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Аннотация. Проведен сравнительный анализ диффузионных слоев сталей различного структурного класса, полученных комплексной техно-
логией,  включающей в  себя  лазерную перекристаллизацию порошкового материала и  азотирование  в  тлеющем разряде. Исследованы 
параметры диффузионных  слоев  бейнитной 09ХН2МД и мартенситной 25Х13Н2  сталей,  синтезированных методом прямого  лазерно-
го выращивания,  а  также аустенитной стали 03Х17Н14М3, полученной селективным лазерным плавлением. В процессе  азотирования 
в  тлею щем разряде при температуре 540 °С в течение 24 ч в сталях мартенситного и аустенитного классов сформировался диффузионный 
слой  толщиной  140  –  160 мкм,  причем  в  поверхностном  слое  толщиной  примерно  100 мкм  значение микротвердости максимально  – 
800  и  1050  HV0,1 соответственно и практически не изменяется. В бейнитной стали 09ХН2МД диффузионный слой составил 900  мкм, 
но его микротвердость монотонно убывает с поверхности материала. Методом рентгеновского фазового анализа выявлены упрочняющие 
фазы в азотированных слоях: в бейнитной стали это γ′-нитрид (Fe4N), в мартенситной и аустенитной сталях это γ′- и CrN нитриды, причем 
в аустеинтной стали на поверхности формируется сплошной нитридный слой. Исследовано влияние на параметры диффузионных слоев 
дополнительной термической обработки, проводимой после лазерной перекристаллизации порошкового материала. Установлено, что, не-
смотря на уменьшение концентрации дефектов кристаллического строения в структуре после термической обработки, толщина азотиро-
ванного слоя изменяется слабо. Исследовано влияние пористости объектов аустенитной стали на толщину азотированного слоя. Показано, 
что варьирование пористости в интервале от 0,5 до 2 % не приводит к изменению толщины диффузионного слоя. 
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обработка.
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 Введение

Прямое  лазерное  выращивание  (ПЛВ)  и  селектив-
ное  лазерное  плавление  (СЛП)  являются  наиболее 
распространенными  методами  аддитивных  лазерных 
технологий,  основанных  на  послойном  принципе  со-
здания объектов из порошкового материала путем его 

лазерной  перекристаллизации.  Они  рассматриваются 
как  перспективные  для  создания  сложнопрофильных 
и/или  мелкосерийных  деталей.  Прямое  лазерное  вы-
ращивание  и  селективное  лазерное  плавление  в  соче-
тании  с  химико-термической  обработкой  (ХТО)  –  это 
новая комплексная технология, позволяющая получать 
сложнопрофильные детали с дополнительным поверх-
ностным упрочнением.

Ранее было проведено сравнительное исследование 
диффузионных слоев, полученных в процессе азотиро-
вания в тлеющем разряде при температуре 540  °С в  те-
чение 24 ч мартенситной стали 25Х13Н2, находящейся 
в  различных  структурных  состояниях:  улучшенном, 
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т.  е.  после  закалки  с  температуры  1050  °С  на  воздухе 
и  отпуска при 700  °С в течение 5 ч, после ПЛВ, а  так-
же после ПЛВ с последующим высоким отпуском  [1]. 
Методом металлографического анализа и определени-
ем  микротвердости  по  глубине  азотированного  слоя 
установлено, что диффузионный слой после ПЛВ име-
ет  в  2  раза  большую протяженность по  сравнению со 
слоем, полученным на улучшенной стали. После ПЛВ 
и  дополнительного  высокого  отпуска  азотированный 
диффузионный  слой  был  на  75  %  протяженнее,  чем 
в  улучшенном материале.

В  литературе  описаны  результаты  исследований 
влияния сильного энергетического воздействия, напри-
мер, холодной пластической деформации  [2], плазмен-
ной или  дуговой наплавки  [3,  4],  лазерной  закалки  [5] 
на процессы диффузионного насыщения сталей. После 
различных  видов  сильного  энергетического  воздейст-
вия  материал  приобретал  неравновесную  структуру 
с  избытком дефектов кристаллического строения, при-
сутствие  которых  ускоряет  диффузионные  процессы, 
приводя  к  формированию  в  1,5  –  2  раза  более  протя-
женного диффузионного слоя.

