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摘　要：经济型双相不锈钢以其低廉价格、良好的力学及耐蚀性能的综合优势受到重视，但其硬度低，抗磨性能较差，

限制了该合金的广泛应用。对ＬＤＸ２１０１经济型双相不锈钢在３９０℃到４８０℃温度区间和２５％ Ｎ２＋７５％ Ｈ２ 气氛中

离子氮化１０ｈ，研究了氮化改性层的组织结构、机械性能、耐蚀性以及干摩擦和腐蚀磨损性能。结果表明，离子氮化后可

在ＬＤＸ２１０１表面形成一层具有一定硬度的致密氮化层，氮化层厚度随处理温度升高由５μｍ增加到２８μｍ。表面原奥氏

体和铁素体晶粒氮化后分别转化为Ｓ相 （γＮ）和针状ε相镶嵌其中的氮在铁素体中的过饱和相αＮ。氮化后ＬＤＸ２１０１的表

面硬度最高可提高４倍以上，干摩擦条件下的磨损量可降低３个数量级以上。干摩擦条件下氮化层的耐磨性取决于氮化

层硬度和厚度，而在腐蚀介质中的磨损性能与氮化层耐蚀性相关。研究证明只有低温离子氮化（≤４２０℃）可提高

ＬＤＸ２１０１的腐蚀磨损性能。
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０　引　言

　　双相不锈钢（ＤｕｐｌｅｘＳｔａｉｎｌｅｓｓＳｔｅｅｌ，ＤＳＳ）

具有比普通奥氏体不锈钢（ＡＳＳ）更优的综合性

能，其研发和应用已有二十多年的历史［１］。但由

于世界矿石资源的紧缺导致原材料价格的不断

上涨，自２０００年以来，研究者开始发展含低镍钼

的经济型双相不锈钢（ＬｅａｎＤｕｐｌｅｘＳｔａｉｎｌｅｓｓ

Ｓｔｅｅｌ，ＬＤＳＳ），该合金利用氮元素取代镍的奥氏

体化作用，有效降低成本同时兼具优异的机械性

能和耐蚀性，成为替代传统奥氏体不锈钢的首

选。该材料已逐渐在建筑工程、石油化工、海水

淡化和核电等领域得到广泛应用［２４］。近年来围

绕经济型双相不锈钢的成分设计、相变及其对耐

蚀和机械性能的影响进行了一定的研究［５７］，以典

型的 ＬＤＸ２１０１ 为 例，镍 的 质 量 分 数 仅 为 约

１．５％，抗腐蚀（点蚀和缝隙腐蚀）性能优于 ＡＩＳＩ

３０４Ｌ奥氏体不锈钢
［８］，强度（σＳ≥４５０ＭＰａ）是ＡＩ

ＳＩ３０４Ｌ奥氏体不锈钢的两倍多（σＳ 为２１０ＭＰａ）。

但ＬＤＸ２１０１合金和其它不锈钢材料类似，硬度

低（≤２９０ＨＢ），抗磨性较差，限制了其在摩擦条

件下的广泛应用。

离子氮化是改善不锈钢表面硬度及抗磨性

能的主要手段之一。但普通离子氮化温度大于

５００℃，会导致ＣｒＮ 析出而降低不锈钢的耐蚀

性。低温离子氮化可在不锈钢表面形成氮在奥

氏体中的过饱和固溶体（γＮ）层，也称为 Ｓ相

（Ｓ ｐｈａｓｅ）层。优化条件下形成的Ｓ相表面层可

在不降低甚至提高耐蚀性的同时兼具高硬度

（８００～１３００ ＨＶ）、良好耐磨性及抗疲劳性

能［９１２］。近年来已有研究将此项技术应用于２２０５

等双相不锈钢的表面改性［１３１４］，但用于经济型双

相不锈钢表面处理的研究较少。文中在４种不

同温度下对ＬＤＸ２１０１经济型不锈钢进行离子氮

化处理，研究和分析了氮化层的组织结构、机械

性能、腐蚀和磨损性能。

１　材料与方法

