 2,8858 0,55 FeN0,0055 

450 aα,max,az = 2,8884 0,61 FeN0,0061 

500 aα,max,az = 2,8891 0,43 FeN0,0043 

350 aγ’,min,az = 3,8082 19,42 Fe4,15N 

400 aγ’,min,az = 3,8099 19,43 Fe4,15N 

450 aγ’,min,az = 3,8111 19,42 Fe4,15N 

500 aγ’,min,az = 3,8111 19,32 Fe4,18N 

Azot w sieci żelaza może zajmować pozycje wyłącznie w lukach oktaedrycznych 

(rysunek 35.) [94, 97]. W przypadku sieci α-żelaza azot może w przypadkowy sposób 

zajmować dowolną z dopuszczalnych pozycji w lukach oktaedrycznych na krawędziach 

przestrzennie centrowanej komórki elementarnej, aż do osiągnięcia nasycenia. Nawet  

w najwyższym dopuszczalnym dla tej fazy nasyceniu azotem, nie w każdej komórce 
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elementarnej znajduje się atom azotu. Zależność pomiędzy potencjałem azotowym,  

a poziomem nasycenia fazy α azotem w procesie azotowania gazowego zależy  

od temperatury i można ją opisać eksperymentalnie wyznaczonym równaniem [278]: 

𝑥𝑁,𝛼 = [𝑒𝑥𝑝(19,491 −
10746,1

𝑇
] ∙ (𝑟𝑁 ∙ 10−5), 

gdzie temperatura jest wyrażona w kelwinach, a jednostką xN,α jest % at. 

 

Rysunek 35. Schematyczne przedstawienie sieci krystalicznych z zaznaczonymi możliwymi 
miejscami obsadzenia sieci przez azot w: A) α-Fe (w lukach oktaedrycznych na każdej ze ścian),  

B) γ’-Fe4N (w luce w centrum sieci), C) wszystkie możliwe do obsadzenia pozycje w sieci 
austenitycznej (w centrum i na każdej z krawędzi); na podstawie [97]  

Na rysunku 34. (zielone trójkąty) przedstawiono wartości parametru sieci fazy α-Fe 

nasyconej równowagowo azotem przy danym potencjale azotowym w danej temperaturze 

obliczone na podstawie równania: 

𝑎(𝑇, 𝑥𝑁)𝑡𝑒𝑜𝑟 = 𝑎(𝑇) + 𝑎(𝑥𝑁), 

gdzie a(T) to zmiana parametru wynikająca z rozszerzalności cieplnej, a a(xN) to zmiana 

wynikająca z nasycania sieci azotem. W materiale Fe20, w temperaturach 350, 400 i 450°C, 

parametr sieci wyznaczony eksperymentalnie jest wyższy od wartości teoretycznej,  

a odchylenie wartości eksperymentalnych od modelowych wzrasta z postępem przemiany 

do fazy γ’. Natomiast w temperaturze 500°C występuje zjawisko odwrotne – parametr sieci 

wyznaczony eksperymentalnie jest niższy. Efekt ten jest najprawdopodobniej wynikiem 

przywoływanego wcześniej wpływu zjawiska rekombinacji i desorpcji azotu 

cząsteczkowego na rzeczywisty lokalny potencjał azotowy. 

Nasycanie sieci γ-austenitu przebiega podobnie jak dla fazy α-Fe, jednak w tym 

przypadku luka oktaedryczna znajduje się w centrum ściennie centrowanej komórki 

elementarnej (rysunek 35.), a stężenie nasycenia azotem dla tej fazy jest znacznie wyższe. 

Warto zauważyć, że przesunięcie w sieci fazy γ-Fe o pół parametru sieci w dowolnych 

dwóch wymiarach prowadzi do identycznego układu atomów żelaza, dlatego na rysunku 

35. C oznaczono również pozycje możliwe do obsadzenia przez azot na każdej z krawędzi 

komórki. W fazie γ’-azotku żelaza zajęta jest każda luka oktaedryczna znajdująca się  
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w centrum sąsiadujących komórek elementarnych. Faza γ’ uznawana jest  

za równowagową, a relatywnie wąski obszar homogeniczności tej fazy wynika wyłącznie  

z możliwości wystąpienia defektów sieci (wakancji azotowych) w wyniku zwiększenia 

nieuporządkowania w wyższych temperaturach [94]. Na podstawie literatury dolny limit 

homogeniczności tej fazy określić można, zależnie od źródła, na wartość z zakresu  

18,8-19,3% at. (tabela 1.). Najniższe wyznaczone eksperymentalnie parametry sieci fazy γ’ 

podczas tej przemiany i odpowiadające im stężenia azotu zestawiono w tabeli 6. Obliczone 

na ich podstawie wartości stężenia azotu są nieco wyższe od dolnego limitu 

homogeniczności. Należy zauważyć, że wartości xN są niższe od wartości teoretycznej  

dla stechiometrii Fe4N, czyli 20% at. Są one zatem zgodne z obserwacjami procesów 

prowadzonych w aparacie TG, w których plateau stopnia zaazotowania w procesie 

przypada na wartości nieco niższe niż odpowiadające stechiometrii Fe4N. 

 

Rysunek 36. Schematyczne przedstawienie przemiany fazowej α-Fe (A) → γ’-Fe4N (B) 

Wysokość i krawędzie podstawy ostrosłupów składowych w luce oktaedrycznej  

w sieci fazy α-Fe są równe aα. Przemianę fazową α-Fe → γ’-Fe4N można zwizualizować jako 

rotację komórek elementarnych α-żelaza o 45 stopni i rozciągnięcie ich w osi pionowej 

(rysunek 36.). Podczas tej przemiany wysokość luki oktaedrycznej rośnie do wartości aγ’, 

przez co luka ta wykazuje względem atomu azotu symetrię w trzech wymiarach.  

 Objętość luki oktaedrycznej przed przemianą α → γ’ jest równa: 

𝑉𝑜𝑘𝑡,𝛼 =
1

3
∙ 𝑎𝛼

3 ≈ 8,0 Å3, 

a po przemianie wynosi: 

𝑉𝑜𝑘𝑡,𝛾′ =
1

6
∙ 𝑎𝛾′

3 ≈ 9,3 Å3, 

Mała różnica tych objętości, jak również różnice objętości komórek elementarnych  

w przeliczeniu na atom żelaza oraz różnica odległości międzypłaszczyznowych  

w odpowiadających płaszczyznach powoduje, że sieci obu tych faz wykazują niskie 

niedopasowanie (ang. misfit), które w temperaturze 350°C wynosi: 

𝛼𝑚𝑖𝑠𝑓𝑖𝑡 =
| √2∙𝑉𝛼

3 − √𝑉𝛾′
3 |

√2∙𝑉𝛼
3 ≈ 0,052, 

gdzie Vα i Vγ’ to objętości komórek elementarnych odpowiednio faz α i γ’, obliczone  

na podstawie danych w tabeli 5. Wartość niedopasowania obniża się liniowo do 0,050  
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dla temperatury 500°C. Tak niewielkie niedopasowanie skutkuje występowaniem szeregu 

zjawisk dotyczących spójności granic fazowych czy propagacji dyslokacji [92, 187], których 

wpływ będzie dyskutowany w dalszej części pracy.  

7.3.2. Przemiana γ’ → ε w materiale Fe20 w procesach prowadzonych 

w temperaturach 350, 400, 450 i 500°C 

Na rysunku 37. zestawiono zmiany strukturalne w dalszej części procesu, to jest  

w zakresie, w którym zachodzi przemiana γ’ → ε i nasycanie fazy ε azotem. Stan w którym 

do komory reakcyjnej doprowadzano czysty amoniak oddzielono pionową kreską,  

ze względu na brak możliwości wyznaczenia logarytmu rN, gdy jego wartość dąży  

do nieskończoności. 

 

Rysunek 37. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla przemiany fazowej γ’ → ε dla materiału 

Fe20 w 350, 400, 450 i 500°C; kolorem czarnym oznaczono wartości dla fazy α-Fe,  
niebieskim dla fazy γ’-Fe4N, a czerwonym i różowym dla fazy ε-Fe3-2N 

W tym obszarze procesu azotowania zmiany stężenia faz krystalicznych są 

obserwowane jedynie w procesach prowadzonych w temperaturach 350, 400 i 450°C. 

Podczas procesu prowadzonego w 500°C faza ε nie jest obserwowana. 

Najprawdopodobniej wynika to z niedostatecznej wartości potencjału azotowego  

w bezpośrednim sąsiedztwie materiału azotowanego. Potwierdza to tezę o wzroście 

znaczenia procesu rozkładu amoniaku prowadzącego do rekombinacji i desorpcji azotu 

cząsteczkowego, w stosunku do procesu dyfuzji azotu w strukturze żelaza i azotku γ’ [146]. 

W obszarze, gdzie zachodzi przemiana fazowa γ’ → ε, zakres współistnienia faz rozszerza 
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się wraz ze wzrostem temperatury. Zgodnie z klasycznymi diagramami fazowymi, 

przemiany w wyższych temperaturach rozpoczynają się przy niższym potencjale  

azotowym [95]. 

Wartość MCS fazy ε jest najwyższa przy najniższej wartości potencjału azotowego,  

w którym faza ta jest obserwowana. Oznacza to, że również podczas tej przemiany 

największe krystality reagują przy najniższym potencjale azotowym. Zaobserwowano 

wzrost wartości MCS fazy ε wraz z temperaturą w początkowym etapie istnienia tej fazy. 

Jest to zgodne z wcześniej przedstawionym wnioskiem o zachodzeniu spiekania materiału, 

szczególnie w wyższych temperaturach.  

Podczas przemiany γ’ → ε w temperaturach 350, 400 i 450°C obserwowany jest 

wzrost parametrów sieci obu faz, jednak dla azotku ε zjawisko to jest o rząd wielkości 

większe, co związane jest z szerokim zakresem homogeniczności tej fazy. Dodatkowo 

zaobserwować można, że parametr sieci c fazy ε rośnie w mniejszym stopniu niż parametr 

sieci a, co oznacza, że komórka elementarna nie rośnie w jednakowym stopniu  

we wszystkich kierunkach.  

Na podstawie eksperymentalnie określonych wartości parametrów sieci obu faz 

określono stężenia azotu i ich wzory stechiometryczne (tabela 7.). Stężenie azotu  

w fazie γ’, xN: 

𝑥𝑁,𝜀 =
𝑌𝑁,𝜀

1+𝑌𝑁,𝜀
, 

gdzie 𝑌𝑁,𝜀 =
𝒂𝒆𝒌𝒔𝒑−𝒂(𝑇,𝑌𝑁)

0,673
+ 0.33 lub 𝑌𝑁,𝜀 =

𝒂𝒆𝒌𝒔𝒑−𝒂(𝑇,𝑌𝑁)

0,673
+ 0,433 (zależnie od przyjętego 

bazowego obsadzenia luk w sieci), 

obliczono dla wartości parametru sieci obserwowanego dla najwyższego potencjału 

azotowego, w którym rejestrowane są jeszcze refleksy fazy γ’. Ze względu na szeroki zakres 

homogeniczności fazy ε obliczenia wartości xN wykonano zarówno dla punktów przy 

najniższym potencjale azotowym, w których obserwowana była faza ε (oznaczone 

indeksem „min”), jak i dla danych zbieranych podczas zasilania reaktora czystym 

amoniakiem (oznaczone indeksem „max”). Przy obliczaniu wartości minimalnych, aε,min,az, 

arbitralnie założono, że rozszerzalność cieplna jest równa wartości dla YN = 0,33, a przy 

wyliczaniu wartości maksymalnych, aε,max,az, założono, że jest ona równa wartości  

dla YN = 0,443 (tabela 5.). Wartości obliczone na podstawie parametrów sieci c fazy ε są  

w przybliżeniu zgodne z przedstawionymi wartościami obliczonymi na podstawie 

parametrów a, jednak obarczone są większą niepewnością w związku z mniejszą 

intensywnością refleksów dyfrakcyjnych. Z tego powodu zrezygnowano z ich prezentacji.  

Wyniki obliczeń wskazują, że podczas procesu azotowania, nawet przy najwyższym 

potencjale azotowym, nie zostaje osiągnięte stężenie azotu w fazie γ’ odpowiadające 

stechiometrii Fe4N. Wskazuje to, że w fazie γ’ występuje niepomijalne zdefektowanie.  
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Tabela 7. Zestawienie najwyższych zmierzonych podczas azotowania materiału Fe20 parametrów 
sieci fazy γ’, skrajnych wartości parametrów sieci fazy ε, obliczonych stężeń azotu i wyznaczonych 

stechiometrii otrzymanych faz 

Temperatura 
[°C] 

Parametr sieci a [Å] Stężenie azotu xN [% at.] Stechiometria fazy 

350 aγ’,max,az = 3,8091 19,48 Fe4,13N 

400 aγ’,max,az = 3,8113 19,53 Fe4,12N 

450 aγ’,max,az = 3,8143 19,63 Fe4,09N 

500 aγ’,max,az = 3,8129 19,44 Fe4,14N 

350 aε,min,az = 4,7703 28,20 Fe2,55N 

400 aε,min,az = 4,7514 26,50 Fe2,77N 

450 aε,min,az = 4,7472 25,93 Fe2,86N 

500 -  - - 

350 aε,max,az = 4,8326 31,82 Fe2,14N 

400 aε,max,az = 4,8169 30,45 Fe2,28N 

450 aε,max,az = 4,7941 28,48 Fe2,51N 

500 -  - - 

Analizując wartości stężenia azotu dla fazy ε, kiedy po raz pierwszy jest ona 

obserwowana, można zauważyć, że materiał jest bogatszy w azot, niż wynika to ze wzoru 

stechiometrycznego Fe3N. Natomiast w warunkach, gdy do reaktora doprowadzany jest 

czysty amoniak, w żadnej temperaturze nie jest obserwowalna faza ε o stechiometrii Fe2N.  

W fazie ε o strukturze heksagonalnej zwartej, gdzie komórka elementarna składa się 

z atomów żelaza ułożonych w warstwy typu A1-B-A2, azot może obsadzać pozycje pomiędzy 

trzema atomami żelaza z warstwy A1 i trzema atomami z warstwy B, a w sąsiadującej 

komórce elementarnej pozycje między trzema atomami z warstwy A2 i trzema atomami  

z warstwy B w taki sposób, że zapełnione luki oktaedryczne są od siebie maksymalnie 

oddalone. W tej fazie krystalicznej występuje największy zakres homogeniczności związany 

z łatwym obsadzaniem i usuwaniem azotu z luk. 

Wizualizacja przemiany γ’ → ε wymaga rotacji komórki elementarnej fazy γ’ wobec 

osi pionowej i poziomej, ale również zniekształcenia tej komórki w taki sposób, że cztery 

ściany luki oktaedrycznej stają się trójkątem równobocznym o krawędzi równej 
1

3
∙ 𝒂𝜺√3,  

a kolejne cztery ściany trójkątem prostokątnym o krawędziach równych 
1

3
∙ 𝒂𝜺√3, 

1

2
∙ 𝒄𝜺,  

i √
1

3
∙ 𝒂𝜺

2 +
1

4
∙ 𝒄𝛆

2. W jednej z wcześniejszych prac przemiana ta została zilustrowana w taki 

sposób, że sieć fazy ε została nałożona na kilka komórek fazy γ’, przy czym miejsce 

występowania luki oktaedrycznej zmieniło się [33].  
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Rysunek 38. Schematyczne przedstawienie sieci krystalicznych z zaznaczonymi możliwymi 
miejscami obsadzenia sieci przez azot w ε-Fe3-2N; A) luki zaznaczone na rysunku dla stechiometrii 

Fe2N, B) rzut sieci ε-Fe3-2N; na podstawie [97]  

Objętość luki oktaedrycznej w fazie ε, przy najniższym stopniu zapełnienia luk azotem 

YN = 0,33, jest w przybliżeniu równa: 

𝑉𝑜𝑘𝑡,𝜀 =
√3

12
∙ 𝑎𝜀

2 ∙ 𝑐𝜀 ≈ 14,3 Å3, 

przy czym w temperaturze 350°C wartość ta wynosi w przybliżeniu 14,2 Å3, dla YN = 0,443 

w temperaturze 350°C wynosi w przybliżeniu 14,9 Å3, a w temperaturach 400-500°C osiąga 

w przybliżeniu 15,0 Å3. 

Obliczenie niedopasowania w oparciu o objętości przypadające na równą liczbę 

atomów podczas przemiany fazy γ’ do fazy ε o YN = 0,33 zależnie od temperatury daje 

wyniki: 

𝛼𝑚𝑖𝑠𝑓𝑖𝑡,350−400°𝐶 =
| √𝑉𝛾′

3 − √2∙𝑉𝜀
3 |

√𝑉𝛾′
3 ≈ 0,006, 

𝛼𝑚𝑖𝑠𝑓𝑖𝑡,450−500°𝐶 =
| √𝑉𝛾′

3 − √2∙𝑉𝜀
3 |

√𝑉𝛾′
3 ≈ 0,007, 

co wskazuje na bardzo niski stopień niedopasowania tych faz. Wartość ta jest rząd wielkości 

mniejsza niż niedopasowanie faz α i γ’, a dodatkowo jest znacząco niższa od przewidywanej 

dolnej granicy zachodzenia zjawiska spójności granic fazowych równej 0,055 [92]. Wyniki 

te pozwalają zakładać, że spójność granic fazowych podczas tej przemiany jest jeszcze 

bardziej prawdopodobna, a krytyczna wielkość zarodka, poniżej której nie następuje 

zerwanie spójności granic fazowych, jeszcze większa [279]. Ze względu jednak na odmienną 

symetrię układu i zniekształcenie sieci żelaza podczas przemiany γ’ → ε, możliwość 

występowania zjawiska spójności granic fazowych nie jest tak dobrze potwierdzona,  

jak dla faz w układzie regularnym [187].  
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7.3.3. Odazotowanie materiału Fe20 w procesach prowadzonych  

w temperaturach 350, 400, 450 i 500°C 

Rysunek 39. przedstawiona analogiczny do przedstawionych w poprzednich 

rozdziałach zestaw wyników dyfrakcyjnych zebranych w stanach quasi-stacjonarnych, 

jednak w tym przypadku w zakresie, w którym obniżano potencjał azotowy. 

W temperaturach 350, 400 i 450°C obserwowane zmiany stężeń faz krystalicznych 

przebiegają podobnie. Zauważalne jest jednak jest przesuwanie się, ze wzrostem 

temperatury, zakresów potencjału azotowego przemian fazowych w stronę niższych 

wartości. Przebieg procesów jest zgodny z klasycznymi diagramami fazowymi dla układu 

Fe-N [95]. Zakres homogeniczności fazy ε w tych procesach sięga logarytmu potencjału 

azotowego bliskiego -4. Poniżej tej wartości zaczyna być identyfikowana faza γ’. 

Maksymalne stężenie fazy γ’ osiąga 23-29% wag. W punkcie pomiarowym, w którym 

stężenie fazy γ’ jest najwyższe, obserwuje się intensyfikację spadku stężenia fazy ε.  

Na podstawie przedstawionych zmian wartości MCS fazy γ’ stwierdzić można, że podczas 

odazotowania faza γ’ tworzy się głównie z frakcji krystalitów o relatywnie dużych 

rozmiarach. Należy także zauważyć, że wartość MCS tej fazy podczas pierwszej obserwacji 

w procesie odazotowania jest wyższa niż 60 nm. Dalsze zmniejszanie potencjału azotowego 

prowadzi do obniżenia MCS zarówno fazy γ’, jak i fazy ε.  

 

Rysunek 39. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego na 
podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla odazotowania materiału Fe20 w 350, 

400, 450, i 500°C; kolorem czarnym oznaczono wartości dla fazy α-Fe, niebieskim dla fazy γ’-Fe4N, 
a czerwonym i różowym dla fazy ε-Fe3-2N 
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Wcześniej, na podstawie analizy termograwimetrycznej (rysunek 26.), stwierdzono, 

że frakcja krystalitów odpowiadająca ok. 30% wag. materiału ulega procesowi azotowania 

w sposób odmienny od pozostałej części materiału. Ponadto, analiza rozkładu wielkości 

krystalitów w materiale Fe20 (rysunek 11.) wykazała, że frakcja krystalitów o rozmiarach 

przekraczających około 40 nm stanowi właśnie ok. 30% wag. Łącząc te informację przyjęto, 

że tylko wyodrębniona frakcja krystalitów o relatywnie dużych rozmiarach ulega 

przemianie fazowej ε → γ’. Przebieg zmian MCS fazy γ’ (niebieska linia na rysunku 40.) 

wskazuje, że największe krystality tej frakcji ulegają przemianie w pierwszej kolejności,  

przy najwyższym potencjale azotowym, a następnie wraz z obniżaniem potencjału 

azotowego reagują krystality mniejsze. Pozostała część materiału przechodzi ścieżką 

bezpośredniej przemiany ε → α. Tej przemianie ulegają jedynie najmniejsze krystality fazy 

ε (linie przerywane na rysunku), również w kolejności od krystalitów największych  

do najmniejszych. Możliwość zajścia tego typu przemiany przewidziano we wcześniejszych 

doniesieniach literaturowych, w których wykazano, że w pewnych warunkach procesu  

(dla układu o ograniczonych wymiarach), zaszła bezpośrednia przemiana pomiędzy fazami 

α i ε [170], a przejściowa faza γ’ nie była obserwowana. Możliwość zaistnienia takiej 

przemiany podczas odazotowania była także dyskutowana w innych pracach [100, 172]. 