Наиболее интересным результатом, представленным 
в работе  [1], является глубина диффузионного слоя пос-
ле  ПЛВ  и  последующего  высокого  отпуска.  Несмотря 
на  то,  что  в  процессе  отпуска избыток дефектов  крис-
таллического строения должен был мигрировать на стоки 
и более не оказывать влияния на диффузионное насыще-
ние стали, азотированный слой в этом образце оказался 
немного меньше, чем после ПЛВ без отпуска, но все еще 
значительно больше, чем в улучшенном образце.

Для дальнейшей разработки комплексной техноло-
гии, состоящей из одного из процессов лазерных адди-
тивных  технологий и ХТО,  в  данной  работе  проведе-
но исследование  азотированных диффузионных  слоев 
в  сталях различных структурных классов, полученных 
методами  ПЛВ  или  СЛП.  Кроме  того,  исследовано 
влия ние дополнительной термической обработки (ТО) 
и пористости объекта на процесс диффузионного насы-
щения  стальных  объектов,  полученных  при  лазерной 
перекристаллизации.

 Материалы и методика исследования

Методами  аддитивных  лазерных  технологий  были 
сформированы  структуры  бейнитной  09ХН2МД, мар-
тенситной  25Х13Н2 и  аустенитной  03Х17Н14М3  ста-
лей. Стали 09ХН2МД и 25Х13Н2 были синтезированы 
ПЛВ по следующим режимам:

–  для  выращивания  стали  09ХН2МД  использова-
ли  мощность  лазера  P  =  1400  Вт,  скорость  сканиро-
вания  v  =  1500  мм/мин,  пятно  лазера  на  поверхности 
d  =  3,5  мм, скорость подачи порошка 35,8 г/мин; 

–  для  стали 25Х13Н2 мощность  лазера  составляла 
800  Вт,  v  =  500  мм/мин, d  =  1  мм,  скорость  подачи  по-
рошка 3  г/мин. 

Порошок  стали  09ХН2МД  имел  дисперсность 
45  –  160  мкм, а порошок стали 25Х13Н2 – 80  –  140  мкм. 
Сталь  25Х13Н2  была  получена  с  использованием  тех 
же  технологических  параметров,  что  и  в  работе  [1], 
для  оценки  повторяемости  результатов.  Образцы  ста-
ли 03Х17Н14М3 были изготовлены методом СЛП при 
следующих параметрах процесса: P  =  140  Вт, скорость 
сканирования  v  =  296  мм/с.  В  работе  использована 
фракция порошка 20  –  53  мкм. Изменение параметров 
процесса  СЛП  (мощности  и  скорости  сканирования) 
позволило  получить  объекты  аустенитной  стали  раз-
личной пористости: 0,5  % при P  =  140  Вт, v  =  296  мм/с; 
1  %  при P  =  220  Вт,  v  =  465  мм/с;  2  %  при P  =  160  Вт, 
v  =  380  мм/с.

Часть образцов после лазерной перекристаллизации 
была подвергнута  дополнительной  термической обра-
ботке: сталь 25Х13Н2 отпуску при температуре 700  °С 
в течение 5  ч, а сталь 03Х17Н14М3 закалке при 1070  °С 
с охлаждением в воде.

Стали различного состава и структурного состояния 
азотировались в тлеющем разряде в одинаковых усло-
виях: при температуре 540  °С в течение 24 ч, которые 
набирали интервалами по 8  ч. В качестве рабочего газа 
использована смесь 5  %  H2  +  N2 , давление в установке 
составляло 500  Па.

Полученные  азотированные  слои  анализировали 
с  помощью  металлографического  и  рентгеновского 
фазового  анализов,  а  также  по  изменению  значения 
микро твердости по глубине азотированного слоя. 

 Результаты и их обсуждение

На  рис.  1  представлены  структуры  сталей  различ-
ного  состава  в  исходном  состоянии,  т.  е.  после  лазер-
ной  перекристаллизации  –  ПЛВ  сталей  09ХН2МД 
и  25Х13Н2 и СЛП стали 03Х17Н14М3, а сталей 25Х13Н2 
и 03Х17Н14М3 также после лазерной перекристаллиза-
ции и дополнительных ТО. 