试验使用的基材为Ｏｕｔｏｋｕｍｐｕ公司提供的

ＬＤＸ２１０１双相不锈钢，其成分如表１所示。试样

尺寸为２０ｍｍ×２０ｍｍ×１０ｍｍ，经由ＳｉＣ水砂

纸研磨后金刚石研磨膏抛光至表面粗糙度

≤０．０２μｍ，分别用肥皂水和丙酮清洗吹干后放

入氮化炉内。

表１　犔犇犡２１０１双相不锈钢的成分

Ｔａｂｌｅ１　ＣｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｏｆｔｈｅＬＤＸ２１０１ｄｕｐｌｅｘｓｔａｉｎｌｅｓｓ

ｓｔｅｅｌ （狑／％）

Ｓｔｅｅｌｎａｍｅ
Ｃｈｅｍｉｃａｌｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ

Ｃ Ｎ Ｃｒ Ｎｉ Ｍｏ Ｏｔｈｅｒｓ

ＬＤＸ２１０１ ０．０３ ０．２２ ２１．５０ １．５０ ０．３０ ５Ｍｎ

离子氮化用设备为６０ｋＷ 的Ｋｌ?ｃｋｎｅｒ离子

氮化炉，选用离子氮化温度分别为３９０，４２０，４５０

和４８０ ℃，对应试样标记为 ＰＮ３９０、ＰＮ４２０、

ＰＮ４５０和 ＰＮ４８０。氮化气体为７５％Ｈ２＋２５％

Ｎ２，气压为４００Ｐａ，氮化时间为１０ｈ。

氮化完成后，试样沿截面制样，研磨和抛光

后用５０％ＨＮＯ３＋２５％ＨＣｌ＋２５％Ｈ２Ｏ腐蚀剂

刻蚀，在ＪＥＯＬ ７０００扫描电镜（ＳＥＭ）上观测截

面组织结构。ＬＥＣＯＧＤＳ ７５０辉光放电光谱仪

（ＧＤＯＥＳ）分析氮化层的成分。ＰｈｉｌｉｐｓＸ’ＰｅｒｔＸ

射线衍射仪（ＸＲＤ）表征氮化层的相组成。用双

束光ＳＥＭ ＦＩＢ设备准备截面透射电镜（ＴＥＭ）

样品，ＦＥＩＴｅｃｎａｉＦ ２０透射电子显微镜观察分

析氮化层的精细结构。

显微硬度测试在 ＭｉｔｕｔｏｙｏＭＶＫ Ｈ１维氏

硬度计上进行，每个硬度值至少测量５次，取平

均值。同时对 ＬＤＸ２１０１ 基体上的氮化层在

ＮａｎｏＴｅｓｔ６００ （Ｍｉｃｒｏ ＭａｔｅｒｉａｌｓＬｔｄ，Ｗｒｅｘ

ｈａｍ，ＵＫ）纳米压入仪上进行纳米压痕试验，压

入时最大深度不超过０．８μｍ，在９０μｍ×９０μｍ

的区域共测试 ２５ 个点，相邻点之间距离为

１５μｍ，扫描电镜观测纳米压痕形貌，同时用仪器

所附软件对表面的硬度分布进行定量表征。

电化学腐蚀试验采用标准的三电极测试体系

在质量分数为３．５％ ＮａＣｌ溶液中进行，试样为工

作电极，铂电极为辅助电极，饱和甘汞电极为参比

电极，扫描速度为１ｍＶ／ｓ，扫描区间为－２００ｍＶ

到＋１２００ｍＶ，扫描开始前静置２ｍｉｎ以测量开

路电位（ＯＣＰ）。使用ＳｅｑｕｅｎｃｅｒＶ４软件记录和

分析腐蚀数据。

ＬＤＸ２１０１基体和离子氮化后试样在干摩擦

和腐蚀介质（质量分数为３．５％ＮａＣｌ溶液）中的

磨损性能在往复磨损试验机上测试，摩擦配副为

直径８ｍｍ的 ＷＣ／Ｃｏ球，载荷为３０Ｎ 和７０Ｎ，

往复频率为１．１２Ｈｚ，轨道长度４ｍｍ，磨损时间

３０ｍｉｎ。试验完成后用ＳＥＭ 观察分析磨痕形

２
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貌，ＡｍｂｉｏｓＸＰ ２００３Ｄ轮廓仪测量磨损轨道截

