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(110) planes are of the same length. In the case of the (110) plane, the 

angles between the bond line and the coordinate axes differ only in the 

third co-ordination sphere; however, the distance of ≅ 5.0 Å is rather 

significant for bond formation and, accordingly, the contribution of 

the third co-ordination sphere to the TDOS curve should be extremely 

small. 
 It should be noted that with a different definition of the basis of the 

coordinate system, the angles of the corresponding bonds are still pre-
served; in this case, only the indices of the d-components change. 
 Consequently, significant differences in the TDOS curves for mono-
layers of the (100) and (110) planes are determined not only by the 

presence of two additional atoms at the distance of 4.08 Å for the (100) 

plane, but mainly by the different local symmetry that is characteristic 

of these planes. 
 When analysing the calculated data, an important criterion is their 

compliance with the experimental data. To assess the correctness of 

the obtained curves of the densities of electronic states, we carried out 

their comparative analysis with ultraviolet photoelectron spectroscopy 

(UPS) spectra. In particular, Figure 3 shows a comparison of the calcu-
lated curve of the total density of states for a gold slab containing 

three monatomic layers of the (110) plane and the spectrum of the va-
lence band of gold in the (110) plane obtained by ultraviolet photoelec-
tron spectroscopy [21]. 
 It is known that the quantum-mechanical method used by us for cal-
culating the electronic-energy structure tends to some energy com-
pression of the obtained curves of electronic states. As can be seen 

from Fig. 3, with a slight stretching of the calculated curve, it can be 

argued that the main features of the density of electronic states are in 

full agreement. 
 Analysis of Fig. 4 allows us to assert that the main maximum of the 

density of electronic states is mainly formed by the dxz and dz2
 electron-

ic states. The peak to the right of the main peak at ≅ 0.5 eV owes its 

 

Fig. 2. The first three co-ordination spheres and the angle ϕ for gold monolay-
ers of the (111), (100) and (110) planes. 
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origin to dyz and dxy with an insignificant addition of dx2−y2
 states, which 

also participate in the formation of the main maximum. The feature to 

the left of the main maximum at about 2 eV is formed by the dyz и dxy 

states. The peak at 3.5 eV is determined by the dx2−y2
 states. 

 The transition to the analysis of the TDOS curve of the monolayer of 

the (100) plane shows a very rich fine structure of the valence band. 

The atomic density in such a monolayer in comparison with the (110) 
plane increases by almost 1.4 times. In the first co-ordination sphere at 

the same distance, there are no longer 2, but 4 atoms. 
 Based on the fact that for all the considered planes the first co-
ordination sphere is at the same distance of 2.88 Å, and only the num-
ber of atoms in the co-ordination sphere changes (2, 4 and 6 respective-
ly for the planes (110), (100) and (111)), it is obvious that the first co-
ordination sphere is determinant in the formation of the fine structure 

and extent of the valence bands of the structures under study. 
 As shown earlier [1], in the case of the gold (111) plane, the contri-
bution to the main maximum of the density of states is made mainly by 

the states associated with the z axis. For (110), this tendency remains, 

but, in addition to z2, the xz component also makes a significant con-

 

Fig. 3. Calculated TDOS curve for a gold slab containing 3 monatomic layers 

of the (110) plane (1) and UPS spectrum of clean gold surface of (110) plane 

[21] (2). 
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tribution. More precisely, only the d-states associated with the y axis 

have several significant peaks. 
 Thus, the complex band structure is formed by the bonds of the first 

co-ordination sphere. Moreover, the variability of the bond angles to 

the x and y axes determines the splitting of the peaks and the for-
mation of a more complex band structure. 
 Since in the monolayer gold flakes studied by us earlier [2−3], due to 

defectiveness, the bond combinations are even more diverse, and, con-
sequently, the TDOS curve has a more developed fine structure, the 

study of defective gold monolayers can be more applied than the calcu-
lations of ideal monolayers. Figure 5 shows the contributions of atoms 

of non-equivalent positions to the TDOS of the (110) plane defective 

monolayer (2×2 supercell). 
 Significant differences in the contributions to the TDOS between 

atoms of different positions are observed. The peak in the density of 

electronic states of the Аu(1) atom forms a band with many features, 
similar in shape to the TDOS curve, but much less intense. This fact 

indicates an important role of the atoms of the first position in the 

formation of the structural features of the TDOS of the defect gold 

monolayer. 

 

Fig. 4. Calculated partial contributions to the TDOS of an ideal gold monolay-
er of the (110) plane. 
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 The intensity of the peaks on the curve of the density of states of the 

Au(1) atoms is lower than on the analogous curves of the Au(2) and Au(3) 

atoms. Most likely, this difference is caused by differences in the atom-
ic environment. The atom of the first non-equivalent position does not 

contain defects in the first and second co-ordination spheres. Atoms of 

the second and third non-equivalent positions are adjacent to a vacancy 

and therefore, there is a break in bond with the nearest neighbour in 

one of the directions. 
 For atoms in the first position, it is extremely curious that changes 

in the atomic environment in this case are observed only in the third 

co-ordination sphere. Thus, although the nearest 2 co-ordination 

spheres do not undergo changes, the contribution of the densities of 

states of the Au(1) atoms to the TDOS undergoes changes. Consequent-
ly, sufficiently distant neighbours affect the density of states. 
 The curve of d-states of the Au(2) atoms has a very clear energy local-
ization of about 1.2 eV, which corresponds to the position of the main 

maximum on the TDOS of the sample. Analysing the partial densities 

of d-states for atoms of each non-equivalent position, we can see that 

the intense peaks on the densities of states curves for Au(3) and Au(2) are 

determined, first of all, by the d-states associated with the x and y ax-

 