Efektem takiego przebiegu procesu jest nieznaczny spadek wartości MCS fazy α  

na pierwszym etapie jej istnienia (czarna przerywana linia), zauważalny szczególnie  

dla procesu w temperaturze 350°C. Na etapie odazotowania, gdy rozpoczyna się przemiana 

γ’ → α, która zgodnie z przedstawionym modelem dotyczy tylko krystalitów o względnie 

dużych wymiarach (kropkowana czarna linia), obserwuje się przyrost MCS fazy α. 

 

Rysunek 40. Schemat zmian MCS podczas procesu odazotowania; linie ciągłe przedstawiają 
przybliżony, obserwowany przebieg zmiany MCS; linie kropkowane i przerywane przedstawiają 

zmiany MCS sugerowanych w tekście frakcji badanego materiału 

Przedstawione obserwacje wskazują, że odazotowanie jest procesem złożonym  

ze współistniejących etapów. 

Przebieg zmian stężeń i MCS w procesie odazotowania w 500°C (rysunek 39.) różni 

się znacząco od procesów w niższych temperaturach, przypuszczalnie ze względu na zbyt 



 

93 

niską wartość potencjału azotowego niezbędnego do zajścia przemiany γ’ → ε. Podczas 

przemiany γ’ → α zachodzącej w 500°C obserwowany jest spadek wartości MCS obu faz,  

a wartość MCS fazy α jest początkowo wyższa niż fazy γ’. Oznacza to, że także podczas 

odazotowania przemiana fazowa zachodzi dla krystalitów w kolejności od krystalitów 

największych do najmniejszych. 

Tabela 8. Zestawienie najniższych zmierzonych podczas odazotowania materiału Fe20 
parametrów sieci fazy ε, skrajnych wartości parametrów sieci faz γ’ i α, obliczonych stężeń azotu  

i stechiometrii otrzymanych faz krystalicznych 

Temperatura 
[°C] 

Parametr sieci [Å] 
Stężenie 

azotu xN [% 
at] 

Stechiometria fazy 

350 aε,min,odaz = 4,6510 17,73 Fe4,64N 

400 aε,min,odaz = 4,6516 17,50 Fe4,71N 

450 aε,min,odaz = 4,6481 16,86 Fe4,93N 

500 -  - 

350 aγ’,max,odaz = 3,8097 19,51 Fe4,12N 

400 aγ’,max,odaz = 3,8108 19,49 Fe4,13N 

450 aγ’,max,odaz = 3,8126 19,52 Fe4,12N 

500 aγ’,max,odaz = 3,8129 19,44 Fe4,14N 

350 aγ’,min,odaz = 3,8064 19,30 Fe4,18N 

400 aγ’,min,odaz = 3,8089 19,37 Fe4,16N 

450 aγ’,min,odaz = 3,8093 19,30 Fe4,18N 

500 aγ’,min,odaz = 3,8046 18,88 Fe4,30N 

350 aα,max,odaz = 2,8814 0,25 FeN0,0025 

400 aα,max,odaz = 2,8835 0,26 FeN0,0026 

450 aα,max,odaz = 2,8860 0,31 FeN0,0031 

500 aα,max,odaz = 2,8877 0,25 FeN0,0025 

Wyznaczone podczas procesów odazotowania w temperaturach 350, 400, 450  

i 500°C skrajne wartości parametrów sieci, stężenia azotu i ich stechiometrie zestawiono  

w tabeli 8. Wyniki te pozwalają zaobserwować, że faza ε może występować w stechiometrii 

poniżej Fe3-2N (np. Fe4,65N dla 350°C). W szczególnych warunkach, zawartość azotu w 

materiale może być nawet niższa od zakresu homogeniczności fazy γ’. Oznacza to,  

że obniżenie stężenia azotu w strukturze fazy ε poniżej wartości granicznej nie jest 

warunkiem wystarczającym do zaistnienia przemiany ε → γ’. Dla materiałów 

grubokrystalicznych, istnienie fazy ε o tak niskich stężeniach azotu jest przewidziane  

w klasycznych diagramach fazowych i zostało potwierdzone eksperymentalnie, jednak 

dopiero w temperaturach przekraczających 650°C [100, 102]. Obserwowany  

w przedstawianych w rozprawie badaniach efekt trwałości fazy ε o niskiej zawartości azotu, 
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nie może być wynikiem wygrzewania fazy ε o wysokim YN prowadzącego do jej rozkładu  

z wydzieleniem azotu w temperaturze powyżej 650°C, bo zjawisko to prowadzi  

do nieobserwowanych w badaniach reakcji [100]: 

𝜀 →  𝛼" (𝑙𝑢𝑏 𝛼) +  𝛾′ 

𝜀 →  𝛼" (𝑙𝑢𝑏 𝛼) +  𝜀 (𝑜 𝑤𝑦ż𝑠𝑧𝑦𝑚 𝑌𝑁). 

We wcześniejszej literaturze [109, 110] przedstawiono również możliwość 

otrzymania azotku ε o niskim stężeniu azotu w wyniku poddawania materiałów, 

składających się z faz α-Fe i γ’-Fe4N, działaniu wysokiego ciśnienia (rzędu GPa). 

Na podstawie danych zestawionych w tabeli 8. zaobserwowano, że wraz ze wzrostem 

temperatury obniża się wartość stężenia azotu przy najniższym potencjale,  

w którym występuje faza ε. Stężenie azotu przy górnej granicy potencjału azotowego,  

w którym występuje faza γ’, jest podobne we wszystkich temperaturach do wartości 

maksymalnej obserwowanej podczas procesu azotowania. Przy ostatniej obserwacji tej 

fazy stężenie azotu jest podobne w 350, 400 i 450°C, a niższe w 500°C. Wskazuje to na 

większe zdefektowanie fazy γ’ w temperaturze 500°C, co może powodować odmienne 

przebiegi parametrów sieci. Poszerzenie zakresu homogeniczności fazy γ’ w wyższych 

temperaturach jest w zgodzie z klasycznymi diagramami fazowymi [95]. Dla badanego 

materiału określono, że wyznaczony zakres stężeń azotu w fazie γ’ jest bliższy wartości 

18,8% at. podawanej w pracach dotyczących materiałów nanokrystalicznych [36, 38],  

niż wartości 19,3% at. [47] i 19,1% at. [101] z klasycznych diagramów fazowych.  

7.4. Podsumowanie obserwacji dotyczących przemian fazowych  

w zależności od temperatury 

Na podstawie badań materiału Fe20 w powyższych sekcjach omówiono różnice 

pomiędzy procesami azotowania i odazotowania prowadzonymi w różnych temperaturach. 

1) W każdej z badanych temperatur obserwowano różnice przebiegów pomiędzy 

procesami azotowania i odazotowania (histereza). 

2) Zgodnie z przewidywaniami opartymi na klasycznych diagramach fazowych, wzrost 

temperatury powoduje rozpoczęcie przemiany przy niższym potencjale azotowym.  

3) Na podstawie badań dyfrakcyjnych zaobserwowano występowanie faz α-Fe, γ’-Fe4N  

i ε-Fe3-2N, jednak w procesie prowadzonym w temperaturze 500°C nie zidentyfikowano 

obecności fazy ε-Fe3-2N. Nawet przy przepływie czystego amoniaku, w żadnym procesie 

nie obserwowano parametrów sieci i stopnia zaazotowania odpowiadających 

zaazotowaniu materiału do fazy o stechiometrii Fe2N. W trakcie odazotowania 

obserwowano etapy, w których współistniały trzy fazy: α, γ’ i ε. 

4) Potwierdzono, że podczas przemian α → γ’ i γ’ → ε w procesie azotowania, największe 

krystality reagują przy najniższych wartościach potencjału azotowego, a zwiększanie 

potencjału azotowego umożliwia zajście przemiany dla coraz mniejszych krystalitów. 
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Również podczas odazotowania krystality reagują w kolejności od największych  

do najmniejszych. 

5) Maksymalny stopień zaazotowania w temperaturze 500°C jest niższy  

niż w temperaturze 400°C. W temperaturze 500°C maksymalny stopień zaazotowania 

nie przekracza stechiometrii odpowiadającej Fe4N.  

6) W procesie prowadzonym w 500°C obserwowany jest znaczny wpływ rekombinacji  

i desorpcji azotu cząsteczkowego, który powoduje obniżenie lokalnego potencjału 

azotowego.  

7) W układach nanokrystalicznych zaobserwowano większą, w stosunku do wartości 

podawanych we wcześniejszej literaturze, rozpuszczalność azotu w fazie α. 

8) Zaobserwowano zachodzenie spiekania materiału w wyższych temperaturach. 

9) Powstawanie fazy γ’ w procesie odazotowania obserwowano jedynie dla frakcji 

materiału o największych krystalitach. 

10) Frakcja fazy ε o mniejszych krystalitach ulegała większemu odsyceniu, które prowadziło 

do powstania zubożonej fazy ε o stechiometrii poniżej Fe4N, która przy dalszym 

obniżaniu potencjału azotowego uległa bezpośredniej przemianie do fazy α.  

11) Na podstawie analizy parametrów sieci faz α-Fe i γ’-Fe4N wykazano, że niedopasowanie 

na granicy faz jest niewielkie, wynosi ok. 0,050-0,052, co jest bliskie teoretycznie 

określonej granicy wynoszącej 0,055, poniżej której podczas przemiany możliwe jest 

występowanie spójnych granic fazowych.  

12) Fazy γ’-Fe4N i ε o stechiometrii Fe3N wykazują jeszcze mniejsze niedopasowanie rzędu 

0,006-0,007.  
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8. Wpływ wielkości krystalitów na przebieg procesów w zmiennej 

atmosferze azotującej 

Wpływ wielkości krystalitów na przebieg przemian fazowych w układzie żelazo-azot 

badano wykorzystując materiały Fe20, Fe 50 i Fe 100 oraz mieszaniny Fe20/50 i Fe20/100. 

Procesy azotowania i odazotowania dla materiałów innych niż Fe20, który został omówiony 

w poprzednim rozdziale, prowadzono w temperaturach 400 i 500°C. Dobór temperatur 

został podjęty na podstawie obserwacji procesów prowadzonych z użyciem materiału Fe20. 

Można zauważyć, że w tych dwóch temperaturach procesy azotowania oraz odazotowania 

żelaza zachodziły w wyraźnie odmienny sposób. Na wybranych etapach przeprowadzono 

analizy ex situ składu i morfologii za pomocą metod ICP-AES, AE, SEM, EDS i EBSD. 

8.1. Badania materiału Fe50 

8.1.1. Analiza termograwimetryczna 

W tej części przedstawiono przebieg procesów azotowania i odazotowania  

dla materiału Fe50, prowadzonych w termowadze, w temperaturze 400°C i 500°C. Wykresy 

przedstawiające zmiany masy w czasie procesu umieszczono w rozdziale 11. (rysunki 89.  

i 90.). Zmianę masy materiału, wyrażono jako stopień zaazotowania, który dla materiału 

Fe50 oznaczano bordowymi punktami. Na rysunkach 41. i 42. przedstawiono ostatnie 

zmierzone wartości mN/mFe, w zależności od natężenia przepływu amoniaku mierzonego 

na wejściu reaktora. 

Podczas azotowania w 400°C (zapełnione kwadraty na rysunku 41.), dopiero  

w atmosferze zawierającej 45% obj. amoniaku, obserwowany jest pierwszy znaczący 

przyrost stopnia zaazotowania do wartości 0,037. Należy zauważyć, że nie jest 

obserwowane przegięcie krzywej, związane z częściową reakcją frakcji o większych 

krystalitach, które wystąpiło dla materiału Fe20. Następnie, przy wartości mN/mFe około 

0,053, występuje obszar stabilności, lecz stężenie azotu nie osiąga wartości odpowiadającej 

stechiometrii Fe4N. Po przekroczeniu stężenia amoniaku wynoszącego 80% obj. stopień 

zaazotowania ponownie przyrasta, osiągając wartość 0,114, która odpowiada stechiometrii 

Fe2,18N. 

Po 6 godzinach prowadzenia procesu w atmosferze czystego amoniaku, rozpoczęto 

odazotowanie (puste kwadraty na rysunku 41.). Stopień zaazotowania monotonicznie 

obniża się do wartości 0,077, która odpowiada stechiometrii Fe3N, osiągniętej przy stężeniu 

amoniaku 70% obj. Następnie obserwowane jest przegięcie krzywej, a potem plateau 

mN/mFe przy wartości 0,059, która jest bliska stechiometrii Fe4N. Po obniżeniu stężenia NH3 

poniżej 30% obj., stopień zaazotowania spada do wartości bliskich zera i nie zmienia się 

znacząco do końca procesu. 
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Przedstawiony przebieg procesów azotowania i odazotowania materiału Fe50 

wykazuje wyraźną histerezę, lecz jej pole jest znacząco mniejsze niż dla materiału Fe20. 

 

Rysunek 41. Zależność stopnia zaazotowania materiału Fe50 od stężenia amoniaku na wejściu 
reaktora; proces prowadzony w temperaturze 400°C 

Podczas procesu azotowania materiału Fe50 prowadzonego w 500°C (pełne kwadraty 

na rysunku 42.) pierwszy znaczący przyrost stopnia zaazotowania obserwowany jest przy 

stężeniu 25% obj. amoniaku, a mN/mFe osiąga wartość 0,051. Nie zarejestrowano przegięcia 

krzywej, które obserwowano dla materiału Fe20. Następnie, przy wartości mN/mFe 

wynoszącej 0,062, która odpowiada stechiometrii Fe4N, występuje obszar stabilności. 

Powyżej stężenia 60% obj. amoniaku, masa materiału przyrasta do stanu, w którym stopień 

zaazotowania osiąga wartość 0,109, odpowiadającą stechiometrii Fe2,26N. 

 

Rysunek 42. Zależność stopnia zaazotowania materiału Fe50 od stężenia amoniaku na wejściu 
reaktora; proces prowadzony w temperaturze 500°C 
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W procesie odazotowania (puste kwadraty na rysunku 42.), stopień zaazotowania 

zmniejsza się do osiągnięcia wartości 0,061, przy stężeniu NH3 20%. obj. mN/mFe osiąga 

wartość 0,061, bliską wartości odpowiadającej stechiometrii Fe4N. Poniżej tego stężenia 

amoniaku stopień zaazotowania spada do wartości bliskich zera i pozostaje na tym 

poziomie do końca procesu. 

Przebiegi zmian stopnia zaazotowania rejestrowane podczas azotowania  

i odazotowania leżą relatywnie blisko siebie. Histereza obserwowana dla materiału Fe50  

w 500°C jest znacząco węższa niż dla procesu prowadzonego w 400°C, a szczególnie tej 

obserwowanej dla materiału Fe20. 

8.1.2. Analiza zmian strukturalnych 

Na rysunku 43. przedstawiono wykresy izoliniowe otrzymane na podstawie procesów 

prowadzonych z materiałem Fe50 w temperaturach 400°C i 500°C w komorze 

dyfraktometru rentgenowskiego. W stosunku do obserwacji poczynionych dla materiału 

Fe20, zmieniły się zakresy warunków, w których obserwowane są poszczególne fazy, 

intensywności maksimów i poszerzenia refleksów. W początkowym stanie obserwowane 

są jedynie refleksy od α-żelaza i wzorca.  

 

Rysunek 43. Izoliniowe zestawienia wycinków zakresu kątowego 41-58°2θ dyfraktogramów 
obrazujących przebieg procesów azotowania i odazotowania prowadzonych w A) 400°C i B) 500°C 

oraz zmian stężenia gazów w reaktorze dla materiału Fe50; postęp procesu przedstawiono od 
dołu do góry 

Wraz ze zwiększaniem stężenia amoniaku w komorze reakcyjnej, szczególnie  

w przypadku pomiaru prowadzonego w 500°C, widoczne jest odchylenie pozycji refleksu 

pochodzącego od płaszczyzny (110) żelaza od położenia początkowego. Wraz z postępem 
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procesu pojawiają się refleksy (111) i (200) od fazy γ’-Fe4N, a refleksy od fazy α przestają 

być obserwowane. Przy dalszym zwiększaniu stężenia amoniaku, na dyfraktogramach 

pojawiają się refleksy (110), (002) i (111) od fazy ε-Fe3-2N. Następnie, w 400°C, zanikają 

refleksy od fazy γ’, które w 500°C obserwowane są nawet w atmosferze składającej się  

z czystego amoniaku. 

Podczas obniżania stężenia amoniaku obserwowane jest wyraźne przesuwanie 

pozycji i zanikanie refleksów od fazy ε. Na tym etapie w procesie prowadzonym w 400°C 

obserwowana jest ponownie faza γ’. Przed całkowitym zaniknięciem refleksów od fazy ε, 

ponownie obserwowane są refleksy od fazy α i rejestrowana jest jednocześnie obecność 

refleksów od trzech faz. Następnie zanikają również wskazania od fazy γ’, a końcowym 

stanem jest ponownie czysta faza α-Fe. 

Szczegółowe dane uzyskane na podstawie procesów prowadzonych z materiałem 

Fe50 w temperaturach 400 i 500°C przedstawiono na, podobnych jak w przypadku 

materiału Fe20, wykresach (rysunki 44. i 45.).  

 

Rysunek 44. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe50 

w temperaturze 400°C 

W obszarze 1. MCS fazy α-Fe jest stabilna, a parametr sieci stopniowo rośnie.  

W obszarze 2. obserwowano kilkustopniową przemianę fazową α-Fe → γ’-Fe4N. Na tym 

etapie MCS obu faz maleje. W obszarze 3. MCS fazy γ’ pozostaje niemalże niezmieniona, 

przy czym jej wartość, na poziomie ok. 60 nm, jest znacznie mniejsza niż MCS fazy α-Fe, 

która w obszarze 1. wynosiła ok. 90 nm. Parametr sieci fazy γ’ w obszarze 3. wzrasta.  

W obszarze 4., odmiennie niż w przypadku materiału Fe20, również dla procesu 
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prowadzonego w 500°C, obserwowane jest tworzenie się fazy ε. Na tym etapie, wartość 

MCS fazy ε jest wyraźnie wyższa niż MCS fazy γ’, obserwowany jest początkowy wzrost,  

a następnie spadek wartości MCS dla obu faz. MCS fazy ε stabilizuje się na poziomie  

ok. 90 nm. Podczas procesu prowadzonego w 500°C, obszar 4. obejmuje większy zakres 

stężeń amoniaku w atmosferze i nie przechodzi w obszar 5., lecz bezpośrednio w obszar 7.,  

w którym współistnieją fazy γ’ i ε. W obszarach 4. i 5. parametry sieci obu faz rosną. 

 

Rysunek 45. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe50 

w temperaturze 500°C 

Proces odazotowania rozpoczyna się obszarem 6. w 400°C i obszarem 7. w 500°C.  

W procesie prowadzonym w 400°C, wartość MCS fazy ε pozostaje na poziomie około  

90 nm. Wyznaczone parametry sieci fazy ε stopniowo spadają, a ich wartości są zbliżone  

do wartości wyznaczonych dla analogicznych stężeń amoniaku w procesie azotowania.  

W obszarze 7., zachodząca przemiana ε → γ’ nie prowadzi do otrzymania czystej fazy γ’.  

W obu temperaturach stężenie fazy γ’ osiąga około 50% wag. W procesie prowadzonym  

w 400°C, jeszcze w obszarze 7. zaobserwowano refleksy o niewielkiej intensywności, 

pochodzące od fazy α-Fe. W tej temperaturze wartości MCS fazy ε nieznacznie spadają, 

podobnie jak odpowiednie wartości dla fazy γ’. Należy podkreślić, że MCS tej ostatniej fazy 

jest zbliżona do wartości wyznaczonych dla tej fazy w obszarach 2.-4. W temperaturze 

500°C, MCS fazy ε pozostaje stabilna prawie do końca obszaru 7. Natomiast MCS fazy γ’, 

mimo dużego rozrzutu wartości, wynikającego z niskiej intensywności refleksów tej fazy, 

można uznać za nieznacznie niższą niż obserwowana w obszarze 4. Parametry sieci fazy ε 

spadają stopniowo w sposób zbliżony do poprzedzającego etapu. Parametr sieci fazy γ’ 
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również zmniejsza się i osiąga wartości zbliżone do wartości początkowej podczas procesu 

azotowania. Kolejnym etapem procesu jest obszar 8., który w procesie prowadzonym  

w 500°C ograniczony jest do jednego punktu pomiarowego. MCS i parametr sieci fazy γ’ 

pozostają na niemalże niezmienionym poziomie. MCS fazy ε na tym etapie intensywnie 

spada. W obszarze tym obserwowana jest już faza α. MCS tej fazy utrzymuje się na poziomie 

60 nm. Wyznaczony parametr sieci fazy α jest stabilny. W obszarze 9. MCS fazy α wzrasta, 

a parametr sieci stopniowo spada. Parametr sieci fazy γ’ spada do wartości niższych  

od obserwowanych w początkowych obszarach procesu azotowania. W obszarze 10. MCS 

fazy α oraz wartość jej parametru sieci zbliżają się do wartości zmierzonej na początku 

obszaru 1. 

8.2. Badania materiału Fe100 

8.2.1. Analiza termograwimetryczna 

Poniższa część opisu dotyczy zmian podczas procesów azotowania i odazotowania 

prowadzonych z materiałem Fe100 w temperaturach 400°C i 500°C. Na rysunkach  

46. i 47. przedstawiono zależności stopnia zaazotowania od stężenia amoniaku mierzonego  

na wejściu reaktora, badanych metodą termograwimetryczną. Każdy z punktów  

na wykresach został odczytany z danych przedstawionych w sekcji 11. (rysunki 91. i 92.). 