面形貌并计算磨痕截面面积。每个磨损轨道在

不同部位测量至少３次，然后取平均值。

２　试验结果

２．１　氮化层组织结构

图１为ＬＤＸ２１０１双相不锈钢在４种不同温

度下离子氮化处理１０ｈ后的试样截面ＳＥＭ 形

貌。从图中可清楚地看到ＬＤＸ２１０１不同温度离

子氮化都形成了明显的氮化层。

随氮化温度从３９０℃升高到４８０℃，如图２

所示，氮化层厚度从５μｍ增加到约２８μｍ。处

理温度低于４５０℃时，如图１（ａ）和（ｂ）所示，试样

ＰＮ３９０和ＰＮ４２０的氮化层结构致密，对所用刻

蚀剂表现出良好的耐蚀性。温度达到４５０℃时，

如图１（ｃ）所示，由于氮在铁素体中的溶解度低于

图１　ＬＤＸ２１０１在不同温度等离子氮化处理后的试样截面形貌

Ｆｉｇ．１　ＣｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎａｌｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆｔｈｅｐｌａｓｍａｎｉｔｒｉｄｅｄＬＤＸ２１０１ｓａｍｐｌｅｓｕｎｄｅｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

图２　ＬＤＸ２１０１离子氮化处理后的氮化层厚度

Ｆｉｇ．２　ＬａｙｅｒｔｈｉｃｋｎｅｓｓｏｆｐｌａｓｍａｎｉｔｒｉｄｅｄＬＤＸ２１０１ｓａｍｐｌｅｓ

奥氏体［１５］，过饱和的氮易与Ｃｒ或Ｆｅ结合从原铁

素体基体上析出Ｃｒ和Ｆｅ的氮化物，使原铁素体

基体上形成的氮化层耐蚀性下降。从图中还可

以发现有些奥氏体基体上的氮化层在晶界处也

出现了刻蚀。温度达到４８０℃后，原奥氏体基体

上的氮化层表面出现了更多的点蚀和沿晶刻蚀，

铁素体基体上的氮化层刻蚀则更为明显，表明氮

化层耐蚀性继续下降。

２．２　氮化层成分

用ＧＤＯＥＳ测得的ＬＤＸ２１０１在４５０℃离子氮

化后各元素沿层深分布如图３（ａ）所示。在４５０℃

氮化后表层氮的质量分数达到了约３．９％，随后

３
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逐渐下降到约３．０％左右平台，并在约１２μｍ处

氮含量迅速下降，到约１９μｍ时接近为零。Ｃｒ和

Ｏ的强亲和力导致不锈钢表面形成钝化膜使最

表层Ｃｒ含量较基体稍高。碳元素在靠近氮化层

与基体界面处出现一个小的峰，在奥氏体不锈钢

经表面氮化处理后也有观察到此现象［９］，被认为

是由于氮的扩散驱使碳向里迁移。

不同温度氮化后氮元素沿层深的分布如

图３（ｂ）所示。随氮化温度升高，氮扩散速率加

快，扩散层变厚，与图２中测得的氮化层厚度基

本一致。温度较低时氮化处理后的ＰＮ３９０试样

表面氮的最高质量分数只有约０．６％，然后快速