Fig. 5. Contributions of atoms from non-equivalent positions to TDOS of the 

(110) plane defective monolayer (2×2 supercell). 
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es. 
 In the presence of vacancies, the most significant differences be-
tween the TDOS curves of an ideal and a defective monolayer is, first of 

all, the appearance of a low-intensity feature in the region near the 

‘Fermi level’. The bond length between Au(1) and Au(2) along the x axis 

is quite large and amounts to 4.08 Å, while there are no neighbours 

along the y axis at a distance of ≅ 2.88 Å. In view of this, the atom of 

the second position, as can be seen in Fig. 6, is most sensitive to chang-
es. 
 For the Au(1) atom, the splitting of the main peak of the dz2 states is 

observed. With a vacancy defectiveness of 2×2, Au(1) does not lose its 

neighbours from the first (≅ 2.88 Å) and second (≅ 4.08 Å) co-
ordination spheres; however, it loses all neighbours from the third co-
ordination sphere at once. Considering that this is the only change in 

its environment, it must be assumed that changes in the density of 

states curves for Au(1) are associated either with the interaction with 

atoms of the third co-ordination sphere, or with a change in the hybrid-
ization of various orbitals with neighbours in the first co-ordination 

sphere. 
 In the (110) plane defective monolayer, an insignificant band broad-

 

Fig. 6. Calculated partial densities of electronic states of the (110) plane de-
fective monolayer. 
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ening is observed, due to the contributions of the d-states associated 

mainly with the y axis (in the chosen basis). Since in this case the 

shorter Au(1)−Au(3) bond lies exactly on the y axis, it can be assumed 

that the broadening of the band is caused by a stronger interaction 

with the nearest neighbours. 

4. CONCLUSIONS 

The first co-ordination sphere is determinant in the formation of the 

fine structure and the extent of the valence bands of the monolayer 

gold structures. The splitting of the peaks of the TDOS curve, which 

leads to its finer structure, is influenced not only by the lengths of in-
teratomic bonds, but also by the mutual arrangement of atoms. 
 The presence of a long-range effect of the atoms of the third co-
ordination sphere on the electronic structure of gold monolayers is 

shown. For example, for the (110) plane, a change in the atomic order-
ing in the third co-ordination sphere as a result of the introduction of a 

vacancy leads to noticeable changes in the TDOS curve, which indicates 

either a significant role of the atoms of the third co-ordination sphere, 
or a significant redistribution of the interaction of d-orbitals of differ-
ent symmetries of close neighbours. 
 A correlation between the packing density, as well as the number of 

neighbours in the first co-ordination sphere, and the width of the en-
ergy band of gold monolayers has been established. 
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Fabricating an Ordered Array of Silver Nanoparticles 
via the Nanosphere Lithography Technique 

R. B. Abdulrahman   

Department of Physics, College of Science,  
University of Kirkuk,  
IQ-36001 Kirkuk, Iraq 

The challenge of new technology is to produce inventive optical 
nanogratings, optical nanofilters, solar cell nanoabsorbers, antireflective 

surface coatings, and nanoelectronics by generating consistent patterns of 

various sizes and shapes of nanostructure on the smooth and solid surfaces. 
Nanosphere lithography (NSL) is a cost-effective and easy-to-implement 

technology that can be used to produce a diverse range of highly ordered na-
noparticle-array structures. In this work, physical vapour deposition is used 

to grow large periodic arrays of silver nanoparticles and nanorings on pat-
terned glass and silicon substrates. To achieve this, a single layer of self-
assembled polystyrene nanospheres is firstly applied to the substrate to serve 

as a mask, and silver is then deposited through the mask. The spacing be-
tween the nanospheres can be adjusted by changing the diameter of the poly-
styrene nanospheres, which affects how the silver is deposited as nanodots or 

nanorings. The optical transmittance spectra of glass arrays can show signif-
icant variation depending on the specific nanostructure that is created. Re-
garding localized surface-plasmon resonance, nanorings display a red shift 

and a widening in the plasmon band. Possible uses for the resonance effect of 

the nanostructure are discussed. 

Key words: nanosphere lithography, self-assembly, doctor blade, nanodots, 
nanorings, plasmonics. 

Завданням нової технології є створення спритних оптичних дифракцій-
них наноґратниць, оптичних нанофільтрів, нанопоглиначів для сонячних 

елементів, просвітлювальних поверхневих покриттів і наноелектроніки 
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шляхом ґенерації послідовних зразків наноструктур різного розміру та 

форми на гладких і твердих поверхнях. Наносферна літографія (НСЛ)  

це економічно ефективна та проста в реалізації технологія, яка може бути 

використана для створення різноманітних високовпорядкованих масив-
них структур наночастинок. У цій роботі фізичне осадження з газової 

фази було використано для вирощування великих періодичних масивів 

наночастинок срібла і нанодротиків на візерунчастих скляних і кремні-
йових підкладинках. Для цього на підкладинку спочатку наносять один 

шар самоскладаних полістирольних наносфер, який слугує маскою, а по-
тім осаджують срібло через маску. Віддаль між наносферами можна реґу-
лювати, змінюючи діяметер полістирольних наносфер, що впливає на 

спосіб нанесення срібла у вигляді наноцяток або нанокілець. Спектри оп-
тичного пропускання скляних масивів можуть демонструвати значну ва-
ріяцію залежно від конкретної наноструктури, яка створюється. Щодо 

локалізованого поверхневого плазмонного резонансу, нанокільця демон-
струють червоний зсув і розширення плазмонної смуги. Обговорюються 

можливі застосування резонансного ефекту наноструктури. 