Микроструктура  стали  09ХН2МД  после  ПЛВ  по 
классификации, показанной в работе [6], представляет 
собой  квазиполигональный  феррит  с  размером  зерна 
~10  мкм (рис.  1,  а), микротвердость структуры состав-
ляет  230  HV0,1. При  быстром  охлаждении  низкоугле-
родистых  сталей  γ  →  α-превращение  может  идти  по 
сдвиговому механизму, при этом перестройка на грани-
цах раздела имеет диффузионный характер. В резуль-
тате формируется ферритная структура с неправильной 
формой  кристаллов  и  повышенными  прочностными 
характеристиками [7]. 

Микроструктура  стали  25Х13Н2  после  ПЛВ  име-
ет  игольчатое  строение  (рис.  1,  б)  и  микротвердость 
520  HV0,1,  что  указывает  на  мартенситный  характер 
структуры.  После  дополнительного  высокого  отпус-
ка  микротвердость  стали  составляет  300  HV0,1  и  она 
приобретает  микроструктуру  направленного  сорбита 
отпус ка (рис.  1,  в).
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В стали 03Х17Н14М3 после СЛП наблюдается струк-
турная иерархия,  характерная для металлических объ-
ектов, синтезированных этим методом  [8  –  12]. В  струк-
туре  можно  выделить  ванны  расплава,  разбитые  на 
фрагменты шириной ~20  мкм и длиной более 100  мкм. 
Фрагменты имеют неоднородное строение: они разбиты 
на ячейки кристаллизации размером ~0,5  мкм, которые 
представляют  собой  поперечное  сечение  столбчатых 
дендритов (рис.  1,  г). Микротвердость стали после СЛП 
составила 250  HV0,1. В термо обработанном состоянии 
ячейки  кристаллизации  не  выявляются,  но  границы 
фрагментов  по-прежнему  вытравливаются  (рис.  1,  д). 
В работах  [12  –  17] также зафиксировано исчезновение 
ячеистой структуры при высокотемпературной обработ-
ке. Данные  структурные изменения привели  к некото-
рому  снижению микро твердости  (220  HV0,1). В  стали 
03Х17Н14М3,  полученной  стандартной  закалкой,  ми-
кротвердость составляет 180  HV0,1.

На  рис.  2,  а  –  в  представлена  микроструктура  по-
перечных  сечений  азотированных  образцов  сталей 
различных  структурных  классов,  полученных  мето-
дами  лазерной  перекристаллизации  порошкового  ма-
териала. В  структуре  азотированных  сталей  25Х13Н2 
и  03Х17Н14М3 легко выявляется слой иной травимос-
ти  (азотированный  слой)  толщиной  примерно  160 

и  140  мкм соответственно. В поперечном сечении азо-
тированного  образца  стали  09ХН2МД  четкого  слоя 
иной  травимости  не  наблюдается,  но  есть  размытый 
слой толщиной около 100 мкм, несколько слабее травя-
щийся по сравнению с матрицей. 

На рис.  3 представлены зависимости микротвердос-
ти сталей, полученных лазерной перекристаллизацией, 
от  глубины  азотированного  слоя.  Из  графиков  видно, 
что  для  сталей  различного  структурного  класса  они 
имеют абсолютно разный характер. Для сталей мартен-
ситного  и  аустенитного  классов  наблюдается  поверх-
ностный слой толщиной ~100  мкм, в котором значение 
микротвердости практически не изменяется и является 
максимальным  (линии  2  и  4),  далее  идет  участок,  на 
котором микротвердость падает до значения в сердце-
вине.  В  стали  25Х13Н2  на  этом  участке  наблюдается 
более плавное падение твердости. Зависимость микро-
твердос ти от глубины азотированного слоя в бейнитной 
стали (линия  1) не имеет горизонтального участка, па-
дение микротвердости начинается сразу, но оно очень 
плавное – только на глубине 900  мкм твердость дости-
гает своего значения в сердцевине стали. 