下降。其它３种试样表面最高氮含量大致相同，

其中ＰＮ４５０和ＰＮ４８０试样出现一个氮含量恒定

（约３．０％）的平台，跟奥氏体不锈钢低温氮化后

的结果类似［９］。

图３　ＰＮ４５０试样表面（ａ）及氮在各氮化层中（ｂ）的元素沿层深分布

Ｆｉｇ．３　Ｅｌｅｍｅｎｔｓｄｅｐｔｈｐｒｏｆｉｌｅｓｏｆ（ａ）ＰＮ４５０ｓａｍｐｌｅａｎｄ（ｂ）ｅｖｅｒｙｎｉｔｒｉｄｅｄｌａｙｅｒｓ

２．３　氮化层相结构

图４比较了ＬＤＸ２１０１基体（Ｕｎｔｒｅａｔｅｄ）以及

不同温度离子氮化后的 ＸＲＤ 图谱及相组成。

ＬＤＸ２１０１基体为典型的铁素体 奥氏体双相不锈

钢结构，主要由α Ｆｅ（ＢＣＣ）相和γ Ｆｅ（ＦＣＣ）

两相组成。离子氮化后，衍射峰的数量增加并表

现出明显的宽化特征。

在温度≤４５０℃时，氮化层主要由氮在α Ｆｅ

和γ Ｆｅ中的过饱和固溶体即αＮ 和γＮ（Ｓｐｈａｓｅ）

组成，随温度升高，Ｓ相的相对强度增加，αＮ 相对

强度略有减弱。同时３种处理条件下试样中都

出现了ε Ｆｅ３Ｎ衍射峰，表明在氮化层中有ε相

析出。当温度达到４８０℃后，Ｓ相向高角度偏移以

及γ相的出现表明由于氮化物析出降低了氮在奥氏

体中的固溶饱和度。同时氮在铁素体中的过饱和固

溶体即α犖 的衍射峰亦不再明显，表明更多氮化物如

ＣｒＮ和γ′ Ｆｅ４Ｎ等从固溶体中析出，导致铁素体中

氮浓度的降低并使αＮ 还原为α Ｆｅ相。

图４　ＬＤＸ２１０１基体及其离子氮化后的ＸＲＤ图谱

Ｆｉｇ．４　ＸＲＤｐａｔｔｅｒｎｓｏｆｔｈｅＬＤＸ２１０１ｓｕｂｓｔｒａｔｅａｎｄ

ｐｌａｓｍａｎｉｔｒｉｄｅｄｓａｍｐｌｅｓ

４



　第３期 李小英，等：经济型双相不锈钢的离子氮化及其组织结构和腐蚀磨损性能

　　用ＴＥＭ对４２０℃氮化处理后原奥氏体和铁

素体区的氮化层结构进行了详细表征，图５为

ＴＥＭ图片及相应选区电子衍射花样。从图中可

以看出，原奥氏体区（左）氮化后仍为ＦＣＣ结构

（Ｂ·１１０），计算得到的晶格常数ａ＝０．３６５ｎｍ，明

显高于奥氏体的晶格常数（ａ＝０．３６０ｎｍ），说明

形成了氮在奥氏体中的过饱和固溶体即Ｓ相。

而原铁素体区（右）氮化后形成了氮在α Ｆｅ

（ＦＣＣ）中的固溶体αＮ 和针状的ε Ｆｅ３Ｎ。由于处

理温度较低，未见ＣｒＮ的析出。

图５　ＰＮ４２０试样原奥氏体（左）和铁素体（右）区氮化层的ＴＥＭ照片及其对应选区电子衍射（ＳＡＤ）花样

Ｆｉｇ．５　ＴＥＭｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｎｉｔｒｉｄｉｎｇｓｕｒｆａｃｅｌａｙｅｒｆｒｏｍＬＤＸ２１０１ＰＮ４２０ｓａｍｐｌｅａｎｄｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇＳＡＤｐａｔｔｅｒｎｓ