Ключові слова: наносферна літографія, самоскладання, скребок-лопатка, 

наноцятки, нанокільця, плазмоніка. 
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1. INTRODUCTION 

The development of efficient manufacturing techniques, particularly 

at the nanoscale, has always been an arduous task. Despite advance-
ments in technology, it remains difficult to discover an affordable and 

replicable method for creating nanoscale structures [1, 2]. Scientists 

are intrigued by the possibility of manipulating the properties of ma-
terials by selecting and interacting with individual particles. This has 

led to a growing interest in arranging nanoparticles into complex peri-
odic nanostructures [3]. The unique optical properties of metal 
nanostructures are due to their smaller size and the replacement of 

continuous energy levels (density of states) with discrete energy levels, 

which are dependent on the size and shape of the nanostructures [4, 5]. 
These energy levels have an impact on the electronic structure and can 

result in novel optical effects [6]. According to the Drude model, met-
als possess free conduction electrons, and the plasmonic response re-
fers to the collective excitation of the free electrons in relation to the 

positive ion cores [7, 8]. When electrons at the interface of a metal and 

a dielectric (including air) oscillate and couple with an electromagnetic 

field, surface plasmon polaritons (SPP) can be generated and move 

along the surface [9]. If the SPP is confined to a nanometre level, a lo-
calized surface plasmon resonance is created, which strengthens the 

electromagnetic field around metallic nanostructures [10]. The detec-
tion of electromagnetic field enhancement can be achieved using vari-
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ous techniques such as light absorption, Raman signal enhancement, 
photoluminescence, and fluorescence [11]. 
 Many nanodevices are constructed through surface nanopatterning, 
which can be achieved with great efficiency through template-based 

surface nanopatterning techniques. Diverse surface nanopatterns can 

be created using these processes [12, 13]. As a result of the progress in 

nanotechnology and nanoscience, scientists across different disci-
plines have gained great proficiency in dealing with nanostructures 

[14]. This has enabled them to explore the exceptional properties that 

arise from the nanoscale dimension [15]. There has been a surge in in-
terest in the manufacturing of nanostructures due to this develop-
ment. Materials scientists, physicists, biologists, and chemists find 

that the costly and inefficient method of maskless lithography is not a 

practical solution. The creation and preparation of the mask are the 

main reasons why mask-assisted lithography is limited to microelec-
tronics facilities and cannot be expanded successfully [16]. 
 Different nanostructuring methods are available to pattern unique 

nanostructures, such as nanorings, nanodots, nanotubes, nanospheres, 
and nanopillars on substrate surfaces. Nanopatterning has brought 

about numerous benefits, which have had a favourable effect on a sig-
nificant number of nanogap devices, including vacuum sensors, pho-
todetectors, diodes, transistors, OLEDs, sensors, and memristors [17]. 

The techniques used for this purpose primarily comprise electron-beam 

lithography, nanoimprinting, scanning probe microscope writing 

techniques, focused ion beam lithography, and replica moulding pro-
cesses [18, 19]. However, the surface modification process for these 

techniques can be sophisticated [19]. When compared to other nano-
patterning techniques, the NSL method is a cost-effective approach 

that saves time and allows for the production of large, well-organized 

arrays of nanostructures without requiring expensive equipment 

[20, 21]. 
 The intricacy of the interactions between nanoparticles and the var-
ious physicochemical phenomena that occur during assembly are sig-
nificant factors contributing to the challenges involved in assembling 

colloidal nanoparticles into a well-defined nanocrystals lattice struc-
ture [3]. NSL relies on self-assembled monolayers of spherical nano-
particles as a mask. The ability of colloidal particles to become trapped 

at gas-liquid or liquid-liquid interfaces significantly affects self-
assembly at the gas-liquid interface. This confinement is due to a com-
bination of electrostatic and capillary forces, as well as the hydropho-
bic properties of the nanospheres’ surfaces [22]. Various techniques 

such as doctor blade [23], spin coating [24], Langmuir–Blodgett [25], 

drop casting [26], and dip-coating [27] can be used to create self-
assembled monolayers. The spherical nanoparticles are arranged in 

hexagonal close-packed (h.c.p.) arrays through a convective self-
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assembly mechanism that is caused by the interaction between the na-
noparticles and the solvent used in the process [28, 29]. 
 The low-cost fabrication technique of Ag nanoflower arrays growing 

on the photoresist surface has been demonstrated for surface-enhanced 

Raman spectroscopy [30]. Considering that the photoresist material is 

not conductive, this method of fabricating a patterned substrate might 

not be suitable for certain applications, such as solar cells, where mate-
rials with good electrical conductivity are required for efficiently col-
lecting and transporting the generated electrical charges. 
 This article explains a method for organizing Ag NPs into precise 

patterns, like nanodots and nanorings. The process involves using two-
dimensional scaffolds made of suspended polystyrene nanospheres to 

guide the nanoparticles’ arrangement. The convective self-assembly 

approach offers a protected and pliable 2D space for the polystyrene 

nanospheres to form ordered scaffolds on a surface. These scaffolds 

have a hexagonal pattern of polystyrene nanospheres that serve as a 

template for the Ag NPs. This technique allows for the creation of or-
dered nanoparticle arrays with unique optical and structural charac-
teristics that can be localized over a few tens of microns. The convec-
tive self-assembly mechanism is a practical way to design and produce 

various devices with ordered nanoparticle arrays. 