 

Rysunek 46. Zależność stopnia zaazotowania materiału Fe100 od stężenia amoniaku na wejściu 
reaktora; proces prowadzony w temperaturze 400°C  

Przebieg procesu w przypadku materiału Fe100, zarówno w temperaturze 400°C,  

jak i 500°C są prawie identyczne, jak dla materiału Fe50 (rysunki 46. i 47.). Podczas 

azotowania i odazotowania materiału Fe100 również obserwowalna jest histereza.  

Jej kształt jest podobny do tej obserwowanej podczas procesu prowadzonego  

z materiałem Fe50. 
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Rysunek 47. Zależność stopnia zaazotowania materiału Fe100 od stężenia amoniaku na wejściu 
reaktora; proces prowadzony w temperaturze 500°C 

8.2.2. Analiza zmian strukturalnych  

Na rysunku 48. przedstawiono wykresy izoliniowe otrzymane na podstawie procesów 

prowadzonych z materiałem Fe100 w temperaturach 400°C i 500°C w komorze 

dyfraktometru rentgenowskiego. Przebiegi procesów są podobne jak w przypadku 

materiału Fe50, jednak różnią się zakresami warunków, w których obserwowane  

są poszczególne fazy, intensywnościami i poszerzeniami refleksów.  

 

 Rysunek 48. Izoliniowe zestawienia wycinków zakresu kątowego 41-58°2θ dyfraktogramów 
obrazujących przebieg procesów azotowania i odazotowania prowadzonych w A) 400°C i B) 500°C 

oraz zmian stężenia gazów w reaktorze dla materiału Fe100; postęp procesu przedstawiono  
od dołu do góry 
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Rysunek 49. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe100 

w temperaturze 400°C 

 

Rysunek 50. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla materiału Fe100 

w temperaturze 500°C 
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Szczegółowe dane uzyskane na podstawie procesów prowadzonych z materiałem 

Fe100 w temperaturach 400 i 500°C przedstawiono na rysunkach 49. i 50. W obszarze 1., 

wyznaczona MCS fazy α-Fe przekracza 150 nm, a parametr sieci stopniowo rośnie.  

Na początkowym etapie obszaru 2. MCS fazy α maleje, a MCS fazy γ’ stabilizuje się  

na poziomie ok. 80 nm. W obszarze 3. tylko parametr sieci fazy γ’ nieznacznie wzrasta.  

W obszarze 4., analogicznie jak w przypadku materiału Fe50, również dla procesu 

prowadzonego w 500°C, obserwowane jest tworzenie się fazy ε. Na tym etapie, wartość 

MCS fazy ε jest wyraźnie wyższa niż MCS fazy γ’. MCS fazy ε stabilizuje się na poziomie  

ok. 150 nm. Podczas procesu prowadzonego w 500°C, obszar 4. obejmuje większy zakres 

stężeń amoniaku w atmosferze i nie przechodzi w obszar 5., lecz bezpośrednio w obszar 7., 

w którym współistnieją fazy γ’ i ε. W obszarach 4. i 5. parametry sieci obu faz rosną.  

Proces odazotowania w 400°C rozpoczyna się obszarem 6. Wciąż obserwowane są 

ślady fazy α-Fe. Refleks od fazy γ’ nie jest obserwowany. Wartość MCS fazy ε jest relatywnie 

stabilna, chociaż występuje znaczny rozrzut wartości. Odazotowanie w 500°C rozpoczyna 

się obszarem 7. W pierwszej części tego obszaru, MCS fazy ε wykazuje trend wzrostowy,  

a MCS fazy γ’ podobnie nieznacznie spada. Wyznaczone parametry sieci obu faz stopniowo 

spadają. Zakres stabilności fazy ε, podobnie jak w przypadku poprzednich materiałów, sięga 

niskich stężeń amoniaku, a parametry sieci osiągają znacząco niższe wartości,  

niż w procesie azotowania. W 400°C, w całym obszarze 7. obserwowana jest przemiana  

ε → γ’, jednak nie prowadzi ona do otrzymania czystej fazy γ’. Stężenie fazy γ’ osiąga tylko 

91% wag. W temperaturze 500°C, przemiana ε → γ’ zachodzi w drugiej części obszaru 7.  

W tej temperaturze całkowity zanik refleksów od fazy ε przypada na moment bezpośrednio 

poprzedzający obszar 9. W obu temperaturach pod koniec obszaru 7. wartość MCS fazy ε 

intensywnie spada, natomiast nie obserwuje się znaczących zmian wartości MCS fazy γ’. 

Parametry sieci fazy ε obniżają się. Parametr sieci fazy γ’ również się zmniejsza, w 400°C 

osiąga wartości zbliżone do wartości początkowej podczas procesu azotowania, a w 500°C 

znacząco niższe od analogicznych wartości. Po całkowitym zaniku fazy ε następuje 

relatywnie wąski obszar 9. Podczas tego etapu przemiany, MCS fazy α wzrasta do wartości 

ok. 120 nm, a parametr sieci stopniowo spada. Obszarowi 10. towarzyszy większy  

niż w poprzednich procesach wzrost MCS do ok. 140 nm. Końcowa wartość parametru sieci 

fazy α-Fe jest zbliżona do wartości wyznaczonej po procesie wstępnej redukcji.  

8.3. Badania mieszaniny Fe20/50 

8.3.1. Analiza termograwimetryczna 

W tej części przedstawiono przebiegi procesów azotowania i odazotowania 

mieszaniny Fe20/50 w temperaturach 400°C i 500°C prowadzonych w aparacie 

termograwimetrycznym. Na rysunkach 51. i 52. przedstawiono zależności stopnia 
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zaazotowania od stężenia amoniaku mierzonego na wejściu reaktora. Każdy z punktów  

na wykresie został odczytany z danych przedstawionych w sekcji 11. (rysunki 93. i 94.). 

Podczas azotowania w 400°C (zapełnione kwadraty na rysunku 51.), po przekroczeniu 

stężenia 45% obj. amoniaku, ma miejsce pierwsza znacząca zmiana stopnia zaazotowania 

oraz obserwowane jest przegięcie krzywej przy wartości mN/mFe na poziomie 0,032.  

Przy stężeniu 65% obj. amoniaku, osiągany jest stopień zaazotowania o wartości 0,060, 

bliskiej wartości odpowiadającej stechiometrii Fe4N. Powyżej stężenia amoniaku 

wynoszącego 90% obj. masa materiału przyrasta do stanu, w którym stopień zaazotowania 

osiąga wartość 0,111, odpowiadającą stechiometrii Fe2,23N. 

 Podczas procesu odazotowania (puste kwadraty na rysunku 51.), aż do obniżenia 

stężenia amoniaku poniżej 40% obj., mN/mFe zmniejsza się do wartości 0,063, 

odpowiadającej stechiometrii Fe4N. Przy niższym stężeniu amoniaku obserwowany jest 

spadek stopnia zaazotowania, który prowadzi do osiągnięcia wartości równej 0,002,  

przy stężeniu amoniaku wynoszącym 25% obj. Przy jeszcze niższym stężeniu amoniaku 

stopień zaazotowania spada do zera. 

Także dla procesów azotowania i odazotowania opisywanych w tym rozdziale 

występuje charakterystyczna histereza, lecz ma ona bardziej złożony kształt,  

niż w materiałach Fe50 i Fe100, wykazując wyraźny punkt przegięcia w procesie 

azotowania.  

 

Rysunek 51. Zależność stopnia zaazotowania mieszaniny Fe20/50 od stężenia amoniaku  
na wejściu reaktora; proces prowadzony w temperaturze 400°C 

Podczas procesu azotowania prowadzonego w 500°C (zapełnione kwadraty  

na rysunku 52.) powyżej 25% obj. amoniaku, ma miejsce pierwszy znaczący przyrost stopnia 

zaazotowania. W zakresie stężeń amoniaku między 30%, a 40% obj., obserwowane jest 

przegięcie linii, przy wartości mN/mFe 0,031, podobnie jak dla procesu prowadzonego  

w 400°C. Dalsze zwiększenie zawartości amoniaku w atmosferze prowadzi do osiągnięcia 
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relatywnie stabilnej wartości stopnia zaazotowania o wartość 0,057. Po przekroczeniu  

stężenia NH3 równego 90% obj., obserwowano niewielki wzrost mN/mFe do wartości 0,07. 

Wartość ta jest znacząco niższa od wartości odpowiadającej stechiometrii azotku Fe3N. 

W procesie odazotowania (puste kwadraty na rysunku 52.), do osiągnięcia stężenia 

amoniaku na poziomie 25% obj., stopień zaazotowania zmniejsza się do wartości 0,059.  

W atmosferze uboższej w amoniak mN/mFe spada do wartości bliskich zeru. 

Obserwowana histereza przebiegu procesów azotowania i odazotowania w 500°C 

znacząco różni się od histerezy dla pozostałych materiałów. 

 

Rysunek 52. Zależność stopnia zaazotowania mieszaniny Fe20/50 od stężenia amoniaku  
na wejściu reaktora; proces prowadzony w temperaturze 500°C; linie: czerwone przerywane  

– stopień zaazotowania odpowiadający stechiometrii Fe2N i Fe3N, niebieska przerywana – Fe4N, 
pomarańczowa – zmiana stopnia zaazotowania mieszaniny Fe20/50 

8.3.2. Analiza zmian strukturalnych 

 Na rysunku 53. przedstawiono wykresy izoliniowe otrzymane na podstawie 

procesów prowadzonych z materiałem Fe20/50, w temperaturach 400°C i 500°C,  

w komorze dyfraktometru rentgenowskiego. W temperaturze 400°C obserwowane 

przebiegi wykazują znaczne podobieństwo do tych obserwowanych dla poprzednio 

opisanych materiałów, natomiast w temperaturze 500°C wystąpiły bardzo 

charakterystyczne różnice. Wykres dotyczący procesu azotowania w tej temperaturze jest 

bardzo zbliżony do tego obserwowanego dla materiału Fe20. Natomiast podczas 

odazotowania w 500°C, jeszcze przed całkowitym zanikiem refleksu od fazy γ’, zauważalny 

jest dodatkowy refleks, przy ok. 50,5°2θ, który przypisano obecności fazy y-Fe(N), 

powstającej zwykle w wyniku wygrzewania fazy austenitycznej w atmosferze o niskiej 

zawartości amoniaku. Według klasycznych diagramów, fazowych faza γ nie powinna 

występować poniżej temperatury 592°C [95]. Pewne badania [102] wskazują na możliwość 

tworzenia się fazy γ, podczas wygrzewania azotowanego proszkowego żelaza,  
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już w temperaturach 540-550°C. W badaniach omawianych w tym rozdziale faza ta 

współistnieje z fazą α-Fe i całkowicie zanika dopiero po ochłodzeniu materiału.  

 

Rysunek 53. Izoliniowe zestawienia wycinków zakresu kątowego 41-58°2θ dyfraktogramów 
obrazujących przebieg procesów azotowania i odazotowania prowadzonych w A) 400°C i B) 500°C 

oraz zmian stężenia gazów w reaktorze dla materiału Fe20/50; postęp procesu przedstawiono  
od dołu do góry 

 

Rysunek 54. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla mieszaniny 

Fe20/50 w temperaturze 400°C 
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Szczegółowe dane uzyskane na podstawie procesów prowadzonych z materiałem 

Fe20/50 w temperaturach 400 i 500°C, przedstawiono na rysunkach 54. i 55. W obszarze 

1., w obu temperaturach, MCS fazy α-Fe jest stabilna i wynosi ok. 60 nm. Parametr sieci 

fazy α w tym obszarze stopniowo rośnie. W obszarze 2. obserwowana jest wielostopniowa 

przemiana fazowa α-Fe → γ’-Fe4N. W obu temperaturach, na początku istnienia fazy γ’ jej 

MCS ma wartość zbliżoną do MCS fazy α-Fe, a następnie zmniejsza się do wartości  

ok. 40 nm. Należy zauważyć, że tym obszarze MCS fazy α-Fe także zmniejsza się,  

lecz pozostaje powyżej 40 nm. Obszar 3. jest obserwowany jedynie w 400°C. Podczas tego 

etapu MCS fazy γ’ pozostaje stała, a parametr sieci tej fazy wzrasta. Obszar 4., w przypadku 

procesu prowadzonego w 500°C, rozpoczyna się ze śladowym udziałem fazy α.  

W temperaturze 400°C powstawanie fazy ε w obszarze 4. zachodzi stopniowo, a wartość 

MCS tej fazy stabilizuje się na poziomie ok. 60 nm. W temperaturze 500°C, faza ε pozostaje 

na granicy oznaczalności. W temperaturze 500°C MCS fazy γ’ jest stabilna do zakończenia 

obszaru 7. Na tym etapie procesu parametry sieci obu faz rosną. 

 

Rysunek 55. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla mieszaniny 

Fe20/50 w temperaturze 500°C 

Proces odazotowania w temperaturze 400°C rozpoczyna się obszarem 6.,  

a w temperaturze 500°C bezpośrednio obszarem 7. Wartość MCS fazy ε pozostaje na stałym 

poziomie do końca obszaru 7., a parametry sieci obu faz stopniowo się zmniejszają. Zakresy 

stabilności faz γ’ i ε, podobnie jak w przypadku wcześniej opisywanych materiałów, sięgają 

niższych stężeń amoniaku, a parametry sieci osiągają znacząco niższe wartości, niż podczas 

azotowania. W temperaturze 400°C, w obszarze 7., ponownie obserwowana jest faza γ’, 

ale jej stężenie osiągnie swoje maksimum na poziomie 18% wag. dopiero w obszarze 8.  
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W obszarze 8. występującym jedynie w procesie prowadzonym w 400°C, stężenie faz γ’ i ε 

spada do zera. MCS fazy ε znacząco spada, a MCS fazy α rośnie od wartości około 20 nm do 

58 nm. Parametry sieci faz ε, γ’ i α zmniejszają się. W przypadku procesu w 500°C, faza ε 

zanika pod koniec obszaru 7., po którym obserwowany jest od razu obszar 9. Podczas 

przemiany γ’ → α, MCS fazy γ’ nieznacznie wzrasta do około 60 nm. MCS fazy α początkowo 

znacznie rośnie od ok. 30 nm do ponad 100 nm. Na granicy w obszarów 9. i 10. 

zaobserwowano obecność dodatkowej fazy γ-Fe(N), której struktura została udokładniona 

manualnie na podstawie karty z bazy PDF 5+ o numerze 04-021-7760. MCS tej fazy wynosiła 

około 60 nm, a parametr sieci znacząco spadał. W obszarze 10., w procesie prowadzonym 

w 500°C, do końca procesu obserwowane jest zmniejszanie się stężenia fazy γ-Fe(N),  

przy relatywnie stabilnych wartościach MCS tej fazy. W tym samym obszarze MCS fazy  

α-Fe maleje, lecz pozostaje wyższa niż obserwowana dla tej fazy na początku 

eksperymentu. 

8.4. Badania mieszaniny Fe20/100 

8.4.1. Analiza termograwimetryczna 

W poniższym rozdziale przedstawiono przebieg analizy procesów azotowania  

i odazotowania mieszaniny Fe20/100 w temperaturze 400°C i 500°C. Na rysunkach 56. i 57. 

zielonymi punktami przedstawiono zależności stopnia zaazotowania od stężenia amoniaku 

mierzonego na wejściu reaktora. Każdy z punktów na wykresie został odczytany z danych 

przedstawionych w sekcji 11. (rysunki 95. i 96.). 

 

Rysunek 56. Zależność stopnia zaazotowania mieszaniny Fe20/100 od stężenia amoniaku  
na wejściu reaktora; proces prowadzony w temperaturze 400°C 

Przebieg procesu azotowania i odazotowania w temperaturze 400°C jest bardzo 

zbliżony do obserwacji zarejestrowanych dla materiału Fe20/50. Jedynie podczas procesu 
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odazotowania można zauważyć nieznaczne obniżenie przebiegu krzywej stopnia 

zaazotowania w stosunku do analogicznej krzywej obserwowanej dla mieszaniny Fe20/50. 

Występuje ono w zakresie stężenia amoniaku od ok. 65% do ok. 40% obj. amoniaku. 

Podczas procesu azotowania w 500°C przegięcie krzywej stopnia zaazotowania jest 

mniej wyraźne niż obserwowane w niższej temperaturze. Następnie rejestrowany jest 

obszar stabilnego stopnia zaazotowania przy wartości 0,061, bliskiej stechiometrii Fe4N.  

W warunkach, kiedy do reaktora podawany jest czysty amoniak wartość mN/mFe  

sięga 0,076. 

 Przy zmniejszaniu stężenia amoniaku, obserwowany jest monotoniczny spadek 

stopnia zaazotowania, który przebiega przy nieznacznie wyższych, niż zarejestrowane  

dla mieszaniny Fe20/50, wartościach mN/mFe. Poniżej 20% obj. stężenia amoniaku  

na wejściu stopień zaazotowania zmniejsza się do wartości bliskiej zera.  

 

Rysunek 57. Zależność stopnia zaazotowania mieszaniny Fe20/100 od stężenia amoniaku  
na wejściu reaktora; proces prowadzony w temperaturze 500°C 

8.4.2. Analiza zmian strukturalnych 

Na rysunku 58. przedstawiono wykresy izoliniowe otrzymane na podstawie procesów 

prowadzonych z materiałem Fe20/100, w temperaturach 400°C i 500°C, w komorze 

dyfraktometru rentgenowskiego. Oba wykresy wykazują podobieństwo do tych 

zarejestrowanych dla materiału Fe20. Różnią się w niewielkim stopniu zakresami 

występowania poszczególnych faz. Dodatkowo, w temperaturze 500°C zaobserwowano 

wąski obszar, w którym występowała faza ε-Fe3-2N.  

Szczegółowe dane uzyskane na podstawie procesów prowadzonych z materiałem 

Fe20/100, w temperaturach 400 i 500°C, przedstawiono na rysunkach 59. i 60. 
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Rysunek 58. Izoliniowe zestawienia wycinków zakresu kątowego 41-58°2θ dyfraktogramów 
obrazujących przebieg procesów azotowania i odazotowania prowadzonych w A) 400°C i B) 500°C 
oraz zmian stężenia gazów w reaktorze dla materiału Fe20/100; postęp procesu przedstawiono od 

dołu do góry 

 

Rysunek 59. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla mieszaniny 
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Rysunek 60. Zależność stężeń faz, średniej wielkości krystalitów i parametrów sieci od stężenia 
amoniaku na wejściu reaktora podczas procesów azotowania i odazotowania dla mieszaniny 

Fe20/100 w temperaturze 500°C 

W obszarze 1., MCS fazy α-Fe wynosi około 95 nm, a parametr sieci tej fazy stopniowo 

rośnie. W obszarze 2. obserwowana jest kilkustopniowa przemiana fazowa α-Fe → γ’-Fe4N,  

o przebiegu podobnym jak w materiale Fe20/50. Na tym etapie MCS fazy α maleje  

do wartości około 30 nm. MCS fazy γ’ stabilizuje się na poziomie około 55 nm i 70 nm, 

odpowiednio w temperaturach 400 i 500°C, a w obszarze 3 pozostaje na stabilnym 

poziomie. W temperaturze 400°C jednoznacznie można wyróżnić obszar 4., z przemianą  

γ’ → ε. Towarzyszy jej spadek MCS fazy γ’ i wzrost MCS fazy ε. W temperaturze 500°C 

obserwowane są refleksy o niskiej intensywności, pochodzące od fazy ε, a obliczone 

wartości numeryczne można traktować wyłącznie jako szacunkowe. MCS fazy γ’ pozostaje 

bez większych zmian, aż do zakończenia obszaru 3*.  

Proces odazotowania rozpoczyna się w temperaturze 400°C obszarem 6. (ze śladową 

zawartością fazy γ’), a w temperaturze 500°C obszarem 7. W temperaturze 400°C 

obserwowany jest wzrostowy trend MCS fazy ε. Na początku obszaru 7. w temperaturze 

400°C obserwowany przyrost stężenia fazy γ’, któremu towarzyszy także przyrost MSC tej 

fazy. Maksymalne stężenie fazy γ’ rejestrowane jest w obszarze 8. i osiąga 41% wag. 

Przemiana ε → γ’ w 400°C związana jest ze spadkiem wartości MCS fazy ε. Obszar 

współistnienia trzech faz był obserwowany w 400°C w szerokim zakresie stężeń amoniaku, 

od 35% do 25% obj. W obszarze 8. MCS fazy α stopniowo rośnie od około 30 do 70 nm.  

W obszarze 10. obserwowany jest wzrost MCS fazy α do około 80 nm. W temperaturze 

500°C. po obszarze 7., wyjątkowo, obserwowany jest obszar 3*, w którym podczas 
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odazotowania występuje jedynie faza γ’. W tej temperaturze nie występuje obszar 

współistnienia trzech faz. W obszarze 9. zachodzi przemiana fazowa γ’ → α, w której MCS 

fazy γ’ spada, a MCS fazy α stabilizuje się przy ok. 100 nm. 
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8.5. Badania pomocnicze 

8.5.1. Badania zawartości azotu, tlenu i wodoru 

Metodą analizy elementarnej oznaczono stężenie azotu, tlenu i wodoru w badanych 

materiałach (tabela 9.). W zestawieniu przedstawiono wyniki badań materiałów przed  

i po procesach azotowania do poziomów odpowiadających fazom γ’-Fe4N oraz ε-Fe3-2N. 

Ze względu na charakter metody badawczej, materiały badane były ex situ,  

po kontakcie materiału z tlenem z powietrza i część materiału uległa utlenieniu. 