２．４　氮化层硬度

ＬＤＸ２１０１基体及不同温度离子氮化后试样

的表面硬度如图６所示。离子氮化后表面硬度

较基体显著提高，且随离子氮化温度升高，表面

硬度增加更多，其中ＰＮ４５０和ＰＮ４８０试样的表

面硬度都超过了１５００ＨＶ０．０５，较基体硬度提高

４倍以上。温度为３９０℃氮化试样氮化层薄，表

面氮含量较低，所以测得的表面硬度较低。

ＰＮ４２０试样虽然表面氮含量与ＰＮ４５０和ＰＮ４８０

试样基本相同，但氮化层较薄，在所用载荷下测

得的硬度为氮化层与基体的复合硬度，硬度值较

其它两种试样低。温度超过４２０℃氮化后，氮化

层厚度增加，同时由于Ｓ相的增加和ＣｒＮ等硬质

相的析出使得表面硬度值升高显著。

ＬＤＸ２１０１具有典型的铁素体 奥氏体双相组

织，氮化过程中氮在两相中的扩散速度和溶解度

不同［１５１６］，使得表层氮含量和相结构不同。为了

检测不同相区氮化层的硬度分布，对温度４２０℃

氮化后的ＬＤＸ２１０１即ＰＮ４２０试样进行了方阵纳

米压入。图７（ａ）为压痕ＳＥＭ 形貌及每个压痕

对应的纳米硬度值，图７（ｂ）为对应的硬度分布

图（Ｈａｒｄｎｅｓｓｍａｐ）。表２为对应于图７（ｂ）中低

硬度区Ａ和高硬度区Ｂ的ＥＤＳ成分。可见双相

组织不锈钢氮化后的表面硬度并不均匀，在所测区

图６　ＬＤＸ２１０１基体及其不同温度离子氮化后试样的表

面硬度

Ｆｉｇ．６　Ｓｕｒｆａｃｅｈａｒｄｎｅｓｓｏｆｔｈｅｕｎｔｒｅａｔｅｄａｎｄｎｉｔｒｉｄｅｄ

ＬＤＸ２１０１ｓａｍｐｌｅｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

域内最大硬度可达到１２．８ＧＰａ，最小硬度值为

８ＧＰａ。对应于不同硬度区域的ＥＤＳ成分分析结果

显示，高硬度区域Ｂ比低硬度区Ａ具有更高的Ｃｒ／

Ｎｉ比，表明高硬度区为原铁素体相区形成的氮化

层而低硬度区为原奥氏体相区形成的氮化层。

２．５　耐腐蚀性能

ＬＤＸ２１０１及其氮化后在３．５％ＮａＣｌ溶液中电

化学腐蚀试验得到的阳极极化曲线如图８所示。

５
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图７　ＰＮ４２０试样的表面纳米压痕形貌及对应纳米硬度