2. EXPERIMENTAL DETAILS 

The diagrammatic representation of the doctor-blade apparatus has 

been illustrated in Fig. 1, a, which employs the convective self-
assembly process of nanospheres as shown in Fig. 1, b. The process in-
volves the assembly of a single layer of polystyrene nanospheres with a 

diameter of 750 nm on a hydrophilic substrate. The substrate is first 

fixed onto a motorized stage to regulate its speed, and the current ex-

  
a b 

Fig. 1. Schematic representation of (a) doctor-blade setup; (b) convective self-
assembly mechanism. 
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periments speed is optimized to be 5 millimetres per second, while a 

glass slide is utilized to spread the nanospheres. As the stage begins to 

move, the nanosphere suspension is pulled along the substrate, and N2 

gas is utilized to regulate the suspensions evaporation by blowing it 

across the suspensions end. By purging the atmosphere, N2 gas con-
trols suspension evaporation and creates a regulated environment with 

lower humidity levels. Additionally, it gently disperses agglomerated 

or weakly connected polystyrene nanospheres, permitting the for-
mation of a monolayer film that is uniform and stable. 
 The formation of the nanosphere suspension monolayer can be af-
fected by various factors such as concentration, stage speed, and solu-
tion dilution, and this process can be monitored using an optical micro-
scope to control the evaporation rate of the solution. To adjust the dis-
tance between polystyrene nanospheres and control their diameters, 
oxygen plasma etching was employed. An electric field is applied to a 

mixture of oxygen and argon gas in a vacuum chamber, which results 

in the formation of plasma. Positive oxygen ions and electrons are pro-
duced by the electric field and are accelerated toward the substrate by 

the plasma. In the polystyrene nanospheres, the carbon and hydrogen 

atoms chemically interact with the oxygen ions to produce the carbon–
oxygen and hydrogen–oxygen bonds. The polystyrene nanospheres can 

degrade (etch) as a result of this process. The resulting monolayer was 

utilized as a mask to generate structures such as metal nanodots and 

nanorings. Once the nanosphere template was formed, a 50-nm thin 

film of Ag was deposited onto a patterned substrate. The nanosphere 

mask was removed by chemical etching, accomplished by sonicating 

the substrate in toluene for 2 minutes by using an ultrasonic bath with 

very low power to avoid removing the deposited Ag nanodots and na-
norings from the substrate. The formation of Ag nanodots and na-
norings utilizing the nanosphere lithography technique is schematical-
ly illustrated in Fig. 2. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

A photograph representing a single layer of polystyrene nanospheres 

with a thickness of 750 nanometres was displayed in Fig. 3. These nan-
ospheres have been assembled on both glass and silicon substrates. It is 

evident from the picture that the convective self-assembly process [24] 
can be employed to fabricate nanospheres on a substrate of significant 

size. 
 Top and side views of a 750-nanometer single-layer nanosphere are 

displayed in Fig. 4, a and Fig. 4, b, respectively. These nanospheres 

have formed on the substrate through the self-assembly process of the 

polystyrene nanospheres, resulting in the creation of a uniform and 

crystal-like structure. 
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 In Figure 1, b, the experimental setup is depicted with a magnified 

view of the substrate and the spreader, which demonstrate the three 

processes controlling the formation of a monolayer array [28]: capil-
lary forces, which draw liquid from the rest of the solution to the dry 

regions; convective transfer of nanospheres from the remainder of the 

 

Fig. 3. Polystyrene nanospheres deposited on (a) glass and (b) silicon sub-
strates. 

 

Fig. 2. Schematic representation of nanodots and nanorings periodic array 

formation. 
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solution to the thin wetting film; and water evaporation. A pressure 

difference is formed when the solution drop is positioned along the an-
gle of the spreader. This difference induces a capillary effect, which 

transfers a portion of the solution from the main drop to the dry zone, 
resulting in the formation of a thin wetting layer [22], as illustrated in 

Fig. 1, b. The nanospheres can seek out the configuration with the low-
est energy by freely flowing all over the substrate [22]. 
 Once the evaporation process takes place, the nanospheres form a 

monolayer that is packed closely in a hexagonal pattern, which can be 

seen in the inset image in Fig. 4, a. The process is sustained by moving 

the stage at a steady speed in the opposite direction of the monolayer 

formation. The formation of a monolayer is dependent on a withdrawal 
rate of the solution that is proportionate to the rate of water evapora-
tion in the dry region. If the withdrawal rate is slower than the evapo-
ration rate, nanospheres will accumulate and create multilayer arrays 

dominating the substrate. Conversely, faster withdrawal rates lead to 

an amorphous deposition with unfilled zones. 
 The emergence of point, line, and area defects on the substrate is de-
picted in Fig. 5. The nanospheres have to balance two forces, i.e., adhe-
sion between polystyrene nanospheres and adhesion between polysty-
rene nanospheres and substrate, as they experience polymer interdif-
fusion, which is the primary cause of defect formation [31]. 
 An SEM image of modified nanospheres’ diameters after undergo-
ing oxygen plasma etching for 2 seconds is shown in Fig. 6. As a result, 
the nanospheres’ diameters reduce from 750 nm to 745 nm, creating 

gaps between them for thin-film deposition. In the thermal evapora-
tion system, a 200 nm thin film of silver was deposited by utilizing the 

  
a b 

Fig. 4. SEM image of a 750-nm single-layer polystyrene nanosphere with a 

uniform crystal-like structure (a) top view (the inset shows a magnified image 

of the top view) (b) side view. 
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spacing between polystyrene spheres, resulting in hexagonal arrays of 

nanoscale silver nanodots (Fig. 7, a) and nanorings (Fig. 7, b) on both 

substrates before and after etching. The polystyrene nanospheres were 

removed from the substrate by immersing them in a Toluene ultrasonic 

bath after silver deposition. The results depicted in Fig. 7 demonstrate 

that this cost-effective and straightforward method can be used to cre-
ate highly aligned nanoparticles suitable for optoelectronic [1, 12, 17] 
and medical applications [7, 32]. The aligned array of silver nanostruc-
tures efficiently traps light by scattering it into specific optical modes, 

leading to a notable increase in optical absorption [33]. 