Следует  отметить,  что  если  поверхностный  слой 
сталей бейнитного и мартенситного классов при азоти-
ровании повысили свою твердость примерно в 2,5  раза, 

Рис. 1. Микроструктура сталей в исходном состоянии: 
а – 09ХН2МД после ПЛВ; б – 25Х13Н2 после ПЛВ; в – 25Х13Н2 после ПЛВ и высокого отпуска; 

г – 03Х17Н14М3 после СЛП; д – 03Х17Н14М3 после СЛП и закалки

Fig. 1. Microstructure of steels in initial state:
a – 09CrNi2MoCu after DLD, б – 25Cr13Ni2 after DLD, в – 25Cr13Ni2 after DLD and high tempering, 

г – 03Cr17Ni14Мo3 after SLM, д – 03Cr17Ni14Мo3 after SLM and quenching
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то для аустенитной стали этот показатель более четы-
рех.  Таким  образом,  в  хромистых  сталях  (25Х13Н2 
и  03Х17Н14М3) атомы азота концентрируются в гораз-
до  более  узкой  поверхностной  зоне  по  сравнению  со 
сталью,  содержащей  незначительное  количество  ато-
мов хрома. Известно,  что  атомам хрома в  сталях  тер-
модинамически  выгодно  окружать  себя  атомами  азо-

та  [18  –  23], что, по всей вероятности, и происходит при 
азотировании сталей 25Х13Н2 и 03Х17Н14М3. Таким 
образом, атомы хрома являются препятствием для про-
никновения азота вглубь стали. 

Дифрактограммы  азотированных  поверхностей 
сталей  разного  структурного  класса  позволяют  опре-
делить фазовый состав упрочненного слоя (рис.  4). На 

Рис. 2. Азотированные слои сталей:
а – 09ХН2МД после ПЛВ; б – 25Х13Н2 после ПЛВ; г – после ПЛВ и высокого отпуска; в – 03Х17Н14М3 после СЛП; 

д – после СЛП и закалки. Стрелкой показан диффузионный слой

Fig. 2. Nitrided layers of steels: 09CrNi2MoCu after DLD (a), 25Cr13Ni2 after DLD (б), after LMD and high tempering (в), 
03Cr17Ni14Мo3 after SLM (г), after SLM and quenching (д). Red arrows point at diffusion layer

Рис. 3. Распределение микротвердости по глубине азотированных сталей:
1 – 09ХН2МД после ПЛВ; 25Х13Н2 после ПЛВ в различных структурных состояниях: 2 – после ПЛВ, 3 – после ПЛВ и высокого отпуска; 

03Х17Н14М3: 4 – после СЛП с пористостью 0,5 %, 5 – после СЛП и закалки с пористостью 0,5 %, 6 – после СЛП с пористостью 2 %

Fig. 3. Microhardness distribution over the depth of nitrided layer of steels: 09CrNi2MoCu after DLD – 1, 25Cr13Ni2 after DLD with different 
structural states: 2 – after DLD, 3 – after DLD and high tempering; 03Cr17Ni14Мo3: 4 – after SLM with porosity of 0.5 %, 5 – after SLM and 

quenching with porosity 0.5 %, 6 – after SLM with porosity of 2 %
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дифрактограмме стали 09ХН2МД, кроме отражений от 
α-твердого  раствора  с  ОЦК  кристаллической  решет-
кой, присутствуют отражения от нитрида железа Fe4N 
(γ′-фаза)  с ГЦК кристаллической решеткой  (рис.  4,  б). 
Однозначно  установить  присутствие  в  этой  и  других 
азотированных сталях более богатого азотом ε-нитрида 
(Fe3N) c гексагональной кристаллической решеткой не 
удалось,  так  как  все  его  дифракционные  максимумы 
перекрываются с отражениями от других фаз. Единст-
венным отражением, не накладывающимся на другие, 
является низкоинтенсивный пик ε(101) с межплоскост-
ным  расстоянием  1,61  Å,  который  экспериментально 
не фиксировался. На дифрактограмме стали 25Х13Н2 
также фиксируются отражения от α-фазы и γ′-нитрида, 
но кроме них, в структуре присутствует нитрид хрома 
CrN  (рис.  4,  а).  Более  высокие  прочностные  свойст-
ва мартенситной матрицы по  сравнению с ферритной 
и  присутствие нитрида хрома, по-видимому, обеспечи-