Stwierdzono jednak, że stężenie tlenu po procesie azotowania jest znacząco mniejsze  

niż przed tym procesem. Materiały o niższym stopniu zaazotowania zawierają więcej tlenu 

niż te wyżej zaazotowane.  

Oznaczone stężenia azotu dobrze odpowiadają składowi stechiometrycznemu 

poszczególnych faz krystalicznych: γ’-Fe4N (5,9% wag. azotu), ε-Fe3N (7,7% wag. azotu)  

i ε-Fe2N (11,1% wag. azotu). Nieco niższe stężenia azotu dla materiału Fe20 i mieszanin 

wynikają z obecności ok. 7% wagowych promotorów w masie próbki. Wyniki analizy 

elementarnej nie tylko potwierdzają poprawność stosowanych procedur, ale również 

wskazują na potencjał zastosowania przedstawianej metodyki do przygotowania 

materiałów o dowolnym składzie do zastosowań praktycznych. 

Tabela 9. Zestawienie stężenia tlenu, azotu i wodoru w próbkach Fe20, Fe50 i Fe100 w stanie 
wyjściowym oraz ex-situ po wybranych etapach procesów azotowania i odazotowania 

 Fe20 
Fe20 
Fe4N 

Fe20 
Fe3-2N 

Fe50 
Fe50 
Fe4N 

Fe50 
Fe3-2N 

Fe100 
Fe100 
Fe4N 

Fe100 
Fe3-2N 

Tlen 
[% wag.] 

8,23 
±0,04 

3,82 
±0,09 

3,5  
±0,1 

15,8 
±0,6 

- - 
4,47 

±0,03 
0,810 

±0,004 
0,60 

±0,01 

Azot 
[% wag.] 

0,380 
±0,009 

5,5  
±0,2 

10,1 
±0,2 

0,050 
±0,006 

6,21 
±0,07 

11,30 
±0,04 

0,02 
±0,02 

5,95 
±0,04 

11,13 
±0,05 

Wodór 
[% wag.] 

0,240 
±0,002 

0,170 
±0,005 

0,160 
±0,003 

0,10 
±0,02 

0,023 
±0,001 

0,024 
±0,002 

0,030 
±0,001 

0,020 
±0,002 

0,010 
±0,002 

8.5.2. Analiza morfologii i mikrostruktury  

Na rysunku 61. przedstawiono wybrane obrazy otrzymane za pomocą skaningowej 

mikroskopii elektronowej (SEM), mapy orientacji krystalograficznych (IPF), mapy stężenia 

azotu (na podstawie mikroanalizy rentgenowskiej, EDS) oraz rozkładu faz krystalicznych  

(na podstawie dyfrakcji elektronów wstecznie rozproszonych, EBSD) wykonane  

dla materiału Fe100, na różnych etapach procesu azotowania. Dla materiału Fe20  

i większości drobnokrystalicznego materiału Fe50 rozdzielczość metody EBSD i EDS jest 

niewystarczająca, a dla większych cząstek w materiale Fe50 obserwowane były podobne 

zjawiska, jak dla materiału Fe100. 
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Rysunek 61. Obrazy materiału Fe100 otrzymane po pasywacji w różnych etapach procesu;  
a, b, c, d – obrazy mikroskopowe otrzymane w trybie SE dla odpowiednio największej 

obserwowanej cząstki substratu, typowej morfologii substratu, typowej morfologii materiału 
zaazotowanego do fazy γ’-Fe4N, typowej morfologii materiału zaazotowanego w najwyższym 

możliwym potencjale azotowym; e, f, g, h – IPF tych samych materiałów obserwowane  
po obróbce danych zebranych za pomocą detektora EBSD, różne barwy przedstawiają 

równoległość płaszczyzny obrazu do różnych płaszczyzn krystalograficznych (czerwony – 001  
dla FCC i BCC oraz 0001 dla HCP; niebieski – 111 dla FCC i BCC oraz 101̅0 dla HCP;  

zielony –  101 dla FCC i BCC oraz 211̅̅̅̅ 0 dla HCP); i, j, k, l – mapy stężenia azotu otrzymane  
za pomocą EDS; m, n, o, p – mapy rozkładu faz otrzymane z analizy danych zebranych za pomocą 

detektora EBSD (biały – FCC/α-Fe, niebieski – BCC/γ’-Fe4N , czerwony – HCP/ε-Fe3-2N) 

W pierwszym wierszu zaprezentowano największą zaobserwowaną cząstkę  

w materiale, który nie był poddawany działaniu amoniaku. Mapa IPF nie potwierdza ściśle 

monokrystaliczności tej cząstki, częściowo przez niską jakość przygotowania powierzchni, 

jednak wskazuje na podobieństwo orientacji krystalograficznej na całej powierzchni cząstki. 
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Mapy EDS i rozkładu faz potwierdzają, że w materiale tym występuje faza α-Fe żelaza,  

a stężenie azotu jest poniżej poziomu detekcji.  

Analogiczne dane dla bardziej drobnokrystalicznego obszaru badanej próbki 

przedstawione są w drugim wierszu. Obserwowana jest jednolita orientacja wewnątrz 

cząstek i czystość fazy krystalicznej.  

W wierszu trzecim przedstawione zostały obrazy uzyskane dla próbki poddanej 

azotowaniu w 400°C, w atmosferze składającej się w 75% obj. z amoniaku  

i w 25% obj. z wodoru. W największych cząstkach obserwowanych w tej próbce występują 

igiełkowate lub soczewkowate wytrącania, niekiedy wykazujące bliźniakowanie, w których 

potwierdzone zostało wyższe stężenie azotu. Analiza dyfrakcyjna wykazała, że pochodzą 

one od przestrzennie centrowanej fazy γ’-Fe4N. W rozdziale 7.3.1 wskazano, że sieć 

krystaliczna fazy α wydłuża się w jednym z kierunków krystalograficznych. Może to być 

przyczyną preferowanego wzrostu w postaci igiełek lub soczewek. Powstawanie 

bliźniakowania wewnątrz krystalitów może być wynikiem nagromadzenia naprężeń  

i tzw. bliźniakowania deformacyjnego. 

W centrum cząstek o średnicach większych niż kilka mikrometrów obserwowana jest 

struktura ściennie centrowana, podobna do substratów, a stężenie azotu jest niskie. Wzrost 

fazy azotkowej od zewnątrz cząstki odpowiada modelowi kurczącego się rdzenia, który 

obserwowano w badaniach azotowania proszkowego żelaza, w którym rozmiar cząstek 

wynosił od 2 do 4 μm [280]. 

Obrazy w czwartym wierszu zostały zebrane podczas analizy materiału Fe100, 

azotowanego w czystym amoniaku, w 400°C. W największych w tej próbce cząstkach, 

których średnica przekracza kilka mikrometrów, widoczne jest powstawanie trzech warstw 

różniących się stężeniem azotu i strukturą. Zewnętrzna warstwa, o największym stężeniu 

amoniaku, to heksagonalna faza ε-Fe3-2N. Bliżej środka cząstek obserwowana jest faza γ’,  

a w centrum największych cząstek występuje również faza α. Warto zaznaczyć, że czas 

traktowania amoniakiem materiałów badanych mikroskopowo był krótszy, niż w procesach 

przedstawionych w poprzednich sekcjach. Obserwowany obraz może być zatem wynikiem 

ograniczeń pochodzących od dyfuzji azotu w materiale azotowanym.  

8.6. Zależność zachodzenia przemian fazowych od wielkości krystalitów na 

podstawie obserwacji w stanach quasi-stacjonarnych 

W rozdziale tym przedstawiono analizę wyników badań termograwimetrycznych  

oraz strukturalnych, wyłącznie w oparciu o dane odpowiadające stanom  

quasi-stacjonarnym. Wyodrębniono trzy etapy procesu: przemianę α → γ’, zachodzącą  

w zdefiniowanych wcześniej obszarach 1., 2. i 3.; przemianę γ’ → ε, zachodzącą w obszarach 

4., 5.; oraz etap odazotowania składający się z obszarów 6.-10. Na podstawie pomiaru 

przewodności cieplnej gazów na wylocie z reaktora termograwimetrycznego, obliczono 
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skład atmosfery reakcyjnej opuszczającej przestrzeń reakcyjną. W ten sposób 

uwzględniono proces rekombinacji i desorpcji cząsteczkowego azotu na powierzchni 

materiału. Ze względów technicznych, zastosowanie takiego pomiaru do badań z użyciem 

metody XRPD nie było możliwe. 

8.6.1. Przemiana α → γ’ w materiałach o różnej średniej wielkości 

krystalitów 

Na podstawie klasycznych diagramów fazowych, możliwe jest przedstawienie 

spodziewanego przebiegu zmian stopnia zaazotowania na etapie przemiany α → γ’,  

co dla procesu prowadzonego w temperaturze 400°C zobrazowano na rysunku 62.  

Ze wzrostem potencjału azotowego oczekiwane jest nasycanie azotem fazy α,  

a po przekroczeniu wartości ln rN = -6,0 powinien wystąpić skokowy przyrost stopnia 

zaazotowania do poziomu odpowiadającego fazie γ’, a następnie obszar homogeniczności 

tej fazy, aż do osiągnięcia wartości ln rN = - 4,3. 

  

Rysunek 62. Oczekiwana zmiana stopnia zaazotowania na etapie przemiany α → γ’ 

Na rysunku 63. zaprezentowano rzeczywisty przebieg nasycania żelaza azotem  

i przemiany fazowej α → γ’, obserwowany dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100  

i Fe100, dla procesów prowadzonych w temperaturze 400°C. W tych warunkach nie 

zaobserwowano mierzalnej różnicy składu gazów na wlocie i wylocie reaktora 

termograwimetrycznego, co wskazuje na ograniczone zachodzenie zjawiska rekombinacji  

i desorpcji azotu cząsteczkowego. Etap nasycania żelaza zachodzi zgodnie  

z przewidywaniami. W przypadku procesów prowadzonych z użyciem materiałów Fe50  

i Fe100, przemiana fazowa zachodzi w wąskim zakresie potencjału azotowego,  

z nieznacznym przesunięciem jej inicjacji do wartości logarytmu potencjału azotowego 

około -5,9. W przypadku materiału Fe20 i mieszanin, przyrost stopnia zaazotowania jest 
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dwuetapowy. W materiale Fe20 zaobserwowano załamanie krzywej mN/mFe po ok. 24% 

przemiany α → γ’. W mieszaninach Fe20/50 i Fe20/100 analogiczne zakrzywienie 

odpowiada przemianie ok. 60% materiału. Na podstawie analizy strukturalnej przyjęto,  

że na początkowym etapie przemiany α → γ’, zaazotowaniu uległa ta część materiału 

składająca się z krystalitów o dużych rozmiarach. W przypadku materiałów Fe50 i Fe100, 

maksymalny obserwowany na tym etapie procesu stopień zaazotowania jest wyraźnie 

niższy od wartości oczekiwanej dla stechiometrii Fe4N. Wynika to z obecności krystalitów  

o rozmiarach mikrometrycznych i znacznej masie, których zaazotowanie mogło nie zajść  

do końca. Na taką możliwość wskazują obrazy przedstawione w sekcji 8.5.2. (rysunek 61.).  

 

Rysunek 63. Zestawienie zmian stopnia zaazotowania od ln rN wyznaczonego na wylocie reaktora 
w obszarze odpowiadającym przemianie α → γ’ dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100  
i Fe100 w 400°C; linie kropkowane przedstawiają wartości rN dla przemian według klasycznych 

diagramów fazowych 

Zmiany strukturalne badanych materiałów w omawianym zakresie potencjału 

azotowego, dla procesu prowadzonego w 400°C, zestawiono na rysunku 64. Zmiany stężeń 

faz krystalicznych zachodzą odmiennie dla różnych materiałów. W przypadku materiału 

Fe20 i mieszanin, przemiany rozciągają się na cały zakres potencjału azotowego między 

liniami przemian fazowych α → γ’ oraz γ’ → ε. Wynika to z szerokiego, wielomodalnego 

rozkładu wielkości krystalitów w tych materiałach. W materiałach Fe50 i Fe100 przemiana 

zachodzi bezpośrednio po przekroczeniu potencjału azotowego wymaganego do istnienia 

fazy γ’. W materiale Fe100 stwierdzono, że mimo wysokiego potencjału azotowego 

przemiana α → γ’ nie zachodzi w część materiału. Uznano, że na tym etapie, układ nie 

osiągnął równowagi w największych krystalitach, ze względu na ograniczenie dyfuzji azotu 

przez warstwę azotku, co sugerowały badania mikroskopowe (rysunek 61.). 
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Rysunek 64. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla przemiany fazowej α → γ’  

dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 400°C; kolorem czarnym oznaczono 
wartości eksperymentalne dla fazy α-Fe, niebieskim dla fazy γ’-Fe4N; jasnozielone puste trójkąty 

oznaczają obliczony parametr sieci 

Wartości MCS fazy α pozostają stabilne w całym obszarze nasycania azotem.  

W trakcie przemiany α → γ’, niezależnie od badanego materiału, wartość MCS fazy α obniża 

się. W materiałach Fe20 i Fe20/50 obserwowany jest początkowo spadek MCS fazy γ’. 

Niezależnie od materiału, MCS powstającej fazy γ’ jest niższa od MSC materiału 

wyjściowego, a obserwowana różnica wzrasta z wartością MCS materiału wyjściowego. 

Należy zauważyć, że wartości MCS fazy γ’ są niższe, niż wynikające ze wzrostu objętości sieci 

spowodowanego wprowadzeniem azotu.  

Analiza mikrostruktury azotowanego materiału, przedstawiona w rozdziale 8.5.2., 

wskazuje na występowanie wielu rozdzielnych krystalitów fazy γ’ w jednej cząstce 

materiału. Na rysunku 65. przedstawiono wycinki danych eksperymentalnych 

początkowego etapu przemiany α → γ’, dla materiałów Fe20 oraz Fe50. Dla pomiarów  

z zakresu między 94. a 100. (dla Fe20) oraz między 38. a 43. (dla Fe50), mimo że potencjał 

azotowy jest stały, wzrastają zarówno stężenie, jak i MCS fazy γ’. Zaproponowano, że po 

przekroczeniu potencjału azotowego wymaganego do zainicjowania przemiany α → γ’,  

w krystalicie fazy α powstają małe zarodki fazy γ’ (rysunek 66.). Zarodki te wzrastają  

bez konieczności zwiększania potencjału azotowego, aż do przereagowania całego 

krystalitu. Zarodki te nie łączą się w pojedynczy krystalit. Efektem tego jest obserwowana 

niższa wartość MCS fazy γ’ niż fazy α. Natomiast dla pomiarów od 95. (dla Fe20) oraz 44. 
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(dla Fe50), po zwiększeniu potencjału azotowego, obserwowane jest zmniejszenie MCS 

fazy γ’ wynikające z zajścia przemiany we frakcji o mniejszych wymiarach krystalitów.  

Podobne zjawisko obserwowano w materiałach grubokrystalicznych [281], w których 

dodatkowo zachodzi wzrost krystalitu fazy γ’ poza płaszczyznę materiału azotowanego  

i tworzenie charakterystycznych podłużnych „piramidek” na powierzchni. 

 

  

Rysunek 65. Wybrane wzrostu zarodków fazy γ’ (z rysunków 30. i 45.) 

 

Rysunek 66. Schemat wzrostu zarodków fazy γ’ podczas przemiany fazowej α-Fe → γ’-Fe4N  
w dużych krystalitach; zakreskowane obszary na schemacie ilustrują różne orientacje domen 

krystalicznych 

Zmiany wartości MCS w trakcie opisywanych procesów można przypisać 

występowaniu i utracie spójności granic fazowych. Po przekroczeniu potencjału azotowego 

wymaganego do zajścia przemiany w danym krystalicie zachodzi nukleacja fazy γ’. 

Początkowo wewnątrz krystalitu fazy α tworzy się zarodek fazy γ’ (rysunek 67. A). Można 

go porównać do pojedynczego defektu sieci, powodującego lokalne zwiększenie odległości 

międzyatomowych, a w konsekwencji również parametru sieci. Granica faz jest w tym 

momencie spójna. Jego wzrost w czasie przemiany, bez zmiany potencjału azotowego, 

prowadzi do wzrostu naprężenia na granicy fazowej. W zależności od sprężystości faz,  

a dokładniej liczby Poissona, naprężenie to może powodować elastyczne odkształcenie sieci 

(granica spójna, dα ≈ dγ’, rysunek 67. A) lub nieelastyczną reakcję układu w postaci 

przerwania ciągłości sieci (granica niespójna dα ≠ dγ’, rysunek 67. B). Zatem, krystality  

o małych wymiarach mogą zachować spójność struktury, która w badaniach dyfrakcyjnych 

objawia się wzrostem parametru sieci fazy α, nawet przy relatywnie wysokim potencjale 

azotowym. W dużych krystalitach, naprężenie prowadzi do zerwania ciągłości sieci. 
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Dodatkowo efekt ten może doprowadzić do segmentacji tych krystalitów i dalszego 

zmniejszenie wartości MCS [282]. 

 

Rysunek 67. Schematyczne przedstawienie spójnej i niespójnej granicy fazowej podczas przemiany 
α-Fe → γ’-Fe4N; linie na schemacie ilustrują płaszczyzny krystalograficzne 

W etapach nasycania fazy α azotem i przemiany α → γ’ obserwowano znaczne różnice 

parametrów sieci pomiędzy badanymi materiałami (rysunek 65.). W materiale Fe20, wzrost 

parametru sieci fazy α-Fe przekracza znacząco wartości wyznaczone teoretycznie,  

w mieszaninach Fe20/50 i Fe20/100 obserwowane jest jedynie niewielkie jego zwiększenie, 

a w materiałach Fe50 i Fe100 zmiany przebiegają zgodnie z wartościami wyznaczonymi 

teoretycznie. Oznacza to, że w całym analizowanym zakresie zmian potencjału azotowego, 

stężenie azotu w materiale Fe20 jest znacznie wyższe niż w pozostałych materiałach. 

Wcześniej wskazano, że krystality o mniejszych wymiarach mogą zachować strukturę  

α-żelaza nawet przy relatywnie wysokim potencjale azotowym, a przemiana fazowa α → γ’ 

w tej frakcji krystalitów powstrzymywana jest przez możliwość przystosowania naprężenia 

powstającego na granicy fazy pierwotnej i powstającego zarodka. Natomiast dla frakcji 

krystalitów o dużych rozmiarach, spójność granic fazowych jest tracona na wczesnym 

etapie wzrostu zarodka krystalizacji, a naprężenia w sieciach obu faz ulegają relaksacji.  

W materiale Fe100, przy wyższych stężeniach potencjału azotowego, parametr sieci fazy α 

przestaje wzrastać, co może oznaczać, że nasycenie fazy azotem jest na tym etapie 

wystarczające do zajścia przemiany fazowej, a ograniczeniem jest inne zjawisko.  

Jak wcześniej sugerowano, może to być efektem poszerzenia bariery dyfuzyjnej w postaci 

warstwy azotków na powierzchni cząstki. 

Dla każdego z badanych materiałów wyznaczono maksymalne wartości parametru 

sieci fazy α (aα,max,az) i minimalne wartości parametru fazy γ’ (aγ’,min,az) podczas procesu 

azotowania i na tej podstawie obliczono stężenie azotu w tych fazach (tabela 10.). 

Maksymalne stężenia azotu w fazie α, dla materiału Fe20 i mieszanin, przekraczają 

teoretyczny limit równy 0,42% at. [102], a dla materiałów Fe50 i Fe100 są znacząco poniżej 

tej wartości. Przyjęto, że w materiale Fe20 i mieszaninach istnieją dodatkowe czynniki 

stabilizujące trwałość fazy α przy wysokim nasyceniu azotem. Jednym z takich czynników 

może być nanometryczny rozmiar krystalitów. W przypadku takich struktur wskazuje się, 

że w bilansie energetycznym fazy stałej, znaczny udział mają: energia powierzchniowa  

oraz naprężenie powierzchniowe [179], udział tzw. warstwy przypowierzchniowej  
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(ang. subsurface) [279] oraz naprężenia przystosowujące w trakcie nukleacji [187].  

W przypadku materiału Fe20, nie można także wykluczyć, że czynnikiem stabilizującym, 

może być również obecność dodatków promujących znajdujących się na powierzchni 

krystalitów żelaza. W materiałach Fe50 i Fe100, gdy czynniki te grają mniejszą rolę lub nie 

występują, poziom stężenia azotu wymagany do zajścia przemiany fazowej jest niższy. 

Minimalne stężenia azotu w fazie γ’ są we wszystkich materiałach podobne  

oraz niższe od wartości odpowiadającej stechiometrii Fe4N. Wskazuje to na pewien poziom 

zdefektowania tych faz. 