 

Fig. 5. SEM image of a 750-nm polystyrene nanosphere with a uniform crys-
tal-like structure and some point, line, and area defect formation on the sub-
strate. 

 

Fig. 6. SEM image of a single-layer polystyrene nanosphere after oxygen 

plasma etching for 2 seconds. 
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 The transmittance spectra of silver nanostructure ensembles on a 

glass substrate have been revealed in Fig. 8. The arrays of silver nano-
dots and nanorings are denoted by the dashed and solid curves, respec-
tively, and they exhibit localized surface plasmon resonance (SPR) at 

wavelengths of 502 nm and 520 nm. As the nanoparticle size increases, 
the plasmon band widens and its intensity decreases, causing the spec-
tral line to shift towards the red due to the retardation effect 

[4, 34, 35]. Varying the size of nanoparticles allows for the creation of 

adjustable optical sensors as it causes a shift in the plasmon resonance. 
This suggests that the spectral response is influenced by the size and 

shape of the nanostructure. The use of Ag NPs can function as a light-
trapping layer on the transparent electrode or within the absorber lay-
er [36] of a solar cell, enhancing the multiple scattering of incoming 

light [37]. 

4. CONCLUSION 

This paper introduces a timesaving lithographic technique called nan-
osphere lithography. The process involves using a lithographic mask 

composed of 2D colloidal polystyrene nanospheres, onto which materi-
al for evaporation is applied resulting in a range of shaped particles on 

the substrate. By adjusting the diameter of the nanospheres, nanopar-
ticles in a hexagonal framework can be created. Oxygen plasma etching 

can be used to modify the size of interstices between the nanospheres in 

a controllable manner. This approach significantly reduces the cost of 

fabricating nanostructured samples compared to other lithographic 

techniques. The present study shows that large-area monolayers of 

polystyrene nanospheres can be organized with considerable 2D colloi-
dal monocrystals, although these colloidal monolayers have structural 

  
a b 

Fig. 7. SEM image of (a) silver nanodots and (b) silver nanorings. 
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deficiencies like conventional crystals. To create periodic arrays of na-
noparticles like nanodots and nanorings, prepared colloidal masks are 

used, and a thin layer of silver is applied to the nanospheres mask via 

thin film deposition, while the crystal arrangement is maintained since 

this technique has no impact on the inner structure of polystyrene 

nanospheres. Oxygen plasma etching is used to create masks with not 

connected packed arrays of polystyrene nanospheres. When silver 

evaporates through the etched spheres, a layer with spherical mesh 

holes is formed. These nanoparticle arrays on a large substrate allow a 

simple optical characterization and can be used to illustrate the practi-
cal uses of these arrays. Overall, nanopatterning is an important tech-
nique in solar cell production that can enhance their efficiency and 

performance by allowing researchers to create precise, nanoscale 

structures that enhance the optical and electronic properties of solar 

cells. 

 The Author expresses gratitude towards the College of Sciences De-
partment of Physics and Department of Chemistry at the University of 

Kirkuk. 
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Influence of Thermomechanical and Heat Treatments on the 

Structure and Mechanical Properties of Biocompatible  
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UA-03142 Kyiv, Ukraine 

The deformed biomedical Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si (% wt.) alloys 

are studied. Their rolling is carried out at 950°С by means of the air- and wa-
ter-cooling; the quenching in water and oil with heating up to 1050°С is also 

used. As established with the x-ray phase analysis, the hot deformation of 

Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys contributes to the β-solid-solution 

heterogeneity into β1 phase based on Ti–Nb and β2 phase based on Zr–Ti, as a 

result of which a final dispersed nonequilibrium (α′′ + α′) structure is formed 

after cooling, that reflects the (β1 + β2) microstructure formed due to the pre-
vious decomposition. After deformation with air cooling, the experimental 
alloys contain the largest amount of α′ phase and have high strength and low 

plasticity. As shown, a rising of the cooling rate and temperature during 

quenching leads to the predominance of the orthorhombic α′′ phase, while the 

strength of the alloys decreases with a significant increase in plasticity. In 

the process of deformation and heat treatment, densely and uniformly dis-
tributed disperse silicides are also released in the structure, which contribute 

to the strengthening. For Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys, the tem-
perature range Т = 1040 ± 20°С is established, the quenching from which al-
lows to obtain high mechanical properties: σв = 1100–1150 МPа, σ0.02 = 800–
850 МPа, δ = 11–11.5%. By deformation and quenching of the experimental 
alloys, a composite material with alloyed soft matrix strengthened by the 

uniformly distributed dispersed hard particles of silicides is fabricated. 
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Key words: biocompatible Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys, defor-
mation, quenching, structure, silicides, mechanical properties. 