值和硬度分布

Ｆｉｇ．７　ＳＥＭｉｍａｇｅｏｆｎａｎｏ ｉｎｄｅｎｔｓｗｉｔｈｈａｒｄｎｅｓｓｖａｌｕｅｓ

ａｎｄｈａｒｄｎｅｓｓｍａｐｏｆｔｈｅＰＮ４２０ｓａｍｐｌｅ

表２　对应于低硬度区犃和高硬度区犅的成分

Ｔａｂｌｅ２　ＥＤＸａｎａｌｙｓｉｓｉｎａｒｅａ‘Ａ’ａｎｄ‘Ｂ’，ａｓｄｅｎｏｔｅｄ

Ｓｐｏｔ 狑Ｃｒ／％ 狑Ｎｉ／％ Ｃｒ／Ｎｉ Ｈａｒｄｎｅｓｓ／ＧＰａ

Ａ ２１．５２ １．６５ １３．０４ ８．００

Ｂ ２３．３６ ０．９２ ２５．４０ １１．８０

ＬＤＸ２１０１基体相对于参比电极的腐蚀电位

和点蚀电位分别为－２４０ｍＶ和３５０ｍＶ，离子氮

化处理后，ＰＮ３９０和 ＰＮ４２０试样的腐蚀电位

（－２３０ｍＶ）与基体接近，而温度超过４２０℃氮化

处理后试样的腐蚀电位降低。温度低于４５０℃

离子氮化处理后试样的点蚀电位较基体有明显

提高，同时这两种试样有明显的钝化区。而温度

高于４２０ ℃ 氮化后的两种试样即 ＰＮ４５０ 和

ＰＮ４８０几乎没有钝化区，阳极极化开始后，腐蚀

图８　ＬＤＸ２１０１基体及其离子氮化后的阳极极化曲线

Ｆｉｇ．８　Ｐｏｌａｒｉｚａｔｉｏｎｃｕｒｖｅｓｆｏｒｕｎｔｒｅａｔｅｄａｎｄｐｌａｓｍａｎｉ

ｔｒｉｄｅｄＬＤＸ２１０１ｓａｍｐｌｅｓ

电流密度快速升高，钝化电流密度较前两种试样

升高一个数量级。

２．６　氮化层抗磨性能

图９为干摩擦条件下ＬＤＸ２１０１基体及其离

子氮化后试样与 ＷＣ／Ｃｏ球在３０Ｎ和７０Ｎ载荷

下往复磨损３０ｍｉｎ后测得的磨痕轮廓截面面积。

所有氮化试样往复磨损３０ｍｉｎ后的磨损量都较

ＬＤＸ２１０１基体明显降低，其中低温氮化试样

（ＰＮ３９０和ＰＮ４２０）在低载荷（３０Ｎ）下的磨损量较

基体下降３个数量级，而另两种氮化试样的磨损量

低至难以测得。载荷增加到７０Ｎ后，ＰＮ４５０和

ＰＮ４８０仍表现出良好的抗磨性，但低温（≤４２０℃）

氮化试样磨损深度已深入到基体，磨损量较３０Ｎ

载荷下大幅度增加，抗磨性明显下降。

图９　干摩擦条件下ＬＤＸ２１０１双相不锈钢及其离子氮

化后试样的磨痕截面面积

Ｆｉｇ．９　Ｃｒｏｓｓ ｓｅｃｔｉｏｎａｌａｒｅａｏｆｔｈｅｄｒｙｗｅａｒｓｃａｒｆｏｒ

ＬＤＸ２１０１ｄｕｐｌｅｘｓｔａｉｎｌｅｓｓｓｔｅｅｌａｎｄｐｌａｓｍａｎｉｔｒｉｄｅｄｓａｍｐｌｅｓ
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图１０为载荷３０Ｎ时未处理（Ｕｎｔｒｅａｔｅｄ）和

ＰＮ４２０试样以及７０Ｎ载荷下ＰＮ４８０试样的磨

痕轨道形貌。基体试样的磨痕很宽，表面出现了

明显的犁沟和剥落坑，说明发生了磨粒磨损和粘

着磨损；ＰＮ４２０的磨痕很浅，没有粘着磨损的特

征，仅表现为轻微的磨粒磨损；７０Ｎ载荷下

ＰＮ４８０试样的磨痕同样很窄很浅，归因于其较高

的表面硬度与较厚氮化层提供的高承载能力。

图１０　ＬＤＸ２１０１基体和离子氮化后试样在不同载荷干摩擦条件下的磨痕形貌

Ｆｉｇ．１０　ＤｒｙｗｅａｒｔｒａｃｋｉｍａｇｅｓｏｆｔｈｅｕｎｔｒｅａｔｅｄＬＤＸ２１０１ａｎｄｎｉｔｒｉｄｅｄｓａｍｐｌｅｓｕｎｄｅｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌｏａｄｓ

　　图１１为ＬＤＸ２１０１基体及其不同温度氮化

后试样在３．５％ ＮａＣｌ溶液中用载荷７０Ｎ磨损

３０ｍｉｎ后的磨痕截面面积变化，与图９相比，在

腐蚀介质作用下试样的磨损与干摩擦条件下明

显不同，ＬＤＸ２１０１基体以及在温度≤４２０℃氮化

试样的磨损量较干摩擦时磨损量降低一个数量

级以上，与基体ＬＤＸ２１０１相比，低温（≤４２０℃）

离子氮化后试样即ＰＮ４２０的腐蚀磨损性能显著

提高。在干摩擦条件下表现良好的 ＰＮ４５０和

ＰＮ４８０试样在腐蚀介质中的磨损量却明显增加，

其中ＰＮ４８０试样在腐蚀介质中的磨损最为严重。

图１２为腐蚀磨损后试样表面的轨道形貌

ＳＥＭ照片。基体试样（Ｕｎｔｒｅａｔｅｄ）表面除了由于

磨粒磨损产生的犁沟外，还有一些点蚀坑，没有

出现如图１０（ａ）所示的干摩擦条件下由于粘着

磨损引起的剥落。４２０℃氮化后试样的磨痕表面

图１１　腐蚀介质中ＬＤＸ２１０１双相不锈钢及其离子氮化

后试样磨损后磨痕截面面积

Ｆｉｇ．１１　Ｃｒｏｓｓ ｓｅｃｔｉｏｎａｌａｒｅａｏｆｔｈｅｗｅａｒｓｃａｒｆｏｒ

ＬＤＸ２１０１ｌｅａｎｄｕｐｌｅｘｓｔａｉｎｌｅｓｓｓｔｅｅｌａｎｄｐｌａｓｍａｎｉｔｒｉｄｅｄ

ｓａｍｐｌｅｓａｆｔｅｒｗｅａｒｔｅｓｔｉｎｃｏｒｒｏｓｉｏｎｍｅｄｉａ

图１２　ＬＤＸ２１０１双相不锈钢及离子氮化后试样在３．５％ ＮａＣｌ溶液中磨损后的磨痕形貌

Ｆｉｇ．１２　ＷｅａｒｓｓｃａｒｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆｔｈｅＬＤＸ２１０１ｄｕｐｌｅｘｓｔａｉｎｌｅｓｓｓｔｅｅｌａｎｄｐｌａｓｍａｎｉｔｒｉｄｉｎｇｓａｍｐｌｅｓａｆｔｅｒｗｅａｒｉｎ