вают более высокое значение микротвердости поверх-
ностного  слоя  стали  25Х13Н2.  На  дифрактограмме 
азотированного  слоя  стали 03Х17Н14М3 практически 
отсутствуют  дифракционные  отражения  от матрично-
го  γ-твердого  раствора.  На  поверхности  формирует-
ся  сплошной  нитридный  слой,  состоящий  из  γ′-фазы 
и  нит рида  хрома  (рис.  4,  в),  что  обеспечивает  макси-
мальное значение микротвердости. Известно, что фор-
мирование γ′-фазы в аустенитной матрице существенно 
упрощено по сравнению с ее зарождением в α-матрице, 
так  как  γ′-нитрид  является,  по  сути,  γ-твердым  рас-
твором  с  упорядоченным  расположением  атомов  азо-
та  [24  –  25].

Как  говорилось  ранее,  в  сталях  с  неравновесной 
структурой,  сформированной  при  высокоэнергети-
ческом воздействии на материал,  в  том числе при ла-
зерной  перекристаллизации  порошковых  материалов, 
в  процессе ХТО  образуется  более  протяженный  диф-
фузионный  слой,  что  объясняется  влиянием  дефек-
тов  кристаллического  строения  на  диффузионную 
подвижность  атомов.  Исходя  из  этих  соображений, 
ТО,  проводимая  после  лазерной  перекристаллизации, 
должна  приводить  к  уменьшению  толщины диффузи-
онного слоя, образующегося при ХТО, так как при ТО 
уменьшается  концентрация дефектов  кристаллическо-
го  строения.  Оценку  изменения  дефектности  сталей 
в  процессе ТО проводили по изменению интегрально-
го  уширения  дифракционных максимумов матричных 
фаз,  которое  зависит,  в  том  числе,  от  концентрации 
дефектов  в  структуре.  В  стали  25Х13Н2  определяли 
уширение  дифракционного  пика  α(211):  после  ПЛВ 
β211  составляло  1,21  град,  а  после  ТО  β211  =  0,77  град. 
В  аусте нитной стали определяли уширение пика γ(311): 
после СЛП β311 = 0,57 град, после ТО β311 = 0,53 град. 
Таким образом, ТО приводит к некоторому снижению 
концентрации  дефектов  кристаллического  строения 
в  аустенитной стали и существенному уменьшению их 
концентрации в мартенситной стали. 

Микроструктура  поперечных  сечений  азотиро-
ванных  образцов  сталей  25Х13Н2  и  03Х17Н14М3 
(рис.  2,  г,  д), а также графики зависимостей микротвер-
дости от глубины азотированного слоя для этих сталей 
(рис.  3, линии  3 и 5) позволяют оценить влияние после-
дующей  ТО  на  характеристики  диффузионных  слоев. 
Из  рис.  2,  3  видно,  что  в  аустенитной  стали  дополни-
тельная ТО не влияет ни на протяженность диффузион-
ного  слоя,  ни  на  характер  изменения микротвердости 
по глубине. В мартенситной стали диффузионный слой 
уменьшился  очень  незначительно:  с  160  до  140  мкм, 
максимальная  микротвердость  азотированного  слоя 
пос ле ТО возросла, а характер ее изменения почти не 
поменялся. Однако  глубина, на  которой  твердость па-
дает до значения, характерного для сердцевины стали, 
стала чуть ниже.

Таким образом, идея о решающем влиянии концен-
трации  дефектов  кристаллического  строения  на  пара-

Рис. 4. Дифрактограммы азотированной поверхности сталей: 
а – 25Х13Н2 после ПЛВ; б – 09ХН2МД после ПЛВ; 

в – 316L после СЛП

Fig. 4. X-Ray analysis of the nitrided layers:
a – 25Cr13Ni2 after DLD, б – 09CrNi2MoCu after DLD, 

в – 03Cr17Ni14Мo3 after SLM
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метры  диффузионного  слоя  не  нашла  подтверждения 
в  проведенном эксперименте. В работе также исследо-
вано влияние пористости образцов стали 03Х17Н14М3, 
полученных методом СЛП, на параметры диффузион-
ного слоя. Для этого проведено построение зависимос-
тей  микротвердости  от  глубины  азотированного  слоя 
для образцов аустенитной стали с пористостью 0,5, 1,0 
и 2,0  %. Показано, что пористость не оказывает влия-
ния на параметры (толщину и микротвердость) диффу-
зионного слоя (см. рис. 3, линии 4 и 6).