Досліджено деформовані біомедичні стопи Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–
1,2)Si (% ваг.). Прокатування проводилося за температури у 950°С з охо-
лодженням на повітрі та водою; застосовувалося також гартування у воду 

та масло з нагрівом до 1050°С. Рентґенофазовою аналізою встановлено, 

що гаряче деформування стопів Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1,2)Si сприяє 

розшаруванню β-твердого розчину на β1-фазу на основі Ti–Nb і β2-фазу на 

основі Zr–Ті, внаслідок чого після охолодження утворюється кінцева ди-
сперсна нерівноважна (α′′ + α′)-структура, яка відображає мікроструктуру 

(β1 + β2), сформовану через попередній розпад. Після деформації з охоло-
дженням на повітрі дослідні стопи містять найбільшу кількість α′-фази та 

мають високу міцність і низьку пластичність. Показано, що збільшення 

швидкости охолодження та підвищення температури під час гартування 

приводить до переважання у них орторомбічної α′′-фази; водночас міц-
ність стопів понижується зі значним підвищенням пластичности. В про-
цесі деформації та термооброблення в структурі також виділяються 

щільно й рівномірно розподілені дисперсні силіциди, які вносять свій 

внесок у зміцнення. Для стопів Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1,2)Si встанов-
лено інтервал температур Т = 1040 ± 20°С, гартування від якого уможлив-
лює одержати високі механічні властивості: σв = 1100–1150 МPа, σ0,02 = 

= 800–850 МPа, δ = 11–11,5%. Шляхом деформування та гартування до-
слідних стопів створено композиційний матеріял з леґованою пластичною 

матрицею, зміцненою рівномірно розподіленими дисперсними твердими 

частинками силіцидів. 

Ключові слова: біосумісні стопи Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1,2)Si, дефор-
мація, гартування, структура, силіциди, механічні властивості. 
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1. INTRODUCTION 

The development of new titanium alloys for implantology continues in 

the direction of excluding from their composition some elements 

harmful to the human body, as well as strengthening their osteointe-
gration and mechanical properties [1, 2]. Recently, titanium alloys al-
loyed with biocompatible β stabilizing elements, in particular niobium 

[3], have been developed, which have a lower modulus of elasticity, 

closer to the modulus of elasticity of bone. 
 Biomedical alloys based on the Ti–Nb system, additionally doped 

with silicon for better osteointegration, were also proposed [4–8]. It 

was established that alloys with 18–20% wt. niobium and a hypereu-
tectoid silicon content of 1–1.2% wt. exhibit higher mechanical prop-
erties and biocompatibility in the Ti–Nb–Si system. The deformation 

modes of Ti–(18–20)Nb–(1–1.2)Si alloys were developed and the opti-
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mal temperature at which quenching of the deformed alloys allows ob-
taining high mechanical characteristics was determined [9]. 
 The properties of alloys of the Ti–Nb and Ti–Nb–Si systems can be 

further improved by alloying with biocompatible zirconium [10–13]. 
In Ti–Nb–Zr [10] and Ti–Nb–Zr–Si [12, 13] alloys, zirconium has an 

additional β stabilizing effect, which grows with an increase in the 

content of other β stabilizers (Nb and Si). Zirconium reduces the solu-
bility of silicon and increases the release of silicides in alloys of the Ti–
Nb–Zr–Si system, due to which the alloys are strengthened [12, 13]. 
The aim of this work is to optimize the technology of deformation and 

heat treatment of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si (% wt.) alloys. 

2. RESEARCH MATERIALS AND METHODS 

Experimental Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys were obtained 

by electron beam melting [14]. The following charge materials were 

used: ВТ1-0 titanium, НбШ-1 niobium, ктц-110 zirconium, КР-00 sil-
icon. The used smelting method ensured the formation of ingots of the 

Ti–Nb–Zr–Si system alloys with a diameter of 60 mm and a length of 

640–650 mm, which are quite homogeneous in structure and chemical 
composition. 
 Hot deformation of ingots was carried out at a temperature of 950°С 

by screwing rolling up to ∅ 12 mm with air or water cooling. The ob-
tained rods were cut into samples, which were quenched in oil and water 

with a holding time of 30 min at 1050°С. After deformation and heat 

treatment, tensile tests of the mechanical properties were performed. 
 The structure was studied by optical (Jenaphot-2000), electron 

scanning (Proton-21, Superprobe-733) and transmission (JEOL JEM 

100X) microscopy. The x-ray phase diffraction analysis was carried 

out on a DRON-3M diffractometer in monochromatic CuKα-radiation, 
at an accelerating voltage of 40 kV and a current of 25 mA, in the an-
gular range 2Θ = 30–90° with a step of 0.05° and with a stop of 

5 s/step. The results were processed in PowderCell software. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The properties of alloys after deformation and heat treatment are in-
fluenced by the phase composition, the ratio and size of the structural 
components. When the cast alloys of the Ti–Nb–Zr–Si system are 

heated, the non-equilibrium phases disintegrate with the redistribu-
tion of silicon and the release of silicides. The largest amount of sili-
cides was observed on the quenching of these alloys from low tempera-
tures of 900–1000°С, close to the eutectoid transformation (865°С in 

the Ti–Si system) [6, 7, 13]. Figure 1 shows the structure of the cast 
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alloy Ti–18Nb–4Zr–1Si quenched from 900°С with holding for 5 

minutes, where densely distributed silicide precipitates are clearly vis-
ible. At the same time, almost all silicon binds with zirconium and ti-
tanium to form silicides (Ti,Zr)3Si, ≤ 0.2% Si remains in the solid solu-
tion of the cast Ti–8Nb–4Zr–1Si alloy [11], that leads to a significant 

decrease in hardness. When the alloy is heated to higher temperatures 

≥ 1100°C, the silicides begin to dissolve. 
 Rolling of the cast Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys oc-
curred in β area at a temperature of ≅ 950°C with different cooling 