Tabela 10. Zestawienie zmierzonych podczas azotowania w temperaturze 400°C parametrów sieci 
fazy α, najniższych parametrów sieci fazy γ’, obliczonych stężeń azotu i stechiometrii otrzymanych 

faz krystalicznych 

Materiał Parametr sieci [Å] 
Stężenie azotu xN 

[% at.] 
Stechiometria fazy 

Fe20 aα,max,az = 2,8858 0,55 FeN0,0055 

Fe20/50 aα,max,az = 2,8859 0,56 FeN0,0056 

Fe50 aα,max,az = 2,8831 0,21 FeN0,0021 

Fe20/100 aα,max,az = 2,8852 0,47 FeN0,0047 

Fe100 aα,max,az = 2,8826 0,14 FeN0,0014 

Fe20 aγ’,min,az = 3,8099 19,43 Fe4,15N 

Fe20/50 aγ’,min,az = 3,8100 19,44 Fe4,14N 

Fe50 aγ’,min,az = 3,8100 19,44 Fe4,14N 

Fe20/100 aγ’,min,az = 3,8103 19,46 Fe4,14N 

Fe100 aγ’,min,az = 3,8100 19,44 Fe4,14N 

Przedstawione powyżej wyjaśnienie oparte na zależności niedopasowania sieci 

krystalicznych faz α i γ’ od wielkości krystalitów pozwala zrozumieć obserwowane 

eksperymentalnie anomalie, takie jak: wzrost MCS fazy γ’ na początku jej istnienia, 

relatywnie wysoki potencjał azotowy wymagany do zajścia przemiany w mniejszych 

krystalitach oraz wyższa od teoretycznej wartość parametru sieci fazy α w trakcie 

przemiany α → γ’. Podobne wnioskowanie zaprezentowano dla takich układów jak: stop 

metali-fosfor [283] oraz pallad-wodór [279], gdzie brak możliwości utraty spójności granic 

fazowych wiązany jest ze zmianą ciśnienia cząstkowego wodoru wymaganego do zajścia 

przemiany [279]. Zjawisko to uznawane jest też jako przyczyna występowania histerezy  

w przemianach fazowych w układzie metal-wodór [187]. 

Zmiany stopnia zaazotowania w zakresie potencjału azotowego odpowiadającego 

przemianie α → γ’, dla procesu prowadzonego w 500°C, przedstawiono na rysunku 68.  

W tych warunkach zaobserwowano, że stężenie amoniaku na wyjściu z reaktora jest 

znacząco niższe niż stężenie amoniaku na jego wejściu. W tak wysokiej temperaturze 

zjawiska rekombinacji i desorpcji azotu cząsteczkowego stają się istotne [171]. 
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Zaobserwowano, że stężenie amoniaku na wyjściu reaktora jest największe dla materiałów 

Fe50 i Fe100, a najmniejsze dla Fe20. Wskazuje to, że szybkość rekombinacji i desorpcji 

azotu zależy od struktury materiału badanego. Teoretyczna wartość potencjału azotowego 

niezbędna do zajścia przemiany α → γ’ w temperaturze 500°C wynosi ln rN = -7,1.  

W materiałach Fe50 i Fe100 przy tej wartości potencjału obserwowane jest rozpoczęcie 

przemiany fazowej. Nasycenie materiału odpowiadające stechiometrii Fe4N uzyskiwane 

jest przy niewiele wyższym potencjale azotowym. W materiale Fe20 i mieszaninach 

początek tej przemiany obserwowany jest przy wyższym potencjale azotowym, ponadto 

zachodzi ona z zauważalnym punktem przegięcia. 

 

Rysunek 68. Zestawienie zmian stopnia zaazotowania od ln rN wyznaczonego na wylocie reaktora 
w obszarze odpowiadającym przemianie α → γ’ dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100  
i Fe100 w 500°C; linie kropkowane przedstawiają wartości rN dla przemian według klasycznych 

diagramów fazowych 

Na kolejnym zestawieniu (rysunek 69.) przedstawiono zmiany strukturalne 

zachodzące podczas procesów azotowania w 500°C. W tej temperaturze, faza γ’ zaczyna 

tworzyć się przy wyższych, niż przewidziano w klasycznych diagramach fazowych, 

wartościach potencjału azotowego. Szczególnie wyraźne jest to w materiale Fe20  

i mieszaninach. Związane jest to z wpływem związków potasu, obecnego w materiale Fe20 

i mieszaninach [163] oraz wysoką porowatością materiału Fe20.  

W procesach prowadzonych w 500°C nie zaobserwowano ograniczenia postępu 

reakcji związanego z istnieniem bariery dyfuzyjnej, które było widoczne w przypadku 

azotowania materiału Fe100 w 400°C. Istnienie takiej bariery obserwowano jako powolny 

spadek stężenia fazy pierwotnej w materiale (rysunek 70.). 

Zmiany MCS faz α i γ’ mają identyczny charakter jak te obserwowane w temperaturze 

400°C. Wyraźniej jednak widać, że w początkowych etapach istnienia fazy γ’ jej MCS jest 

znacznie wyższa, niż w końcowym etapie analizowanego zakresu potencjału azotowego. 
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Potwierdza to wniosek, że najpierw przemianie fazowej α → γ’ podlegają krystality fazy α 

o największych rozmiarach.  

 

Rysunek 69. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla przemiany fazowej α → γ’  

dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 500°C 

 

 
Rysunek 70. Wybrane zakresy wzrosu fazy γ’ w procesach prowadzonych z materiałem Fe100  

w temperaturach 400°C i 500°C 

Podczas przemiany α → γ’ w 500°C obserwowane parametry sieci fazy α są  

dla każdego materiału niższe od wartości wyznaczonych teoretycznie. Zatem nasycenie tej 

fazy azotem jest niższe, niż wynikałoby to z potencjału azotowego mieszaniny gazów 

wprowadzanych do reaktora. Obserwacja ta potwierdza, że następuje obniżenie 

efektywnego potencjału azotowego, oddziałującego na powierzchnię materiału, co jest 

pochodną zwiększenia szybkości rekombinacji i desorpcji azotu cząsteczkowego.  

Wyznaczone parametry sieci (aα,max,az) i stężenia azotu w punkcie najwyższego 

nasycenia fazy α przedstawiono w tabeli 11. W materiale Fe20 i mieszaninach znacząco 
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przekroczony został teoretyczny limit nasycenia tej fazy [102], a w materiałach Fe50 i Fe100 

jest on bliski tej wartości. Mimo, że materiał Fe50 i mieszanina Fe20/100 charakteryzują się 

podobną wartością MCS, to stężenia azotu przy nasyceniu osiągają znacząco różne 

wartości. Wyznaczone minimalne wartości nasycenia fazy γ’ azotem (aγ’,min,az) w procesie 

azotowania są nieco niższe niż w 400°C, co związane jest z przesunięciem granicy 

homogeniczności fazy γ’ w stronę niższych stężeń azotu w wyższych temperaturach [95].  

Tabela 11. Zestawienie najwyższych zmierzonych podczas azotowania w temperaturze 500°C 
parametrów sieci fazy α, najniższych parametrów sieci fazy γ’, obliczonych stężeń azotu  

i stechiometrii otrzymanych faz krystalicznych 

Materiał Parametr sieci [Å] 
Stężenie azotu xN 

[% at.] 
Stechiometria fazy 

Fe20 aα,max,az = 2,8911 0,68 FeN0,0068 

Fe20/50 aα,max,az = 2,8915 0,73 FeN0,0073 

Fe50 aα,max,az = 2,8894 0,47 FeN0,0047 

Fe20/100 aα,max,az = 2,8908 0,64 FeN0,0064 

Fe100 aα,max,az = 2,8891 0,43 FeN0,0043 

Fe20 aγ’,min,az = 3,8111 19,32 Fe4,18N 

Fe20/50 aγ’,min,az = 3,8117 19,36 Fe4,17N 

Fe50 aγ’,min,az = 3,8109 19,31 Fe4,18N 

Fe20/100 aγ’,min,az = 3,8113 19,33 Fe4,17N 

Fe100 aγ’,min,az = 3,8113 19,33 Fe4,17N 

8.6.2. Przemiana γ’ → ε w materiałach o różnej średniej wielkości 

krystalitów 

Przebieg przemiany γ’ → ε, wynikający z klasycznych diagramów fazowych [95], 

podzielić można na dwa etapy (rysunek 71.). W pierwszym z nich faza γ’, po przekroczeniu 

krytycznego potencjału, przemienia się skokowo w fazę ε o stechiometrii Fe3N. Następnie 

faza ε nasycana jest azotem, przy monotonicznym wzroście masy, aż do osiągnięcia 

stechiometrii Fe2N. Na rysunku 72. przedstawiono przebieg procesu azotowania w obszarze 

przemiany γ’ → ε, prowadzonego w temperaturze 400°C, dla materiałów Fe20, Fe20/50, 

Fe50, Fe20/100 i Fe100.  

W temperaturze 400°C, początek przemiany γ’ → ε oczekiwany jest przy potencjale 

ln rN = -4,3. Jednak w materiałach Fe50 i Fe100 wzrost stopnia zaazotowania obserwowany 

jest dopiero przy ln rN równym -3,1, a w materiale Fe20 i mieszaninach dopiero przy ln rN 

równym -2,4. W materiałach Fe50 oraz Fe100, przebieg zmian mN/mFe wykazuje zmianę 

nachylenia, która może mieć związek z istnieniem wspomnianych wyżej dwóch etapów 

reakcji. W pozostałych materiałach jest on bardziej jednostajny.  
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Rysunek 71. Oczekiwana zmiana masy podczas przemiany γ’ → ε w 400°C 

 

Rysunek 72. Zestawienie zmian stopnia zaazotowania od ln rN wyznaczonego na wylocie reaktora 
w obszarze odpowiadającym przemianie γ’ → ε dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i 

Fe100 w 400°C; linie kropkowane przedstawiają wartości rN dla przemian według klasycznych 
diagramów fazowych 

Wyniki analizy strukturalnej odpowiadające analogicznemu etapowi procesu 

azotowania przedstawiono na rysunku 73. Dla wszystkich materiałów, śladową zawartość 

fazy ε rejestrowano już przy potencjale azotowym ln rN = -3,6. Przebieg zmian stężenia faz 

krystalicznych mieszanin jest nieznacznie bardziej jednostajny. 

Wcześniej stwierdzono, że w przemianie α → γ’ wpływ efektów powierzchniowych  

w znaczny sposób wpływa na wartość naprężenia przy utracie spójności. W przypadku 

przemiany γ’ → ε układ daleki jest od teoretycznej granicy niedopasowania, wynoszącej  

ok. 0,055, gdyż niedopasowanie faz γ’ i ε wynosi około 0,006. Przyjęto, że do zajścia 
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plastycznego odkształcenia na granicy fazowej i utraty spójności tej granicy wymagane jest 

dużo większe naprężenie, a co za tym idzie wpływ wielkości krystalitów w badanym zakresie 

nie powinien być tak istotny. Co więcej, na etapie bezpośrednio poprzedzającym przemianę 

γ’ → ε, największe krystality fazy α uległy już przemianie do fazy γ’ z ich jednoczesnym 

podziałem na mniejsze krystality i utworzeniem polikrystalicznych cząstek. Zatem w trakcie 

przemiany γ’ → ε w układzie nie istnieją już krystality o największych wymiarach. 

 

Rysunek 73. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla przemiany fazowej γ’ → ε  

dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 400°C 

Do momentu rozpoczęcia przemiany γ’ → ε wartości MCS fazy γ’ są stałe. Wyraźne 

różnice pomiędzy przemianami zachodzącymi w różnych materiałach obserwowane są  

w przebiegach zmian wartości MCS. W materiale Fe20 obserwowany jest spadek wartości 

MCS fazy γ’ i pojawienie się większych krystalitów fazy ε. Wraz z postępem reakcji MCS fazy 

ε spada. Oznacza to, że reakcja w największych krystalitach zachodzi przy najniższym 

potencjale, a następnie przy wyższym potencjale reagują krystality mniejsze. MCS fazy ε 

osiąga wartość 42 nm, która przekracza MCS faz α i γ’ w obszarach istnienia jednej fazy  

w układzie. Wzrost ten wynika ze zwiększania objętości sieci w wyniku nasycania azotem  

i łączenia rozdzielonych podczas przemiany α → γ’ krystalitów fazy γ’ w jednorodne 

krystalicznie domeny. Podobne zmiany MCS obserwowano w materiałach Fe50 i Fe100, 

przy czym spadek MCS fazy γ’ jest mniej widoczny. MCS fazy ε w materiale Fe50 osiąga  

84 nm, czyli wartość nieznacznie niższą od wartości dla fazy α na początku procesu,  

a w materiale Fe100 osiąga 130 nm, co stanowi ok. 3/4 MCS fazy α na początku procesu. 

Oznacza to, że podczas przemiany γ’ → ε w materiałach o większym MCS, spiekanie fazy ε 
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nie prowadzi do odtworzenia początkowej jednorodnej struktury cząstek. W kontekście 

istnienia spójnych granic fazowych podczas nukleacji i wzrostu zarodków fazy ε 

spodziewane jest, że spiekanie krystalitów fazy ε ma miejsce dopiero podczas nasycania 

fazy ε azotem, kiedy ma miejsce znaczny wzrost objętości sieci, a faza jest bardziej 

niestabilna. Nietypowe przebiegi MCS w procesach z mieszaninami Fe20/50 i Fe20/100 

mogą być wynikiem jednoczesnego wpływu dodatków promujących z materiału Fe20,  

które powodują obniżenie lokalnego potencjału azotowego, oraz wpływu niskiej szybkości 

dyfuzji azotu w większych cząstkach materiałów Fe50 i Fe100 (rysunek 74.),  

co obserwowane jest jako spadek krystalitów fazy γ’ i wzrost krystalitów fazy ε. 

Do rozpoczęcia przemiany γ’ → ε wartości MCS fazy γ’ są stałe. Podczas tej przemiany 

w materiale Fe20 obserwowany jest spadek wartości MCS fazy γ’ z utworzeniem dużych 

krystalitów fazy ε, a wraz z postępem reakcji MCS fazy ε spada. Potwierdza to wcześniejsze 

obserwacje, że reakcja w największych krystalitach zachodzi przy najniższym potencjale 

azotowym, a przy wyższym potencjale azotowym reagują krystality mniejsze. Podobne 

zmiany MCS obserwowano w materiałach Fe50 i Fe100. MCS fazy ε w materiale Fe50 osiąga 

wartość nieznacznie niższą od MCS fazy α na początku procesu azotowania, a w materiale 

Fe100 wartość ta sięga ok. 3/4 MCS fazy α na początku procesu azotowania. Oznacza to,  

że podczas przemiany γ’ → ε zachodzi częściowe odtworzenie początkowej struktury 

cząstek. W kontekście istnienia spójnych granic fazowych podczas nukleacji i wzrostu 

zarodków fazy ε spodziewane jest, że łączenie krystalitów fazy ε ma miejsce dopiero 

podczas nasycania fazy ε azotem, kiedy ma miejsce znaczny wzrost objętości sieci, a faza 

jest bardziej niestabilna.  

 

Rysunek 74. Fragment rysunku 61., na którym widoczne są pozostałości faz α (biały) i γ’ (niebieski) 
podczas azotowania materiału Fe100 do stanu, w którym większość masy stanowi  

faza ε (czerwony) 

Parametr sieci fazy γ’ podczas przemiany γ’ → ε wzrasta w każdym z materiałów. 

Najwyższe wartości parametru sieci (aγ’,max,az) i stężenia azotu w fazie γ’ są podobne dla 

wszystkich materiałów (tabela 12.). Zatem niezależnie od rodzaju materiału, faza γ’ 

wykazuje zdefektowanie, nawet przy największym obserwowanym nasyceniu azotem.  
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W końcowym etapie przemiany dla mieszaniny Fe20/100 i materiału Fe100, przy 

niewielkich stężeniach fazy γ’ obserwowany jest spadek wartości parametru sieci fazy γ’. 

Może mieć to związek z istnieniem pozostałości faz α i γ’ (zubożonej w azot) wewnątrz 

największych cząstek, które obserwowane są właśnie jako materiał o niskiej wartości 

parametru sieci. Taką obserwację potwierdzają badania mikroskopowe (rysunek 74.). 

Kontynuacja procesu przez kolejne godziny, wraz ze zwiększaniem potencjału azotowego 

prowadzi do przereagowania całości materiału. 

Tabela 12. Zestawienie najwyższych zmierzonych podczas azotowania w 400°C parametrów sieci 
fazy γ’, skrajnych wartości parametrów sieci fazy ε, obliczonych stężeń azotu i wyznaczonych 

stechiometrii otrzymanych faz 

Materiał Parametr sieci a [Å] Stężenie azotu xN [% at.] Stechiometria fazy 

Fe20 aγ’,max,az = 3,8113 19,53 Fe4,12N 

Fe20/50 aγ’,max,az = 3,8112 19,52 Fe4,12N 

Fe50 aγ’,max,az = 3,8105 19,48 Fe4,14N 

Fe20/100 aγ’,max,az = 3,8112 19,52 Fe4,12N 

Fe100 aγ’,max,az = 3,8107 19,49 Fe4,13N 

Fe20 aε,min,az = 4,7514 26,50 Fe2,77N 

Fe20/50 aε,min,az = 4,7550 26,78 Fe2,73N 

Fe50 aε,min,az = 4,7541 26,71 Fe2,74N 

Fe20/100 aε,min,az = 4,7535 26,66 Fe2,75N 

Fe100 aε,min,az = 4,7528 26,61 Fe2,76N 

Fe20 aε,max,az = 4,8169 30,45 Fe2,28N 

Fe20/50 aε,max,az = 4,8208 30,73 Fe2,25N 

Fe50 aε,max,az = 4,8286 31,28 Fe2,20N 

Fe20/100 aε,max,az = 4,8173 30,48 Fe2,28N 

Fe100 aε,max,az = 4,8268 31,15 Fe2,21N 

Parametry sieci fazy ε przy pierwszej obserwacji tej fazy (aε,min,az) wskazują  

na istnienie w każdym materiale fazy o podobnej zawartości azotu, dla której wzór 

stechiometryczny to Fe2,75N, czyli nieco powyżej dolnej granicy dla fazy ε-Fe3-2N. 

Obserwacja ta jest zgodna z koncepcją, według której faza ε zawierająca ok. 25% at. azotu 

tworzy się w materiale, po przekroczeniu pewnego nasycenia fazy γ’. Wyznaczona  

na podstawie parametrów sieci (aε,max,az) końcowa wartość stężenia azotu w fazie ε jest 

podobna dla wszystkich materiałów i wynosi ok. 31% at. 

Badania termograwimetryczne prowadzone na etapie przemiany γ’ → ε w 500°C 

wskazują na znaczne różnice zachowania poszczególnych materiałów (rysunek 75.).  

Na podstawie wcześniej przedstawionych informacji przyjęto, że rozkład amoniaku, 
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rekombinacja azotu do formy cząsteczkowej i jego desorpcja z powierzchni grają w tak 

wysokiej temperaturze procesu ważną rolę. Znacznie mniejszy końcowy stopień 

zaazotowania w materiale Fe20 oraz mieszaninach Fe20/50 i Fe20/100 wynika zapewne  

ze znacznie niższego lokalnego potencjału azotowego oddziałującego na te materiały,  

niż wynikałoby to ze stężenia amoniaku w strumieniu doprowadzanym do reaktora. Tylko 

w materiałach Fe50 i Fe100, dla których rozwinięcie powierzchni, a zatem także 

intensywność procesu rekombinacja azotu do formy cząsteczkowej i jego desorpcja  

z powierzchni są znacznie niższe, stopień zaazotowania przekracza wartość odpowiadającą 

stechiometrii Fe3N. 

 

Rysunek 75. Zestawienie zmian stopnia zaazotowania od ln rN wyznaczonego na wylocie reaktora 
w obszarze odpowiadającym przemianie γ’ → ε dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100  

i Fe100 w 500°C; linie czerwone przerywane – stopień zaazotowania odpowiadający stechiometrii 
Fe2N i Fe3N, niebieska przerywana – Fe4N, linie kropkowane przedstawiają wartości rN  

dla przemian według klasycznych diagramów fazowych 

Badania strukturalne procesów prowadzonych w 500°C (rysunek 76.) wskazują,  

że w materiałach Fe50 i Fe100 przemiana do fazy ε sięga ponad 80% wag. W mieszaninach 

zaobserwowano ślady fazy ε. W materiale Fe20 fazy ε nie obserwowano. 

W całym zakresie analizowanego potencjału azotowego MCS fazy γ’ dla wszystkich 

materiałów jest stabilna. W procesach prowadzonych z mieszaninami nie jest możliwe 

jednoznaczne określenie MCS fazy ε. W procesach z materiałami Fe50 i Fe100 tworzy się 

faza ε o MCS znacząco większej wartości MCS, niż dla fazy γ’. 
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Rysunek 76. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla przemiany fazowej γ’ → ε  

dla materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 500°C 

Parametry sieci wszystkich obserwowanych faz wzrastają dla każdego z materiałów. 

Wartości najwyższego obserwowanego stężenia azotu w fazie γ’ (tabela 13.) są zbliżone  

dla wszystkich materiałów i odpowiadają istnieniu tej fazy w stanie zdefektowanym. 

Najniższe obserwowane parametry sieci fazy ε (aε,min,az) w materiałach Fe50 i Fe100 

odpowiadają stechiometrii bardzo bliskiej Fe3N. Wyznaczone wartości parametru sieci  

dla fazy ε w procesie z mieszaniną Fe20/50 pozwalają wytłumaczyć jej nietypowy przebieg.  