 Выводы

Проведен сравнительный анализ параметров диффу-
зионных  слоев,  полученных при  азотировании  сталей 
различного состава, синтезированных методами лазер-
ных аддитивных технологий. Показано, что при азоти-
ровании стали бейнитного класса 09ХН2МД формиру-
ется  слой  толщиной  900  мкм,  в  котором  наблюдается 
монотонное  убывание  микротвердости  с  максималь-
ного  значения  на  поверхности  600  HV.  В  хромистых 
сталях  мартенситного  и  аустенитного  классов  на  по-
верхности присутствует слой толщиной 140  –  160  мкм 
максимальной твердости: для стали 25Х13Н2 800  HV, 
а  для  стали  03Х17Н14М3  1050  HV.  После  поверх-
ностного слоя твердость плавно падает до ее значения 
в  основном металле.

Методом  рентгеновского  фазового  анализа  опре-
делен  фазовый  состав  азотированного  слоя.  В  стали 
09ХН2МД,  кроме  α-твердого  раствора,  в  азотирован-
ном  слое  присутствует  γ′-нитрид;  в  стали  25Х13Н2  – 
α-твердый  раствор,  γ′-  и  CrN  нитриды;  в  стали 
03Х17Н14М3 на поверхности формируется  сплошной 
нитридный слой из γ′- и CrN фаз.

Установлено,  что  последующая  за  лазерной  пере-
кристаллизацией термическая обработка и пористость 
перекристаллизованного  объекта  не  оказывают  влия-
ние на параметры формируемого диффузионного слоя.
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NITRIDING OF STEELS OF VARIOUS STRUCTURAL CLASSES
MANUFACTURED BY LASER ADDITIVE TECHNOLOGIES
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Abstract.  The  authors  have  conducted  a  comparative  analysis  of  diffu-
sion  layers  of  steels  of  various  structural  classes  manufactured  by 
complex  technology  including  laser  remelting  of  powder  material 
and plasma nitriding. Parameters of diffusion  layers of bainitic  steel  
(Fe  –  0.09   %  C  –  1  %  Cr  –  2  %  Ni  –  1  %  Mo  –  1  %  Cu)  and  marten-
sitic steel (Fe  –  0.25  %  C  –  13  %  Cr  –  2  %  Ni) manufactured by direct 
laser deposition (DLD) and austenitic steel (Fe  –  0.03  %  C  –  17  %  Cr  –  
–  14  %  Ni  –  3  %  Mo) manufactured by selective laser melting (SLM) 
were investigated. During plasma nitriding at 540  °C for 24  h of mar-
tensitic  and  austenitic  steels,  diffusion  layer  of  140  –  160  µm  was 
formed,  additionally  maximum microhardness  of  surface  layer  was 
800  HV0.1 and 1050  HV0.1 and it is almost constant on thickness of 
100  µm. Diffusing layer of bainitic steel is 900  µm and its microhard-
ness monotonously decreases from the surface. Reinforcing phases of 
nitrided  layer were determined by X-ray analysis:  γ′  (Fe4N)  is fixed 
in the bainitic steel, γ′ and CrN are fixed in martensitic and austenitic 
steels. Moreover on the surface of austenitic steel solid nitrided layer is 
formed. The influence of heat treatment after laser remelting of powder 
material was also studied. It was determined, that despite decreasing of 
crystal structure defects after heat treatment, the thickness of nitrided 
layer changes slightly. Also the authors have investigated the influence 
of porosity of austenitic steel on the thickness of nitrided layer. It was 
shown, that porosity of 0.5  –  2.0  % doesn’t result in changing of diffu-
sion layer’s thickness.

Keywords: nitriding of steels, selective laser melting, direct metal deposi-
tion, diffusion layer, thermal treatment.
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