speeds: in air and water. After the deformation with air cooling, 
quenching was also applied. 
 In order to determine the optimal mode of heat treatment of the de-
formed Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys, the quenching in wa-
ter was carried out at the temperature range of 1000–1100°C in an in-
terval of 20°. The dependences of σв, σ0.02, δ on the quenching tempera-
ture are shown in Fig. 2. Dashed lines show mechanical properties of 

the experimental alloys for tension in the deformed state as initial val-
ues. The arrows show changes in the level of σв, σ0.02, δ after quenching, 

  
a b 

  
c d 

Fig. 1. Electron microscopy of the cast Ti–18Nb–4Zr–1Si alloy quenched from 

900°С with a holding time of 5 min: scanning (a, b), transmission (c, d). 
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and the range of quenching temperatures that provide the optimal set 

of mechanical properties is also highlighted. 
 For the deformed Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys, a tem-
perature range of Т = 1040 ± 20°С has been established, the quenching 

from which allows obtaining almost identical high mechanical charac-
teristics: σв = 1100–1150 MPa, σ0.02 = 800–850 MPa, δ = 11–11.5%. 

Decreasing of the yield strength σ0.02 after quenching from tempera-
tures < 1060°С can be explained by more decomposition of the solid so-
lution with forming the great amount of silicides, and as a result the 

presence of poor with β stabilizers, unstable β phase which undergoes 

deformation martensitic transformation in tension. Quenching at 

1040–1060°C probably fixes the maximum quantity of metastable β 

phase, while the difference between the temporary fracture resistance 

σв and the yield strength σ0.02 is > 300 МРа. At higher quenching tem-
peratures, almost the entire β phase undergoes transformation and the 

amount of martensite increases, at the same time silicides are dis-
persed due to partial dissolution [13], the consequence of which is an 

increase in σв, σ0.02 with a simultaneous decrease in plasticity δ (Fig. 2). 
 According to x-ray phase analysis the deformed and quenched Ti–
(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys contain α′ and α′′ phases with 

their different ratio, residual β phase, and silicides (Fig. 3, Table 1). It 

should be noted that a sharp peak located at angles 2θ ≅ 50–51° (Fig. 3) 

is observed on the XRD-patterns, which cannot be attributed to the ex-
isting β, α′′, α′ phases. Considering its rather significant intensity, the 

appearance of such a peak cannot be explained either by the presence of 

 

Fig. 2. The tensile mechanical properties of deformed Ti–(18–20)Nb–(3–
4)Zr–(1–1.2)Si alloys after quenching in water: σв (■),σ0.2 (□), δ (•). 
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silicides or by the presence of the ω phase. In cast Ti–18Nb–xZr–1Si 
alloys [12], the same Bragg reflection in the diffraction pattern to the 

left of the main (200)β reflex appeared only when the zirconium content 

reached 8% wt., which indicates the formation of another β phase with a 

lattice parameter a ≅ 3.615–3.595 Å based on a Zr–Ti solid solution. 
 The appearance of another phase with a higher parameter of b.c.c. 
lattice, but lower intensity compared to the reflection of the main β 

phase, was previously observed in cast Ti–Nb β alloys [15] with a high 

niobium content of 37.5 and 45% wt. One of the possible mechanisms 

for the formation of a double b.c.c. phase is considered the segregation 

of elements because of dendritic liquation during crystallization due to 

the difference in the melting temperatures of the components since the 

content of alloying elements in the axes of dendrites and interdendritic 

areas can differ significantly. But, in the as-cast state of the experi-
mental Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si (α + β) alloys of the martensit-

  
a b 

  
c d 

Fig. 3. XRD-patterns of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloy: after the 

screwing rolling at 950°С with cooling in air (a) and water (b), after the 

quenching in oil (c) and water (d) at 1050°С, 30 minutes: α′ phase (+), α′′ phase 

(), β phase (↓), Ti3Si (□), Ti5Si3 (×). 
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ic class, dendritic liquation was quite weak [13], the structure after 

crystallization consisted mainly of the α′′ phase, the β phase had no signs 

of delamination and its content reached ≅ 12%. 
 The second mechanism of the appearance of a double β phase is the 

spinodal decomposition of a solid solution. Phase separation is facili-
tated by the difference in atomic radii, especially the presence in alloys 

of elements with small atomic sizes: hydrogen [15], oxygen [16], or sil-
icon in alloys of the Ti–Nb–Zr–Si system, which creates conditions for 

the formation of clusters. Thus, during heat treatment of Ti–Nb–O 

alloys [16] in the β phase, nanodomains of Nb-poor and Ti, O enriched 

β1, as well as Nb-enriched, but Ti and O depleted β2 are formed, which 

leads to the nanoscale (β1 + β2) spinodal microstructure. In the cast Ti–
Zr–Ta β alloys [17], a nanostructure corresponding to the spinodal de-
composition of the original β phase was also formed: semi-coherent 

particles of the β2 phase with an increased Ta content interspersed in 

the Zr-enriched β1 matrix with strain accommodation due to edge dis-
locations at the phase boundary and modulation along the elastic-soft 

directions <100> in b.c.c. lattice. Such a structure affects strengthen-
ing, which is associated with a barrier to the movement of dislocations 

in the form of inclusion boundaries. Unlike traditional decay, spinodal 
decomposition does not require the nucleation of particles and allows 

obtaining uniform nanostructures without long-term ageing. 
 On rolling in the  β area of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys, 
the deformation can stimulate the spinodal decomposition of the β solid 

solution. In metals with cubic lattices, {100} <110> deformation texture 

is formed, so the β2 phase in the experimental alloys has the correspond-
ing predominant orientation, which is observed in the form of an in-
creased intensity of its (200) line in the diffraction pattern (Fig. 3). It is 

likely that upon further cooling the β1 phase transforms into α′′ phase, β2 

into α′, with remnants of the corresponding β phases between the mar-
tensitic plates, and the final dispersed structure (α′′ + α′) reflects the mi-

TABLE 1. Phase composition of Tі–(18–20)Nb–(1–1.2)Si alloys: after the 

screwing rolling at 950°С with cooling in air (1) and water (2); after the 

quenching in oil (3) and water (4) at 1050°С, 30 min. 