W procesie tym faza ε występuje w stanie zubożonym w azot, o stężeniu poniżej 25% wag., 

co dotychczas było obserwowane jedynie w procesie odazotowania. Potwierdza to 

możliwość zajścia przemiany do fazy ε, gdy w materiale nie została przekroczona krytyczna 

wartość stężenia azotu. Najprawdopodobniej w tym przypadku ma to związek z zajściem 

bezpośredniej przemiany α → ε. Najwyższe obserwowane wartości parametrów sieci fazy 

ε (aε,max,az) odpowiadają dla mieszanin stechiometrii bliskiej Fe3N, a dla materiałów Fe50  

i Fe100 stechiometrii niewiele od niej wyższej. Z uwagi na wyniki pomiarów 

termograwimetrycznych wskazujące na niewielkie zaazotowanie tej fazy, powyższe 

parametry sieci wyjątkowo obliczono z użyciem współczynnika rozszerzalności cieplnej  

dla YN = 0,33. 
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Tabela 13. Zestawienie najwyższych zmierzonych podczas azotowania w 500°C parametrów sieci 
fazy γ’, skrajnych wartości parametrów sieci fazy ε, obliczonych stężeń azotu i wyznaczonych 

stechiometrii otrzymanych faz 

Materiał Parametr sieci a [Å] Stężenie azotu xN [% at.] Stechiometria fazy 

Fe20 aγ’,max,az = 3,8129 19,44 Fe4,14N 

Fe20/50 aγ’,max,az = 3,8134 19,48 Fe4,14N 

Fe50 aγ’,max,az = 3,8137 19,50 Fe4,13N 

Fe20/100 aγ’,max,az = 3,8135 19,48 Fe4,13N 

Fe100 aγ’,max,az = 3,8138 19,50 Fe4,13N 

Fe20 - - - 

Fe20/50 aε,min,az = 4,6917 24,53 Fe3,80N 

Fe50 aε,min,az = 4,7405 26,87 Fe2,98N 

Fe20/100 - - - 

Fe100 aε,min,az = 4,7369 25,76 Fe3,02N 

Fe20 - - - 

Fe20/50 aε,max,az = 4,7332 24,53 Fe3,08N 

Fe50 aε,max,az = 4,7617 26,87 Fe2,72N 

Fe20/100 aε,max,az = 4,7366 24,82 Fe3,03N 

Fe100 aε,max,az = 4,7480 25,76 Fe2,88N 

8.6.3. Odazotowanie materiałów o różnej średniej wielkości krystalitów 

Teoretycznie przewidywany przebieg zmian stopnia zaazotowania podczas procesu 

odazotowania w temperaturze 400°C składa się z kilku etapów (rysunek 77.). W pierwszym 

z nich, wraz ze spadkiem potencjału azotowego zachodzi stopniowe obniżenie stężenia 

azotu w fazie ε. Następnie przy potencjale azotowym ln rN = -4,3 zachodzi skokowa 

przemiana fazowa ε ↔ γ’, a przy ln rN = -6,0 przemiana γ’ ↔ α. 

Procesy odazotowania w temperaturze 400°C (rysunek 78.) rozpoczynają się  

dla każdego materiału od stopnia zaazotowania fazy ε, bliskiego wartości 0,11. Do wartości 

ln rN około -4,3 obserwowany jest jednostajny spadek mN/mFe. Po zmniejszeniu się stopnia 

azotowania do wartości odpowiadającej stechiometrii Fe3N, obserwowane jest przegięcie 

przebiegu krzywej stopnia zaazotowania. W zakresie potencjału azotowego od ln rN = -4,3 

do ln rN = -6,0 zarejestrowano pewne różnice przebiegu omawianej krzywej, między 

poszczególnymi materiałami. Poniżej ln rN = -6,0 mN/mFe spada, dążąc do zera.  

W atmosferze czystego wodoru, masa próbek odpowiada czystej formie metalicznej.  
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Rysunek 77. Oczekiwana zmiana stopnia zaazotowania podczas odazotowania w 400°C 

 

Rysunek 78. Zestawienie zmian stopnia zaazotowania od ln rN wyznaczonego na wylocie reaktora 
podczas odazotowania materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 400°C; linie 

kropkowane przedstawiają wartości ln rN dla przemian według klasycznych diagramów fazowych 

Wyniki analiz strukturalnych przedstawionych na rysunku 79. potwierdzają,  

że podczas odazotowania zmiany składu fazowego pojawiają się, gdy potencjał azotowy 

osiąga wartość ln rN = -4,3. W zakresie potencjału azotowego od ln rN = -4,3 do ln rN = -6,0 

obserwowany jest wzrost, a następnie spadek stężenia fazy γ’. Maksymalne obserwowane 

stężenie tej fazy rośnie wraz ze wzrostem MCS materiału wejściowego, dla materiału Fe20 

wynosi zaledwie 24% wag., a dla materiału Fe100 91% wag. W następnym etapie tworzy 

się faza α, a pozostałe fazy zanikają. W każdym z materiałów obserwowany był obszar,  

w którym trzy fazy: α, γ’ i ε współistniały. 
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Rysunek 79. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla odazotowania materiałów Fe20, 

Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 400°C 

Do etapu procesu odazotowania, w którym zaczyna tworzyć się faza γ’, MCS fazy ε 

jest relatywnie stabilna. Wraz z zanikaniem fazy ε w materiale jej MCS spada. W przypadku 

wszystkich materiałów, MCS tworzącej się fazy γ’ nie podlega znacznym zmianom, a poza 

materiałem Fe20, jest niższe niż MCS fazy ε na początku procesu odazotowania. MCS fazy 

α w trakcie przemiany wyraźnie wzrasta, szczególnie w materiale Fe100, co związane jest 

ze spiekaniem krystalitów tej fazy.  

W celu przedstawienia mechanizmu zmian struktury badanych materiałów podczas 

procesu odazotowania, na rysunku 80. przedstawiono schemat zmian wielkości krystalitów 

materiałów Fe20 oraz Fe100. Ze względu na zwiększenie objętości sieci w wyniku nasycania 

materiału azotem, MCS fazy ε, występującej w materiale Fe20 przy zasilaniu reaktora 

czystym amoniakiem, jest większa od MCS materiału przed procesem azotowania (szara 

linia na rysunku). W tym materiale, MCS fazy γ’, w całym obszarze jej istnienia, jest znacząco 

wyższa niż MCS fazy ε. Przyjęto, że przemiana ε → γ’ zachodzi tylko we frakcji krystalitów o 

relatywnie dużych rozmiarach, przy czym istnieje możliwość powstania mniejszych 

krystalitów fazy γ’ wewnątrz największych krystalitów fazy ε (panele B i C). Czerwoną linią 

kropkowaną zaznaczono hipotetyczny przebieg przemiany tej frakcji krystalitów. Wraz  

z postępem tej przemiany, dotyczy ona frakcji krystalitów fazy ε o coraz mniejszych 

rozmiarach. W wyniku tego, początkowa, wysoka wartość MCS fazy γ’ zmniejsza się. 

Produkt tej przemiany zaznaczono na rysunku 80. niebieską linią kropkowaną.  
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Rysunek 80. Schemat zmian MCS w materiałach Fe20 i Fe100 podczas odazotowania w 400°C 

W przypadku materiału Fe100 udowodniono (rysunek 66. w sekcji 8.6.1.), że podczas 

procesu azotowania, tworzenie fazy γ’ prowadzi do podziału dużych cząstek na mniejsze 

krystality. Ponadto, podczas przemiany γ’ → ε nie zachodzi pełna rekombinacja 

polikrystalicznych cząstek do krystalitów o bardzo dużych rozmiarach. Z tego powodu,  

na początku procesu odazotowania materiału Fe100, MCS fazy ε jest mniejsza od MCS 

materiału wyjściowego. MCS fazy γ’ obserwowana podczas całego procesu odazotowania 

materiału Fe100 jest wyraźnie mniejsza od MCS fazy ε. Przemiana ε → γ’ rozpoczyna się  

od ponownego podziału dużych krystalitów fazy ε i powstania zarodków fazy γ’  

(F na rysunku) Obserwowane jest wyraźne zmniejszenie MCS fazy ε, charakterem podobne 

do obserwowanego dla materiału Fe20 (kropkowane linie na rysunku). Następnie zachodzi 

przemiana coraz mniejszych krystalitów z utworzeniem polikrystalicznych cząstek  

(G na rysunku 80.). Frakcja o najmniejszych krystalitach nie ulega przemianie fazowej  

aż do następnego etapu procesu. 

Wcześniej zauważono, że faza γ’ nie tworzy się z frakcji krystalitów o bardzo małych 

rozmiarach, co znajduje potwierdzenie w literaturze [170]. Przy niskiej zawartości azotu  

w materiale, trwałą w tej frakcji fazą pozostaje faza ε, a nie jak wynikałoby z klasycznych 

diagramów fazowych, faza γ’. Wyjaśnieniem takiego przebiegu procesu może być zjawisko 

spójności granic fazowych i istnienie dodatkowego naprężenia na granicy faz, opisanych 

wcześniej w sekcji 8.6.1. Faza γ’ nie powstaje jednak również w postaci krystalitów o bardzo 

dużych rozmiarach, co ma związek z podziałem pojedynczych krystalitów fazy ε na większą 

liczbę krystalitów podczas wzrostu fazy γ’. Krystality fazy γ’, w związku z jej stabilnością,  

nie ulegają spiekaniu w pojedynczą domenę. 
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Analizując dalszy przebieg procesu odazotowania zauważyć należy, że na końcu 

obszaru trwałości fazy ε wartość MCS tej fazy jest bardzo niska. Mimo niskiego potencjału 

azotowego, frakcja małych krystalitów fazy ε pozostaje trwała. Równocześnie 

obserwowane jest tworzenie się fazy α o bardzo niskiej wartości MCS (szczególnie  

w materiale Fe20), istniejącej równolegle do relatywnie dużych krystalitów fazy γ’. Przyjęto, 

że w obu materiałach faza α powstaje w wyniku bezpośredniej przemiany najmniejszych 

krystalitów zubożonej w azot fazy ε (przerywane linie oraz panele C i G na rysunku).  

Te najmniejsze krystality stanowią ok. 70-80% wag. materiału Fe20 i jedynie niewielką 

frakcję materiału Fe100. Na etapie całkowitego zaniku fazy ε, w materiale obecne są zatem 

krystality fazy α, o małych rozmiarach, które powstały w wyniku przemiany ε → α oraz 

krystality fazy γ’, o rozmiarach z zakresu około 50-90 nm, które powstały w wyniku 

przemiany ε → γ’. Ostatnim etapem procesu odazotowania, zachodzącym w atmosferze  

o bardzo niskim potencjale azotowym, jest przemiana krystalitów fazy γ’ do fazy α 

(kropkowane linie oraz panele D i H na rysunku). Podczas tego etapu, w materiałach Fe50  

i Fe100 obserwowany jest wyraźny wzrost MCS, związany ze spiekaniem krystalitów  

w części polikrystalicznych cząstek.  

Podczas odazotowania w 400°C dla każdego materiału obserwowany jest spadek 

parametrów sieci każdej z faz ε, γ’ i α. Skrajne wartości tych parametrów zestawiono  

w tabeli 14. Minimalne wartości parametru a fazy ε dla każdego materiału wskazują  

na spadek wartości xN do wartości pomiędzy 17,50% i 14,52% at. Oznacza to, że faza ε może 

istnieć w stanie mocno zubożonym w azot, przy stechiometriach niższych niż Fe4N, jednak 

wciąż w zakresie przewidywanym w klasycznych diagramach fazowych (powyżej 13% at.) 

[100]. Na podstawie wartość parametru sieci fazy γ’ obliczono, że na samym początku 

przemiany ε → γ’, stężenie azotu w tej fazie wynosi około 19,5% at. i jest równe wartości 

obserwowanej na końcu procesu azotowania. Pod koniec obszaru występowania fazy γ’,  

jej parametr sieci nieznacznie spada i jest zbliżony dla wszystkich badanych materiałów. 

Oznacza to, że faza γ’ wykazuje zdefektowanie, które pogłębia się podczas procesu 

odazotowania. Najwyższe obserwowane wartości parametru sieci fazy α wskazują,  

że podczas odazotowania nie występuje tak wysokie nasycenie tej fazy azotem, jak podczas 

azotowania. Na końcu procesu odazotowania w każdym materiale obserwowana była faza 

α nie zawierająca azotu. 
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Tabela 14. Zestawienie najniższych zmierzonych podczas odazotowania w 400°C parametrów sieci 
fazy ε, skrajnych wartości parametrów sieci faz γ’ i α, obliczonych stężeń azotu i stechiometrii 

otrzymanych faz krystalicznych 

Materiał 
Najwyższy 

zaobserwowany 
parametr sieci [Å] 

Stężenie azotu 
xN [% at] 

Stechiometria fazy 

Fe20 aε,min,odaz = 4,6516 17,50 Fe4,71N 

Fe20/50 aε,min,odaz = 4,6231 14,52 Fe5.89N 

Fe50 aε,min,odaz = 4,6446 16,79 Fe4.96N 

Fe20/100 aε,min,odaz = 4,6286 15,11 Fe5.62N 

Fe100 aε,min,odaz = 4,6455 16,88 Fe4.92N 

Fe20 aγ’,max,odaz = 3,8108 19,50 Fe4,13N 

Fe20/50 aγ’,max,odaz = 3,8108 19,50 Fe4,13N 

Fe50 aγ’,max,odaz = 3,8110 19,51 Fe4,13N 

Fe20/100 aγ’,max,odaz = 3,8117 19,56 Fe4,11N 

Fe100 aγ’,max,odaz = 3,8106 19,48 Fe4,13N 

Fe20 aγ’,min,odaz = 3,8089 19,37 Fe4,16N 

Fe20/50 aγ’,min,odaz = 3,8083 19,33 Fe4,17N 

Fe50 aγ’,min,odaz = 3,8090 19,37 Fe4,16N 

Fe20/100 aγ’,min,odaz = 3,8097 19,42 Fe4,15N 

Fe100 aγ’,min,odaz = 3,8097 19,42 Fe4,15N 

Fe20 aα,max,odaz = 2,8835 0,26 FeN0,0026 

Fe20/50 aα,max,odaz = 2,8829 0,18 FeN0,0018 

Fe50 aα,max,odaz = 2,8823 0,11 FeN0,0011 

Fe20/100 aα,max,odaz = 2,8825 0,13 FeN0,0013 

Fe100 aα,max,odaz = 2,8821 0,08 FeN0,0008 

Analiza termograwimetryczna procesu odazotowania, prowadzonego  

w temperaturze 500°C, rozpoczynała się dla każdego z materiałów od innej wartości 

mN/mFe. Wynikało to z faktu, że podczas procesu azotowania nie uzyskano pełnego 

zaazotowania materiałów (rysunek 81.). W przypadku materiału Fe20 i mieszanin, 

obserwowany jest jednostajny spadek wartości stopnia zaazotowania, aż do osiągnięcia 

wartości odpowiadającej stechiometrii Fe4N. Natomiast w przypadku materiałów Fe100  

i Fe50, po osiągnięciu stopnia zaazotowania odpowiadającego stechiometrii Fe3N, 

obserwowane jest przegięcie krzywej. W następnym etapie następuje znaczny spadek 

mN/mFe do wartości bliskich zera. Spadek ten przypisywany jest przemianie γ’ → α. Badania 

termograwimetryczne potwierdzają, że na końcu procesu odazotowania masa materiału 

wraca do wartości z początku procesu azotowania, a produktem jest metaliczne żelazo. 
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Rysunek 81. Zestawienie zmian stopnia zaazotowania od ln rN wyznaczonego na wylocie reaktora 
podczas odazotowania materiałów Fe20, Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 500°C;  

linie kropkowane przedstawiają wartości rN dla przemian według klasycznych diagramów 
fazowych 

Zestawienie wyników analiz strukturalnych procesu odazotowania w 500°C 

przedstawiono na rysunku 82. W procesach prowadzonych z materiałami Fe100 i Fe50, 

spadek stężenia fazy ε rozpoczyna się przy nieco wyższych wartościach potencjału 

azotowego, niż spodziewane na podstawie klasycznych diagramów fazowych. Maksimum 

stężenia fazy γ’ dla materiału Fe100 osiąga 93% wag., natomiast dla materiału Fe50 

zaledwie 38% wag. Całkowity zanik fazy γ’ ma miejsce przy ln rN równym -7,2. Oznacza to, 

że dla tych materiałów zachodzą równocześnie przemiany γ’ → α i ε → α. Podczas 

odazotowania mieszanin zaobserwowano jedynie niewielkie ilości fazy ε. Dla materiału 

Fe20 faza ε nie była obserwowana, a przemiana γ’ → α rozpoczyna się przy ln rN = -5,9, 

wyraźnie wyższym niż wartość -7,0 podawana w klasycznych diagramach fazowych. 

MCS fazy γ’ w materiale Fe20 po procesie azotowania jest nieznacznie wyższa  

od wartości MCS materiału wyjściowego, co najprawdopodobniej wynika ze wzrostu 

objętości krystalitów związanego z obecnością atomów międzywęzłowych. W pozostałych 

materiałach MCS żadnej z faz występujących po zakończeniu etapu azotowania nie sięga 

wartości MCS materiału wyjściowego, co wynika z podziału części największych krystalitów 

danego materiału na mniejsze krystality składające się na polikrystaliczne cząstki.  

Podobnie jak dla przemiany zachodzącej w temperaturze 400°C przedstawiano 

schemat przemian frakcji krystalitów (rysunek 83.). W początkowym etapie odazotowania 

materiału Fe20, mimo zmniejszania potencjału azotowego nie obserwuje się zmian MCS 

fazy γ’. W obszarze przemiany fazowej γ’ → α w pierwszej kolejności do fazy α przemieniają 

się największe krystality fazy γ’, co objawia się relatywnie dużą wartością MCS produktu 

(fazy α). Wraz z przemianą coraz mniejszych krystalitów fazy γ’, MCS spada do wartości 

nieznacznie niższej niż MCS fazy γ’ na początku procesu odazotowania (rysunek 83. A-D). 
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Obserwowana końcowa wartość MCS fazy α jest wyższa, w porównaniu do wartości 

obserwowanej dla materiału przed procesem azotowania, co najprawdopodobniej 

spowodowane jest częściowym spiekaniem materiału. 

 

Rysunek 82. Zestawienie zależności stężeń faz, MCS i parametrów sieci od ln rN obliczonego  
na podstawie stężenia amoniaku na wejściu reaktora, dla odazotowania materiałów Fe20, 

Fe20/50, Fe50, Fe20/100 i Fe100 w 500°C 

W przypadku pozostałych materiałów, o wysokiej początkowej MCS, mechanizm 

przemian struktury krystalicznej jest podobny do tego obserwowanego dla procesów 

prowadzonych w 400°C. W obszarze, w którym zmniejszany jest potencjał azotowy, lecz 

jeszcze nie obserwuje się przemian fazowych, MCS fazy ε i fazy γ’ nie zmieniają się.  

Na początku obszaru przemian fazowych, MCS fazy ε (substratu) nieznacznie spada, 

natomiast MCS fazy γ’ (produktu) rośnie. Oznacza to, że przemiana rozpoczyna się  

od ponownego podziału największych krystalitów fazy ε i powstania zarodków fazy γ’  

(F na rysunku). Następnie zachodzi przemiana coraz mniejszych krystalitów z utworzeniem 

polikrystalicznych cząstek. Wraz z dalszym obniżaniem potencjału azotowego zachodzą 

równoczesne przemiany ε → α i γ’ → α. Prowadzi to do powstania fazy α we frakcjach  

o najmniejszych i największych krystalitach w materiale, przy obecności fazy γ’ w średnich 

krystalitach. W ostatnim etapie cały materiał przechodzi do fazy α, przy czym część 

największych cząstek składa się z wielu krystalitów tej fazy (H na rysunku). Zaobserwowano, 

że dla materiałów o większej wartości MCS na początku procesu azotowania, końcowa 

wartość MCS fazy α po procesie odazotowania jest obniżona w stosunku do wartości 

początkowej w większym stopniu. Wynika to z podziału największych krystalitów w trakcie 

procesu, a finalnie istnienia wielu krystalitów fazy α w największych cząstkach, których 

udział jest największy w materiałach o największej wartości MCS. 
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Rysunek 83. Schemat zmian MCS w materiałach Fe20 i Fe100 podczas odazotowania w 500°C 

Parametr sieci fazy ε spadał wraz z postępem odazotowania i osiągał wartości 

odpowiadające stężeniu azotu znacznie niższemu, niż odpowiadające stechiometrii Fe3N 

(tabela 15.). Stężenie azotu w fazie ε podczas odazotowania w 500°C w materiałach Fe50  

i Fe100 sięga o ponad 2% at. niższych wartości niż w procesie prowadzonym w 400°C. Może 

mieć to związek z łatwiejszym usuwaniem azotu z sieci w wyższych temperaturach,  

ze względu na mniejsze ograniczenia dyfuzji. Wyjątkowy przebieg miał proces z mieszaniną 

Fe20/100, dla której faza ε przemieniła się do fazy γ’ zanim została zubożona w takim 

stopniu, jak dla pozostałych materiałów. Maksymalne wartości parametru sieci fazy γ’ są 

na podobnym poziomie jak w procesach prowadzonych w 400°C i wskazują na istnienie 

zdefektowanej fazy. W temperaturze 500°C obserwowane są jednak większe spadki 

parametrów sieci tej fazy, co wskazuje na szerszy zakres homogeniczności i możliwość 

występowania bardziej zdefektowanej fazy γ’. Obserwacja ta znajduje potwierdzenie  

w klasycznych diagramach fazowych [95]. Najniższe obserwowane wartości parametru sieci 

podczas odazotowania są niższe, niż podczas azotowania, co ma związek z koniecznością 

obniżenia stężenia azotu w tej fazie do pokonania bariery wynikającej z istnienia naprężenia 

przystosowującego. W skrajnym przypadku obserwowanym w mieszaninie Fe20/50,  

dla której zaobserwowano najniższą wartość parametru sieci fazy γ’, odazotowanie 

doprowadziło do powstania podobnej strukturalnie fazy γ-Fe(N). Parametry sieci fazy α przy 

jej pierwszej obserwacji podczas odazotowania są znacznie niższe, niż najwyższe parametry 

sieci tej fazy podczas procesu azotowania. Wynika to z braku istnienia bariery powodującej 

przesycanie tej fazy, a w efekcie przesunięcie warunków zachodzenia przemiany. 
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Tabela 15. Zestawienie najniższych zmierzonych podczas odazotowania w 500°C parametrów sieci 
fazy ε, skrajnych wartości parametrów sieci faz γ’ i α, obliczonych stężeń azotu i stechiometrii 

otrzymanych faz krystalicznych 

Materiał 
Najwyższy 

zaobserwowany 
parametr sieci [Å] 

Stężenie azotu 
xN [% at] 

Stechiometria fazy 

Fe20 - - - 

Fe20/50 aε,min,odaz = 4,6397 15,69 Fe5,37N 

Fe50 aε,min,odaz = 4,6268 14,31 Fe5,99N 

Fe20/100 aε,min,odaz = 4,7034 21,92 Fe3,56N 

Fe100 aε,min,odaz = 4,6255 14,16 Fe6,05N 

Fe20 aγ’,max,odaz = 3,8130 19,45 Fe4,14N 

Fe20/50 aγ’,max,odaz = 3,8134 19,48 Fe4,14N 

Fe50 aγ’,max,odaz = 3,8142 19,53 Fe4,12N 

Fe20/100 aγ’,max,odaz = 3,8135 19,48 Fe4,13N 

Fe100 aγ’,max,odaz = 3,8138 19,50 Fe4,13N 

Fe20 aγ’,min,odaz = 3,8046 18,88 Fe4,30N 

Fe20/50 aγ’,min,odaz = 3,8045 18,87 Fe4,30N 

Fe50 aγ’,min,odaz = 3,8081 19,12 Fe4,23N 

Fe20/100 aγ’,min,odaz = 3,8064 19,00 Fe4,26N 

Fe100 aγ’,min,odaz = 3,8078 19,10 Fe4,24N 

Fe20 aα,max,odaz = 2,8877 0,25 FeN0,0025 

Fe20/50 aα,max,odaz = 2,8881 0,30 FeN0,0030 

Fe50 aα,max,odaz = 2,8873 0,20 FeN0,0020 

Fe20/100 aα,max,odaz = 2,8872 0,19 FeN0,0019 

Fe100 aα,max,odaz = 2,8872 0,19 FeN0,0019 

8.6.4. Podsumowanie obserwacji dotyczących przemian fazowych  

w zależności od wielkości krystalitów 

W powyższych rozdziałach omówiono wyniki eksperymentów prowadzonych  

na materiałach różniących się średnią i rozkładem wielkości krystalitów.  