３．５％ ＮａＣｌｓｏｌｕｔｉｏｎ

７
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只有少量细小的点蚀坑，磨损量较基体明显降

低。相反，４８０℃氮化试样ＰＮ４８０表面的氮化层

几乎完全剥落，磨损量急剧升高。

３　分析与讨论

３．１　经济型双相不锈钢中犛相的形成

众所周知，奥氏体不锈钢（ＡＳＳ）低温等离子

体或气体氮化（或渗碳）可在表面形成面心立方

结构（ＦＣＣ）的氮（或碳）在奥氏体中的过饱和固

溶体，即Ｓ相（Ｓ ｐｈａｓｅ）
［９］。正是由于这层无Ｃｒ

的氮化物析出的单一的Ｓ相的形成，才保证了经

处理后奥氏体不锈钢后可在不降低甚至提高耐

蚀性的同时获得具有高硬度和良好耐磨性能。

相对来讲，双相不锈钢（ＤＳＳ）的低温离子氮

化方面的研究较少。一些研究者［１５，１７１８］基于ＸＲＤ

分析认为类似于ＡＳＳ，ＤＳＳ低温离子氮化后也可在

表面形成单一的Ｓ相。由于氮为奥氏体化元素（其

形成奥氏体的能力与碳相当，约为镍的３０倍），

ＤＳＳ表面的铁素体在低温氮化过程中先转化为奥

氏体，然后形成Ｓ相。这就意味着双相不锈钢低温

氮化过程中不管是原ＦＣＣ结构的奥氏体还是ＢＣＣ

结构的铁素体都会转化为Ｓ相。

经济型双相不锈钢也用氮替代镍的奥氏体

化作用形成奥氏体和铁素体双相结构，但离子氮

化后的ＸＲＤ分析结果（图４）与文献［１５］等的研

究截然不同。在温度低于４８０℃氮化时，尽管

ＸＲＤ曲线中有Ｓ相衍射峰，但同时强αＮ 衍射峰

的出现表明低温离子氮化时形成了氮在ＢＣＣ铁

素体中的固溶体。由此说明，经济型双相不锈钢

低温氮化时ＢＣＣ结构的铁素体并不会由于氮的

渗入而转化为奥氏体，ＣｈｉｕＬＨ等
［１９２０］的关于双

相不锈钢２２０５的氮化研究也得到了类似的结

果。进一步从图５的ＴＥＭ详细分析结果说明，低

温氮化时原奥氏体相由于Ｎ的渗入转化为Ｓ相，

而原铁素体区域形成了氮在α Ｆｅ中的固溶体（αＮ）

和针状ε Ｆｅ３Ｎ相。

３．２　犔犇犡２１０１钢氮化后摩擦学性能

双相不锈钢是钢铁组织复合化的典型代表，

它具有较奥氏体不锈钢中更优异的力学和耐蚀

性能，作为一种重要的结构材料成为管道等过流

部件的优选材料。由于服役工况恶劣，易产生严

重的冲刷腐蚀和汽蚀现象，不仅要求双相不锈钢

具有高的表面硬度和抗磨性，而且腐蚀磨损性能

亦成为关注的重点［６，２１］。

干摩擦条件下ＬＤＸ２１０１双相不锈钢及其不

同温度离子氮化后试样的磨损性能（图９）分析发

现，ＬＤＸ２１０１氮化后试样的磨损性能与氮化温度

成正比。ＰＮ３９０试样氮化层薄，表面氮含量较

低，测得的表面硬度较低，抗磨性较差；ＰＮ４２０试

样表面氮含量与ＰＮ４５０和ＰＮ４８０试样基本相

同，在３０Ｎ载荷作用下有较好的抗磨性。但在

大载荷下（７０Ｎ），由于氮化层较薄，承载能力变

差，磨损严重。温度超过４２０℃氮化后，氮化层厚

度增加，同时由于ＣｒＮ等硬质相的析出使得表面

硬度值升高，干摩擦条件下的耐磨性显著提高。

而对ＬＤＸ２１０１及其不同温度氮化后的试样

在３．５％ ＮａＣｌ溶液中的摩擦磨损试验（图１１）却

表明，低温氮化试样（ＰＮ３９０和ＰＮ４２０）具有比基

体更好的腐蚀磨损性能，而较高温度氮化试样特

别是ＰＮ４８０腐蚀磨损性能却急剧下降，这与干摩

擦条件下的磨损情况完全不同，其主要原因是由

这两种工况下不同的磨损机制所决定的。如前

所述，干摩擦条件下的磨损机制主要为磨粒磨损

和粘着磨损，磨粒磨损与材料表面硬度相关，而

粘着磨损取决于摩擦副表面接触状况和氮化层

的承载能力。腐蚀介质作用下的磨损影响因素

复杂，其中腐蚀介质加速磨损为普遍现象，但有

时腐蚀介质中的材料磨损量比空气中的干摩擦

磨损还小，像试验中的ＰＮ３９０和ＰＮ４２０即如此。

这两种低温氮化试样具有良好耐蚀性，材料腐蚀

磨损损失以磨损为主。与干摩擦相比，介质改变

了对摩副之间的表面状态，摩擦系数减小，如

图１２所示，几乎没有粘着引起的剥落，从而减少

了磨损量。随氮化温度升高到４５０℃及以上，氮

化层的耐蚀性下降，表面出现许多点蚀坑，粗糙

度增加，腐蚀产物及剥落的硬质相加速了磨损，

磨损量快速升高。

４　结　论

（１）离子氮化后可在经济型双相不锈钢表面

形成连续致密的氮化层，氮化层厚度随氮化温度

升高而增加。

（２）ＬＤＸ２１０１双相不锈钢中原奥氏体相离

子氮化后转化为Ｓ相（γＮ），而原铁素体区域形成

了氮在α Ｆｅ中的固溶体（αＮ）和针状ε Ｆｅ３Ｎ相。

（３）离子氮化显著提高了ＬＤＸ２１０１双相不

８
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锈钢的硬度和干摩擦条件下的耐磨性。

（４）低温（≤４２０℃）离子氮化后的ＬＤＸ２１０１

具有更好的耐蚀性能。

（５）干摩擦条件下氮化层的耐磨性取决于氮

化层硬度和承载能力，腐蚀介质中的磨损性能与

氮化层的耐蚀性相关。低温离子氮化（ＰＮ４２０）试

样具有最好的腐蚀磨损性能。
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