1) W zależności od wielkości i rozkładu wielkości krystalitów, przebieg procesów 

azotowania i odazotowania, przedstawiany w postaci histerezy, zmienia się. 

2) Za pomocą mikroskopii i dyfrakcji elektronowej wykazano, że w materiałach  

o większych MCS występują znaczne zmiany MCS materiału w trakcie procesu, związane 

z podziałem i łączeniem krystalitów podczas przemian fazowych, czego przykładem,  
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w wybranych procesach, była znaczna różnica pomiędzy MCS fazy α przed procesem 

azotowania i po procesie odazotowania. 

3) W badaniach z użyciem metod elektronowych zaobserwowano, że ograniczenie 

dyfuzyjne w największych krystalitach w materiałach Fe50 i Fe100 może powodować 

występowanie gradientu stopnia zaazotowania w pojedynczych cząstkach, podobne  

do zaobserwowanego dla materiałów litych. Obserwacje te potwierdzone zostały  

w badaniach TG i XRPD, szczególnie w procesach prowadzonych w niższych 

temperaturach. 

4) W żadnym procesie parametry sieci fazy γ’ nie osiągnęły wartości odpowiadającej 

stechiometrii Fe4N, co wskazuje na zdefektowanie tej fazy w badanych materiałach.  

5) Zaobserwowano, że w materiałach o większej MCS i w materiałach zawierających mniej 

zanieczyszczeń, wpływ zjawiska rekombinacji i desorpcji cząsteczkowego azotu  

na maksymalny osiągany stopień zaazotowania zmniejsza się z temperaturą. 

6) Wykazano, że możliwe jest otrzymanie drobnokrystalicznego materiału zawierającego 

znaczne stężenie fazy ε w temperaturze 500°C. 

7) Wyniki eksperymentów pozwoliły uzasadnić koncepcję, że zjawiskiem wpływającym  

w największym stopniu na różnice w warunkach termodynamicznych, wymaganych  

do zajścia przemian fazowych w układzie Fe-N, jest istnienie spójnych granic fazowych 

pomiędzy fazami. Założono, że wpływ na wartość maksymalnego naprężenia 

przystosowującego powstającego na granicy fazowej mają zjawiska powierzchniowe  

i przypowierzchniowe w krystalicie. Wraz ze zmniejszeniem wymiarów krystalitu, 

zwiększa się wpływ tych zjawisk, a zatem również wartość naprężenia 

przystosowującego, jakie jest w stanie przenieść krystalit. 
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9. Podsumowanie  

9.1. Mechanizm reakcji azotowania i odazotowania 

Na podstawie danych eksperymentalnych przedstawionych w poprzednich sekcjach  

i ich analizy zaproponowano mechanizm przemian fazowych podczas azotowania  

i odazotowania materiałów o rozmiarach charakterystycznych krystalitów żelaza 

wchodzących w zakres pojęcia nanomateriał i przedstawiono go schematycznie  

na rysunku 84. Rozkład wielkości krystalitów występujących w badanych materiałach 

uproszczono do podziału na cztery frakcje, o umownych granicach przy 20, 40 i 100 nm. 

Granice krystalitów zaznaczono liniami o kolorach odpowiadających konwencji przyjętej  

w rozprawie (czarny - α, niebieski - γ’, czerwony - ε), grube linie obrazują nukleację faz α  

i ε, w postaci warstw złożonych z niewielkich zarodków na powierzchni, a nukleację fazy γ’ 

zaznaczono stożkowymi wytrąceniami. Mechanizm podzielono na etapy,  

którym przypisano stan, w jakim znajdują się krystality poszczególnych frakcji. 

 

 

Rysunek 84. Schemat mechanizmu procesu dla frakcji materiału o różnych wielkościach;  
kolorem czarnym oznaczono fazę α-Fe, niebieskim fazę γ’-Fe4N, a czerwonym fazę ε-Fe3-2N 
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Etap azotowania: 

1) Faza α-Fe nasycana jest azotem. 

2) Po przekroczeniu krytycznego nasycenia fazy α, następuje nukleacja fazy γ’-Fe4N. 

3) Zarodki fazy γ’ rosną w postaci podłużnych soczewek jedynie w krystalitach  

o wymiarach >100 nm. Zjawisko to zachodzi po utracie spójności granic fazowych 

pomiędzy zarodkami a fazą pierwotną. Do zajścia wzrostu w tej frakcji nie jest konieczne 

zwiększanie potencjału azotowego. Tworzą się w ten sposób polikrystaliczne cząstki. 

Wzrost krystalitów w tej frakcji może być ograniczony przez szybkość dyfuzji azotu przez 

warstwy powierzchniowe, co w największych cząstkach może prowadzić do istnienia 

pozostałości fazy α w rdzeniu. 

4) Zarodki fazy γ’ wzrastają w krystalitach o wymiarach 40-100 nm. W tej frakcji 

krystalitów istnieje dodatkowe zjawisko umożliwiające istnienie większego naprężenia 

przystosowującego bez zerwania spójności granic fazowych. 

5) Zarodki fazy γ’ wzrastają w krystalitach o wymiarach 20-40 nm, w których zjawisko 

umożliwiające istnienie większego naprężenia przystosowującego, bez zerwania 

spójności granic fazowych, intensyfikuje się. 

6) Zarodki fazy γ’ wzrastają w krystalitach o wymiarach <20 nm, w których zjawisko 

umożliwiające istnienie większego naprężenia przystosowującego, bez zerwania 

spójności granic fazowych, ma największy wpływ. 

7) Faza γ’ jest stabilna w całym materiale. 

8) Po przekroczeniu krytycznego potencjału azotowego, na powierzchni cząstek powstają 

niewielkie, spójne z siecią fazy γ’, zarodki fazy ε. 

9) W polikrystalicznych cząstkach fazy γ’ należących do frakcji >100 nm następuje wzrost 

i spiekanie fazy ε w postaci warstwy złożonej z krystalitów o regularnych wymiarach. 

10) W cząstkach fazy γ’ należących do frakcji 40-100 nm następuje wzrost i spiekanie fazy 

ε. Występuje również dalsze nasycanie i spiekanie krystalitów w większych cząstkach. 

11) W cząstkach fazy γ’ należących do frakcji 20-40 nm następuje wzrost zarodków fazy ε, 

a w większych cząstkach ma miejsce dalsze nasycanie i spiekanie krystalitów. 

12) W cząstkach fazy γ’ należących do frakcji <20 nm następuje wzrost fazy ε, a w cząstkach 

o większych wymiarach ma miejsce dalsze nasycanie i spiekanie krystalitów. 

13) Faza ε jest stabilna w całym materiale. 

Etap odazotowania: 

14) Faza ε jest odsycana. 

15) Następuje nukleacja fazy γ’. 

16) Wzrost zarodków fazy γ’ następuje jedynie w cząstkach należących do frakcji >100 nm. 

17) W cząstkach należących do frakcji 40-100 nm następuje wzrost zarodków fazy γ’. 
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18) Występuje jednoczesna nukleacja fazy α, w postaci warstwy złożonej z niewielkich 

zarodków, oraz przemiana krystalitów fazy ε należących do frakcji 20-40 nm do fazy α. 

19) Następuje bezpośrednia przemiana krystalitów fazy ε należących do frakcji <20 nm  

do fazy α. 

20) W cząstkach należących do frakcji >100 nm ma miejsce wzrost krystalitów fazy α. 

21) Występuje jednoczesny wzrost krystalitów fazy α w cząstkach należących do frakcji  

40-100 nm i spiekanie krystalitów fazy α w cząstkach należących do frakcji >100 nm. 

22) Do zakończenia procesu ma miejsce dalsze spiekanie krystalitów fazy α w cząstkach 

należących do frakcji 40-100 nm i >100 nm. 

9.2. Omówienie zaproponowanego modelu 

Na podstawie schematu przedstawionego powyżej, omówiono mechanizm 

zachodzenia przemian fazowych zachodzących w analizowanych materiałach, oparty  

na istnieniu spójności pomiędzy krystalitem fazy pierwotnej, a tworzącym się zarodkiem 

nowej fazy. Zjawisko to powoduje istnienie dodatkowego czynnika w bilansie potencjału 

chemicznego, związanego z naprężeniem przystosowującym [187]. Założono, że w układzie 

nanokrystalicznym, o szerokim rozkładzie wielkości krystalitów, na przebieg procesu mogą 

mieć wpływ efekty powierzchniowe (lub przypowierzchniowe), zmieniające maksymalną 

wartość naprężenia, które może wystąpić na granicy faz. Na podstawie przeprowadzonych 

badań oraz analizy literatury przedmiotu przyjęto, że dodatkowy potencjał chemiczny, 

związany z energią Gibbsa przemiany, jest odwrotnie proporcjonalny do rozmiaru 

krystalitu. Koncepcję łączącą potencjał chemiczny wynikający z istnienia spójności granic 

fazowych z dodatkowym czynnikiem modyfikującym wartość powyższego potencjału, 

przedstawiono schematycznie na rysunku 85. Na schemacie ujęto zachowanie trzech 

teoretycznych zbiorów cząstek, charakteryzujących się nieskończenie wąskim rozkładem 

wielkości krystalitów, oznaczonych symbolicznie: n (zielone linie), 1 (niebieskie linie)  

oraz 2 (ciemnożółte linie). Frakcje te mogą odpowiadać różnym typom materiałów 

żelazowych, używanych w pracach badawczych. W szczególności, mogą być 

reprezentatywne dla wąskiej frakcji odpowiednio: materiałów badanych w pracach 

dotyczących litego żelaza, materiału Fe100 i materiału Fe20, prezentowanych w rozprawie. 

Należy zaznaczyć, że rzeczywiste badane materiały charakteryzują się złożonym rozkładem 

wielkości krystalitów i składają się z większej liczby frakcji. W związku z tym, wpływ 

omawianego zjawiska na procesy azotowania i odazotowania w tych materiałach jest 

bardziej złożony niż w przedstawionych, skrajnych przypadkach. 
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Rysunek 85. Zależności potencjału azotowego i stężenia azotu w układach monodyspersyjnych  
o niespójnych granicach fazowych (n) oraz o spójnych granicach fazowych różniących się 

wielkością krystalitów (1, 2); na podstawie rysunku 2. [187] 

W układzie przedstawionym zieloną linią (n), reprezentującym lite żelazo, zjawisko 

spójności granic fazowych nie występuje. Układ taki jest podstawą klasycznego 

przedstawienia przemian fazowych w układzie Fe-N w diagramie Lehrera [95]. Podczas 

przemiany α ↔ γ’, ze wzrostem potencjału azotowego od rN0
 do rNn

, zachodzi wzrost 

stężenia azotu w fazie α, od xα do xn. Po osiągnięciu potencjału rNn
, rozpoczyna się nukleacja 

fazy γ’, a wzrost jej zarodków w całej objętości materiału nie wymaga zwiększania 

potencjału azotowego (przerywana zielona linia). Po pewnym czasie, stężenie azotu  

w materiale osiąga wartość xγ’n, w której, w stanie quasi-równowagowym, występuje 

wyłącznie nienasycona faza γ’. Przedłużanie czasu ekspozycji materiału na atmosferę 

azotującą, o potencjale azotowym rNn
, nie doprowadzi do zmiany stężenia azotu  

w objętości. Natomiast dalszy wzrost potencjału azotowego spowoduje nasycenie tej fazy 

azotem, aż do uzyskania pełnego nasycenia przy potencjale rN2
.  

Proces odazotowania takiego materiału rozpoczyna się od obniżenia potencjału 

azotowego do wartości rNn
. Na tym etapie następuje nieznaczne obniżenie stężenia azotu 

w fazie γ’. Po osiągnięciu tej wartości potencjału azotowego rozpoczyna się nukleacja fazy 

α w krystalicie fazy γ’. Wzrost zarodków fazy α zachodzi bez obniżania potencjału 

azotowego, aż do osiągnięcia stężenia azotu xn* = xn, przy którym to stężeniu w układzie 

występuje jedynie faza α nasycona azotem. Obniżanie potencjału azotowego poniżej 

wartości rNn
 doprowadzi do otrzymania czystej fazy α (xα) przy potencjale azotowym rN0

.  

W trakcie obu procesów, to jest azotowania i odazotowania, przy identycznych wartościach 

potencjału azotowego stan materiału n jest tożsamy.  

W układzie oznaczonym symbolem 1 założono występowanie zjawiska spójności 

granic fazowych. Podobnie jak w przypadku materiału n, wzrost potencjału azotowego  

od rN0
 do rNn

, powoduje wzrost nasycenia fazy α azotem, od xα do xn. Jednak w tym 
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przypadku, na tym etapie procesu nie zachodzi przemiana do fazy γ’ w całej objętości 

materiału, a fazy α i γ’ istnieją w stanie quasi-równowagi. Wzrost zarodków fazy γ’ 

ograniczony jest przez naprężenie przystosowujące, które powoduje konieczność 

zastosowania wyższego potencjału azotowego, rN1
, który może doprowadzić do przesycenia 

do stężenia x1. Spójność granic fazowych zostaje utracona dopiero przy potencjale rN1
,  

a układ w całości przemienia się do fazy γ’ bez zwiększania potencjału azotowego. 

Powstająca przy tym potencjale azotowym faza γ’ osiągnie wyższy poziom nasycenia, xγ’1, 

w porównaniu do materiału n, gdy ten przemienił się w całości do fazy γ’. Dalszy wzrost 

potencjału azotowego doprowadzi do pełnego nasycenia fazy γ’ azotem. 

W procesie odazotowania materiału 1, obniżenie potencjału do wartości rN1
 nie jest 

wystarczające do rozpoczęcia nukleacji fazy α w krystalitach fazy γ’. Dopiero obniżenie 

potencjału azotowego do wartości rNn
 powoduje obniżenie stężenia azotu w fazie γ’, które 

umożliwia nukleację fazy α. Do osiągnięcia potencjału rN1*
 fazy α i γ’ współistnieją w stanie 

quasi-równowagi. Nieograniczony wzrost zarodka fazy α możliwy jest dopiero  

po zmniejszeniu stężenia azotu do wartości x1*, przy potencjale rN1*
. Zarówno potencjał 

azotowy, rN1*
, jak i stężenie azotu w materiale, x1*, są niższe niż w analogicznym 

strukturalnie stanie w przypadku materiału n. Ponadto potencjał chemiczny, przy którym 

zachodzi nieograniczona przemiana fazy γ’ w fazę α, jest niższy, niż na etapie azotowania 

materiału 1. Całkowita przemiana γ’ → α prowadzi do powstania bardziej ubogiej w azot 

fazy α, o stężeniu xα1
. Dalsze odazotowanie przebiega po tej samej drodze, co w przypadku 

materiału n. 

W przypadku materiału 2 założono, że rozmiar krystalitu jest zbyt mały, aby zarodek 

fazy γ’ utracił spójność granicy fazowej z fazą α, zatem nieograniczony wzrost przy stałej 

wartości potencjału azotowego nie zachodzi. Układ 2 nie traci spójności sieci, nawet przy 

potencjale azotowym o wartości rN2
, co prowadzi do istnienia jeszcze bardziej przesyconej 

fazy α. Dopiero przekroczenie wartości potencjału azotowego rN2
 może doprowadzić  

do powstania, znacznie bardziej nasyconej w stosunku do materiałów n i 1, czystej fazy γ’. 

Podczas odazotowania materiału 2 stężenie azotu początkowo zmniejsza się 

identycznie jak w przypadku pozostałych materiałów. Zerwanie spójności granic fazowych 

w tym procesie nie występuje, aż do całkowitego zaniku fazy γ’, poniżej potencjału 

azotowego rN2*
, w którym powstająca faza α jest uboższa w azot, niż miało to miejsce dla 

pozostałych materiałów. 

Na podstawie powyższej koncepcji, opracowano teoretyczny przebieg przemian 

fazowych w układzie Fe-N, w pełnym zakresie potencjału azotowego, z uwzględnieniem 

wszystkich etapów azotowania i odazotowania, to jest przemian α ↔ γ’ ↔ ε.  

Na rysunku 86. dokonano transpozycji układu współrzędnych rysunku 85. w taki sposób,  

aby odpowiadał on używanym w prezentacji wyników rozprawy. Na rysunku naniesiono 
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wartości odpowiadające stopniowi zaazotowania dla stechiometrii Fe4N, Fe3N i Fe2N,  

oraz linie obrazujące potencjał, przy którym, według diagramu Lehrera [95],  

w temperaturze 400°C obserwowane są przemiany α ↔ γ’ i γ’ ↔ ε. 

  

Rysunek 86. Zależności stopnia zaazotowania od potencjału azotowego w teoretycznych układach 
monodyspersyjnych o niespójnych granicach fazowych (linia zielona) oraz o spójnych granicach 

fazowych różniących się wielkością krystalitów (linia niebieska i ciemnożółta) 

W przypadku hipotetycznego materiału n, do wartości potencjału azotowego  

ln rN = -6,0 zachodzi wstępne nasycanie fazy α, a następnie, bez zmiany potencjału 

azotowego, przemiana fazowa α ↔ γ’. Dalszy wzrost potencjału powoduje nasycenie się 

materiału do poziomu całkowicie nasyconej fazy γ’. Osiągnięcie wartości potencjału 

azotowego ln rN = -4,3 prowadzi do nukleacji fazy ε w krystalitach fazy γ’ i przemiany całej 

objętości materiału do fazy o stechiometrii Fe3N, bez konieczności zwiększenia potencjału 

azotowego. Dalsze zwiększanie potencjału azotowego powoduje nasycanie fazy ε  

do osiągnięcia maksymalnego obserwowanego w badanych procesach stężenia azotu. 

Odazotowanie materiału n prowadzi początkowo do osiągnięcia stężenia azotu, 

odpowiadającego stechiometrii Fe3N, przy potencjale ln rN = -4,3, identycznym  

jak w procesie azotowania. Poniżej tego potencjału, następuje nukleacja fazy γ’ i wzrost 

zarodków, w całej objętości krystalitów, bez zmiany potencjału azotowego. Dalsze 

obniżenie potencjału azotowego, do wartości ln rN = -6.0, powoduje obniżenie stężenia 

azotu w fazie γ’. Dopiero po przekroczeniu tej wartości potencjału, następuje nukleacja i 

wzrost zarodków fazy α w krystalitach fazy γ’, aż do powstania czystej fazy α nasyconej 

azotem, co zachodzi bez obniżania potencjału azotowego.  

W przypadku materiału 1 pierwszy etap azotowania, do osiągnięcia nasyconej fazy γ’, 

jak przedstawiono na rysunku 85., wymaga osiągnięcia nieznacznie wyższego potencjału 

azotowego niż w przypadku materiału n. Po osiągnięciu stężenia azotu odpowiadającego 

stechiometrii Fe4N, wzrost potencjału azotowego prowadzi do nukleacji i wzrostu zarodków 
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fazy ε, a quasi-równowaga pomiędzy współistniejącymi fazami γ’ i ε determinowana jest 

przez wartość potencjału azotowego. Po przekroczeniu pewnej wartości potencjału 

azotowego, podobnie jak dla przemiany α → γ’, następuje zerwanie spójności granic 

fazowych i nieograniczony wzrost zarodków fazy ε. Na końcu tego etapu, gdy faza γ’ 

całkowicie zanika, faza ε charakteryzuje się wyższym stężeniem azotu, niż miało to miejsce 

dla materiału n w analogicznym punkcie procesu. Dalszy wzrost potencjału azotowego 

prowadzi do nasycania fazy ε. 

Odazotowanie materiału 1 rozpoczyna się identycznie jak dla materiału n. Dopiero 

poniżej potencjału azotowego ln rN = -4,3 zachodzi nukleacja fazy γ’, a wzrost zarodków 

ograniczony jest wartością potencjału azotowego. Po przekroczeniu przez zarodki fazy γ’ 

wielkości krytycznej, następuje utrata spójności granic fazowych i nieograniczony wzrost 

tych zarodków w krystalitach fazy ε, aż do osiągnięcia stanu, w którym materiale występuje 

jedynie faza γ’. Stężenie azotu na tym etapie procesu jest niższe, niż miało to miejsce  

przy całkowitej przemianie do fazy γ’ w materiale n. Do wywołania nukleacji fazy α, 

konieczne jest obniżenie potencjału azotowego nieznacznie poniżej wartości ln rN = -6,0, 

podobnie jak dla materiału n, jednak nieograniczony wzrost zarodków tej fazy następuje 

dopiero po dalszym obniżeniu potencjału azotowego. Po przemianie całości materiału  

do fazy α, wraz z obniżaniem potencjału azotowego, następuje jej odsycanie.  

W przypadku materiału 2 nukleacja fazy γ’ zachodzi przy takim samym potencjale,  

jak dla pozostałych materiałów, jednak nieograniczony wzrost powstających zarodków nie 

występuje. Zmiana stopnia zaazotowania na etapie przemiany α → γ’ przebiega z wyraźnym 

nachyleniem krzywej, co związane jest z istnieniem quasi-równowagi pomiędzy  

fazami α i γ’. Po osiągnięciu stężenia azotu odpowiadającego stechiometrii Fe4N, powyżej 

potencjału wystarczającego do nukleacji fazy ε następuje ograniczony termodynamicznie 

wzrost zarodków tej fazy. Zerwanie spójności sieci nie jest obserwowane, aż do osiągnięcia 

przez zarodki rozmiaru zbliżonego do wielkości całych krystalitów. Etap ten kończy się 

powstaniem czystej fazy ε o stężeniu azotu nieco wyższym, niż to miało miejsce  

na analogicznych etapach procesów w poprzednich materiałach. Powyżej potencjału 

odpowiadającego całkowitej przemianie zachodzi jedynie nasycanie fazy ε.  

Proces odazotowania materiału 2 przebiega początkowo podobnie  

jak dla pozostałych materiałów. Różnica obserwowana jest dopiero pod koniec wzrostu 

zarodków fazy γ’ w krystalitach fazy ε. Przedstawiony schemat dopuszcza możliwość 

jednoczesnego istnienia niecałkowicie przemienionych krystalitów fazy ε z zarodkami fazy 

γ’ oraz rozpoczęcia przemiany do fazy α, co zachodzi przy potencjale azotowym  

ok. ln rN = -6,0. Zjawisko to odpowiada współistnieniu trzech faz w materiale, w pewnym 

zakresie potencjału azotowego. Po tym etapie następuje obszar quasi-równowagi 

pomiędzy fazami γ’ i α, obniżenie stężenia azotu w całym materiale i przemiana do czystej 

fazy α. 
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Teoretyczne rozważanie przedstawione powyżej skonfrontowano z danymi 

eksperymentalnymi, otrzymanymi podczas badań termograwimetrycznych, prowadzonych 

w temperaturze 400°C, z materiałami Fe20 i Fe100 (rysunek 87.). Zmiany obserwowane 

eksperymentalnie są jakościowo zgodne z rozważaniami teoretycznymi przedstawionymi 

na rysunku 86. Szczególnie wyraźne jest występowanie większego poszerzenia, w domenie 

potencjału azotowego, histerez rejestrowanych dla materiałów o mniejszych MCS.  

 

Rysunek 87. Porównanie danych eksperymentalnych dla materiałów Fe20 (ciemnożółte kwadraty 
na lewym rysunku) oraz Fe100 (niebieskie kwadraty na prawym rysunku) z teoretycznymi 

zależnościami stopnia zaazotowania od potencjału azotowego dla hipotetycznych  
materiałów n, 1 i 2 

Różnice pomiędzy schematami, a danymi eksperymentalnymi mogą wynikać z wielu 

dodatkowych zjawisk występujących podczas prowadzonych procesów. Główną 

obserwowaną różnicą jest występowanie odchyleń wynikających z rozkładu wielkości 

krystalitów rzeczywistych materiałów. Przykładowo, istnienie frakcji materiału o relatywnie 

dużych krystalitach w materiale Fe20 powoduje obserwację przegięcia przebiegu stopnia 

zaazotowania pomiędzy ln rN = -6,0, a ln rN = -5,0 w procesie azotowania. Ze względu  

na monodyspersyjność teoretycznego materiału 2, przegięcie to nie występuje  

w modelowej zależności.  

Kolejnym ważnym zjawiskiem jest zmiana wielkości krystalitów w wyniku rozpadania 

się lub łączenia krystalitów fazy pierwotnej podczas przemian fazowych. Zjawisko to 

powoduje konieczność zmiany oczekiwanych wartości w trakcie procesu, co nie zostało 

uwzględnione na schematach.  

Niepomijalny jest wpływ zjawiska Gibbsa-Thomsona, które powoduje zwiększenie 

potencjału azotowego poszczególnych przemian, co na rysunkach widoczne jest jako 

przesunięcie wartości eksperymentalnych w stronę wyższych wartości potencjału  

w stosunku do wartości na schemacie. 

Istotny jest również wpływ ograniczeń dyfuzyjnych występujących w materiałach 

składających się z większych krystalitów. Pomimo znacznego zniwelowania ich wpływu 

poprzez wydłużenie czasu procesu, niektóre z punktów eksperymentalnych nie mogą być 

ściśle traktowane jako quasi-stacjonarne. Na rysunkach widoczne jest to na przykład 
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podczas odazotowania materiału Fe100, gdzie przemiana γ’ → α jest wyraźnie opóźniona 

w stosunku do przewidywanych wartości.  

Wpływ znacznej szybkości rekombinacji i desorpcji azotu cząsteczkowego  

w podwyższonych temperaturach powoduje, że zastosowanie prezentowanego modelu 

wymaga wprowadzenia wielu poprawek dla procesów prowadzonych w temperaturze 

500°C (i wyższych). 

Ważnym aspektem jest również przebieg poszczególnych kroków w procesach.  

Na schematach zastosowano linie proste w celu łatwego rozróżnienia nasycania  

(lub odsycania), ograniczonego termodynamicznie wzrostu zarodków i nieograniczonego 

wzrostu zarodków. W rzeczywistości kształt linii zależy m. in. od rozkładu wielkości 

krystalitów, czy nieliniowych zależności nasycania faz od potencjału azotowego (np. w [46]). 
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Wnioski końcowe 

Na podstawie wyników analiz prowadzonych w warunkach in situ wykazano,  

że przebieg procesów azotowania i odazotowania jest zależny od średniej wielkości 

krystalitów oraz od ich rozkładu wielkości. Potwierdzono i rozwinięto wnioski wyciągnięte 

wcześniej w literaturze przedmiotu dotyczące m. in.: istnienia histerezy w procesie 

zawierającym etapy azotowania i odazotowania nanokrystalicznego żelaza; przesunięcia, 

względem klasycznych diagramów fazowych, zakresu warunków środowiska, w którym 

zachodzą przemiany fazowe w tych procesach; wpływu temperatury na przebieg tych 

procesów. Zwrócono także uwagę na: możliwość otrzymania fazy α-żelaza o stopniu 

nasycenia azotem znacznie przekraczającym dotychczas obserwowany, występowanie 

zmian średniej wielkości krystalitów materiału podczas procesu, czy istotny wpływ dyfuzji 

azotu na przemiany fazowe w wybranych frakcjach wielkości krystalitów występujących  

w materiale. 

W przedstawianej rozprawie zwrócono uwagę na istnienie zjawiska spójności granic 

fazowych pomiędzy fazami, których struktury wykazują niewielkie niedopasowanie.  

Taki warunek może być spełniony podczas przemian pomiędzy fazami α-Fe, γ’-Fe4N  

i ε-Fe3-2N. Zjawisko to wykorzystano do wytłumaczenia różnic w przebiegu procesów 

azotowania i odazotowania zachodzących w materiałach grubokrystalicznych  

i nanokrystalicznych. Istnienie zjawiska spójności granic fazowych powoduje występowanie 

naprężenia przystosowującego, które związane jest ze zmianą energii Gibbsa układu,  

a zatem również z warunkami zachodzenia przemiany fazowej. Spójna granica fazowa może 

zostać zerwana, kiedy materiał nie jest w stanie przenieść naprężenia powstającego  

w wyniku wzrostu zarodka powstającej fazy, co powoduje zmniejszenie różnicy potencjału 

azotowego, wymaganej do dalszego zajścia przemiany, i nieograniczony wzrost zarodka. 

Istnieje jednak pewna krytyczna wielkość krystalitu, poniżej której zerwanie spójności 

granic fazowych nie jest możliwe, a w układzie takim spodziewane jest wystąpienie 

szczególnie nietypowych przebiegów przemian fazowych.  

W rozprawie zwrócono uwagę na potrzebę dalszego rozwoju stanu wiedzy  

w tematyce. W szczególności oczekiwane jest połączenie koncepcji istniejących, 

uwzględniających wpływy zjawiska spójnej granicy fazowej, i wcześniej prezentowanych, 

takich jak zjawisko Gibbsa-Thomsona, czy różne modele reakcji azotowania żelaza,  

w numerycznie koherentnym opracowaniu, pozwalającym na projektowanie procesu 

azotowania i odazotowania w zależności od rodzaju stosowanego materiału o strukturze 

drobnokrystalicznej. 
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Załączniki 

10.  Algorytmy skryptów do analizy danych dyfrakcyjnych  

1) Dopasowanie profilu i przyporządkowanie faz krystalicznych: 

a) Automatyczna analiza wszystkich dyfraktogramów z serii pomiarowej: 

(1) Sprawdzenie parametrów pomiaru; 

(2) Wyznaczenie tła: 

(a) automatyczne, na podstawie algorytmu Sonnevelda i Vissera [284]; 

(b)  ‘Granularity’=20, ‘Bending factor’=0, ‘Use smooth input data’ 

(nazwy parametrów pochodzą z plików pomocy programu  

HS+ [266]); 

(3) Szukanie refleksów: 

(a) metoda minimów drugiej pochodnej; 

(b) ‘Minimum significance’=3,10, ‘Minimum tip width’=0,15, ‘Maximum 

tip width’=1,50; 

(4) Dopasowanie profilu: 

(a) Automatyczne, dopasowywane są kolejno: tło, pozycja refleksów, 

wysokość refleksów, FWHM i kształt,  

(b) Kształt refleksów opisywany jest funkcją pseudo-Voigt, a szerokość 

podstawy refleksu wynosi 20 szerokości połówkowych w zależności 

od badanego materiału; 

(c) Na tym etapie każdy z refleksów poddawany jest procedurze LPA, 

dzięki której możliwe jest wyliczenie wielkości krystalitów  

i mikronaprężeń; 

(5) Szukanie i zaakceptowanie kart z obrazami dyfrakcyjnymi z bazy danych: 

(a) Oparte na automatycznej procedurze programu HS+; 

(b) W etapie tym wykorzystano zmodyfikowane karty z bazy ICDD PDF4+ 

o numerach: 

(i) α-Fe – 04-007-9753 [268]; 

(ii) γ’-Fe4N – 00-064-0134 [269]; 

(iii) ε-Fe3-2N – 01-073-2101 [270] oraz 04-007-2256 [270] (dwie karty 

dla faz o stechiometrii zbliżonej bardziej do odpowiednio Fe3N  

i Fe2N); 

(iv) Si (wzorzec) – 00-027-1402 [271]; 

Przy czym każda z wykorzystanych kart została zmodyfikowana 

poprzez dopasowanie parametrów sieci do każdej z temperatur  

i zawartości azotu (w przypadku fazy ε) wykorzystywanych  

w procesach i symulację nowej karty o innych pozycjach refleksów  

w celu ułatwienia automatyzacji analiz; cały zbiór składał się z 37 kart; 

(6) Wybranie najlepiej pasujących kandydatów na podstawie skryptu 

pozwalającego na przyporządkowanie nie więcej niż jednej karty  

dla danej fazy; 
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(7) Dostosowanie kolorów przyporządkowanych dla kart do systemu 

kolorystycznego rozprawy i usunięcie refleksów pochodzących  

od składowej Kα2 promieniowania z listy refleksów w celu polepszenia 

czytelności; 

b) Manualna kontrola każdego kolejnego dyfraktogramu i ewentualne 

poprawienie błędów polegających zazwyczaj na: 

i) Nieuwzględnieniu jednej z występujących faz z powodu większego 

szumu występującego w miejscu występowania refleksów o największej 

intensywności; 

ii) Braku uwzględnienia jednego refleksów lub potraktowanie przez 

program nakładających się refleksów jako jeden; 

iii) Błędnym dopasowaniu refleksów do fazy powodującym błędy w analizie 

metodą Williamsona-Halla (W-H); 

2) Eksport danych z pierwszego etapu analizy do formatu .xlsx: 

a) Pozycje i intensywności wybranych refleksów każdej z faz; 

b) Warunków procesu (natężenia przepływu gazów, temperatury, użytej 

anody, parametrów standardu, typu wykresów W-H); 

c) IB każdej z faz z poprawkami metodą Stokesa (dopasowaną do funkcji 

pseudo-Voigt) i LPA (opisane wyżej); 

d) Wielkości krystalitów każdej z faz (metody opisane niżej): 

i) Z analizy metodą Scherrera z poprawką metodą Stokesa dla sferycznych 

i sześciennych krystalitów; 

ii) Z analizy metodą Scherrera z poprawką metodą LPA dla sferycznych  

i sześciennych krystalitów bez i z uwzględnieniem mikronaprężeń (dla 

fazy ε również względem płaszczyzn 00L i HK0, jako wysokość i średnica 

podstawy krystalitu o kształcie cylindra); 

iii) Z analizy metodą Williamsona-Halla z użyciem IB, z poprawkami 

metodami LPA, dla kształtu sferycznego, bez i z uwzględnieniem 

mikronaprężeń (dla fazy ε również względem rozmiarów prostopadłych 

do płaszczyzn 00L i HK0); 

e) Wykresy Williamsona-Halla i numery refleksów przypisanych do każdej z faz; 

3) Wykonanie analizy wykorzystującej udokładnienie struktury metodą Rietvelda: 

a) Wgranie parametrów strukturalnych faz wybranych w kroku 1); 

b) Zaimplementowanie parametrów domyślnych analizy strukturalnej  

i anomalnych czynników dyspersji promieniowania dla lampy z anodą 

kobaltową; 

c) Ustalenie parametrów sieci dla fazy krzemu z uwzględnieniem liniowej 

rozszerzalności cieplnej, która w przypadku układu regularnego jest równa 

zmianie parametru, definiowanej jako: 

𝑒(𝑇) = (𝐿(𝑇) − 𝐿0)/𝐿0 

gdzie L0 to zmierzona wartość w temperaturze odniesienia, a L(T) to wartość 

zmierzona w innej znanej temperaturze. Na podstawie badań empirycznych 
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został opracowany wzór na rozszerzalność cieplną w zakresie temperatur  

od 293 K do 1000 K, który zaimplementowano w skrypcie [285]: 

𝑒(𝑇) = −426,68 − 0,090926 · 𝑇 + 0,0065359 · 𝑇2 − 

− 4,7219 ∙ 10−6 ·  𝑇3 + 1,3822 ∙ 10−9 · 𝑇4 [10−6𝐾−1] 

gdzie temperatura wyrażona jest w K; 
d) Ustalenie analizy w taki sposób, aby na podstawie poszerzenia refleksów 

analizowane były tylko wartości MCS („Size only”); 

e) Wykonanie dwukrotnego półautomatycznego udokładnienia struktury fazy 

krzemu, w których parametrami dopasowywanymi są kolejno: 

i) Czynnik skali; 

ii) Przesunięcie względem osi goniometru; 

iii) Czynnik W poszerzenia (z FWHM); 

iv) Czynniki U i V poszerzenia (z FWHM); 

v) Dwa parametry kształtu refleksu bez uwzględnienia asymetrii; 

f) Wykonanie półautomatycznego udokładnienia z uwzględnieniem czynników 

skali wszystkich faz: 

i) Tło liniowe („Flat background”); 

ii) Tło wielomianowe z czterema parametrami („More background”); 

iii) Wykonanie półautomatycznego udokładnienia z uwzględnieniem 

wszystkich przyporządkowanych faz za wyjątkiem krzemu, przy czym 

parametrami dopasowywanymi są kolejno: 

iv) Czynnik skali; 

v) Parametry sieci; 

vi) Tło liniowe („Flat background”); 

vii) Tło wielomianowe z czterema parametrami („More background”); 

viii) Tło homograficzne (1/x); 

g) Wykonanie automatycznego udokładnienia dla wszystkich 

przyporządkowanych faz, przy czym parametrami dopasowywanymi  

są kolejno: 

i) Czynnik skali; 

ii) Tło liniowe; 

iii) Tło wielomianowe z czterema parametrami; 

iv) Czynnik W poszerzenia (z FWHM); 

v) Czynniki U i V poszerzenia (z FWHM); 

vi) Dwa parametry kształtu refleksu bez uwzględnienia asymetrii; 

h) Wykonanie półautomatycznego udokładnienia dla wszystkich 

przyporządkowanych faz analogicznie do podpunktu g); 

i) Ustalenie analizy w taki sposób, aby na podstawie poszerzenia refleksów 

analizowane były wartości MCS i mikronaprężeń („Size and strain” lub „Size 

only” w zależności od wybranego sposobu); 

j) Wykonanie automatycznego udokładnienia dla wszystkich 

przyporządkowanych faz analogicznie do podpunktu j); 

k) Wykonanie półautomatycznego udokładnienia dla wszystkich 

przyporządkowanych faz analogicznie do podpunktu g); 
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l) Dostosowanie kolorów przyporządkowanych dla kart do systemu 

kolorystycznego rozprawy i usunięcie refleksów pochodzących od składowej 

Kα2 promieniowania z listy refleksów w celu polepszenia czytelności; 

m) Manualna kontrola każdego kolejnego udokładnienia i ewentualne 

poprawienie błędów polegających zazwyczaj na: 

i) Błędnym udokładnieniu struktur pojedynczych faz o niewielkich 

zawartościach na danym etapie procesu; 

ii) Usunięciu z analizy faz, które można było uznać za nadmiarowe  

w związku ze znikomą zawartością; 

4) Eksport danych z drugiego etapu analizy do pliku z punktu 2): 

a) Zawartości każdej z faz z i bez uwzględnienia fazy wzorca; 

b) Przesunięcie wobec osi goniometru; 

c) Parametry sieci każdej z faz; 

d) Wartości MCS i mikronaprężeń dla każdej z faz obliczone na podstawie 

poszerzenia wyrażonego jako FWHM; 

e) Zestawienie wszystkich powyższych z formatowaniem jednorodnym  

dla wszystkich eksperymentów w celu ułatwienia prezentacji danych; 

5) Dodatkowe skrypty/procedury: 

a) Skrypty do analizy z wykorzystaniem udokładnienia struktury metodą 

Rietvelda z intencjonalnym pominięciem wpływu przesunięcia powierzchni 

próbki względem osi goniometru i do analizy materiałów bez wzorca 

wewnętrznego; 

b) Zmiana analizowanego dyfraktogramu („Anchor scan”) na następny  

lub poprzedni w serii; 

c) Półautomatyczny eksport dyfraktogramów z całego eksperymentu  

do jednego pliku w formacie .csv lub .xlsx z możliwością odcięcia tła w trakcie 

eksportu; 

d) Przedstawienie wszystkich kolejnych dyfraktogramów w jednym kolorze  

w formie animacji; 

e) Półautomatyczne poprawki typowych błędów podczas analiz. 
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11.  Dane eksperymentalne podchodzące z analizy termograwimetrycznej 

procesów azotowania i odazotowania w atmosferach od zmiennym 

potencjale azotowym 

 

Rysunek 88. Process azotowania i odazotowania materiału Fe20 w 500°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia błękitna – stężenie amoniaku, linia czerwona – stężenie wodoru;  

linia ciemnożółta – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe20 
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Rysunek 89. Process azotowania i odazotowania materiału Fe50 w 400°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia bordowa – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe50  

 

Rysunek 90. Process azotowania i odazotowania materiału Fe50 w 500°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia bordowa – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe50 
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Rysunek 91. Process azotowania i odazotowania materiału Fe100 w 400°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia granatowa – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe100  

 

Rysunek 92. Process azotowania i odazotowania materiału Fe100 w 500°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia granatowa – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe100 
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Rysunek 93. Process azotowania i odazotowania materiału Fe20/50 w 400°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia pomarańczowa – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe20/50 

 

Rysunek 94. Process azotowania i odazotowania materiału Fe20/50 w 500°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia pomarańczowa – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe20/50 
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Rysunek 95. Process azotowania i odazotowania materiału Fe20/100 w 400°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia zielona – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe20/100 

 

Rysunek 96. Process azotowania i odazotowania materiału Fe20/100 w 500°C badany za pomocą 
termograwimetru; linia zielona – zmiana stopnia zaazotowania materiału Fe20/100 
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