 

α (α′) α′′ β (Ti,Zr)3Si/ 
(Ti,Zr)5Si3, 

% mass 
а с % 

mass 
а b с % 

mass а, Å 
% 

mass Å Å 

1 2.9785 4.6537 43 3.0804 5.0930 4.6895 49.4 3.2674 2.8 2.8/1.9 

2 2.9620 4.6577 32.2 3.0258 4.9720 4.6613 60.1 3.2866 2.6 5.0/0 

3 2.9625 4.6578 16.4 3.0107 4.9713 4.6594 75.8 3.2686 2.3 5.5/0 

4 2.9639 4.6579 16.1 3.0229 4.9654 4.6657 74.4 3.2757 3.3 5.8/0.3 
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crostructure (β1 + β2) formed through spinodal decomposition. 
 During deformation processing with air-cooling of Ti–(18–20)Nb–
(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys, the cooling rate is higher at high tempera-
tures, where the martensitic transformation β → α′ occurs. As a result, 

a thin needle-like α′ phase is formed (Fig. 4, a, b), which has a signifi-
cant distortion of the crystal lattice с/a = 1.562 (for α Ti с/a = 1.587). 
Upon further cooling, a dispersed α′′ phase as separate areas between 

the primary needles appears, the orthorhombicity of which is close to 

unity b(3)−1/2/a = 0.955 that indicates its lower doping with β stabi-
lizers. At the same time, the diffraction pattern does not show the 

splitting of the lines, but only their broadening (Fig. 3, a). In the struc-
ture of deformed Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys cooled in air, 
there is also a small amount of primary (Ti,Zr)5Si3 silicides (Table 1), 
which were formed in the cast state after crystallization, and secondary 

  
a b 

  
c d 

Fig. 4. Scanning electron microscopy of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys: 

deformation at 950°С with air cooling (a), deformation at 950°С with cooling by 

water (b), quenching of the deformed alloy into oil at T = 1050°С, 30 minutes (c), 

quenching of the deformed alloy in water at T = 1050°С, 30 minutes (d). 
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(Ti,Zr)3Si silicides, which were released during cooling due to the 

peritectoid transformation at 1170°С: β + (Ti,Zr)5Si3 → (Ti,Zr)3Si [13]. 
The formation of such a non-equilibrium deformed structure causes 

high strength σв ≅ 1250 MPa and low plasticity δ < 2% (Table 2). 
 An increase in the cooling rate and an increase in temperature dur-
ing quenching of deformed Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys 

leads to the formation of a larger amount of orthorhombic α′′ phase 

(Table 1), which has a dispersed lenticular thin-lamella structure (Fig. 
4, b, d). This also results in a decrease in the values of orthorhombicity 

of α′′ martensite b(3)−1/2/a = 0.953–0.948 and the splitting of its lines 

on the XRD patterns (Fig. 3, b–d), due to a greater saturation with al-
loying elements. Accordingly, the amount of the α′ phase decreases, 

and its c/a = 1.572 (Table 1) increases, which means a decrease in dop-
ing of this phase. The strength of deformed Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–
(1–1.2)Si alloys after quenching decreases compared to air-cooling 

with a significant increase in plasticity due to the predominant amount 

of the α′′ phase (Table 2). 
 In the quenching process, an additional separation of tertiary sili-
cides (Ti,Zr)3Si occurs because of the eutectoid transformation: 
β → α′′ + (Ti,Zr)3Si. Thus, Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys af-
ter deformation and heat treatment contain densely and uniformly dis-
tributed silicide particles (Fig. 4) with a total amount of ≅ 5–6% mass 

(Table 1). The most intense lines of silicides on the diffractograms 

practically coincide with the lines of the main phases, so their presence 

is evidenced by an increase in the background near the main lines and 

the higher total intensity (Fig. 3). Electron-microscopy study showed a 

large number of both coarse and dispersed silicides in the quenched al-
loys between small, differently oriented, acicular and lenticular mar-
tensitic plates (Fig. 5). 
 Eutectoid silicides are released during the quenching process both in 

the form of highly dispersed particles between the plates of the α′′ 
phase, and on the already existing secondary (Ti,Zr)3Si silicides, which 

TABLE 2. Mechanical properties of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys 

after different hot deformation and heat treatment modes. 

 Treatment 
Mechanical tensile properties 

σ0.2, МРа σв, МРа δ, % 

1 Rolling at 950°С, air cooling 1145 1250 1,7 

2 Rolling at 950°C, water cooling 885 1055 8 

3 1 + quenching at 1050°С, 30 minutes in oil 760 1025 12 

4 
1 + quenching at 1050°С, 30 minutes in 

water 810 1135 11,5 
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results in their growth. The formation of dispersed silicides on the sur-
faces of martensitic plates and in β layers occurs due to deformation 

and heat treatment of the experimental alloys. This leads to their grid-
like distribution, which is a resistance to the movement of dislocations 

and provides additional strengthening. 
 Tensile failure of the alloy, deformed with air cooling, is brittle-
viscous, and pitted, with the presence of spalled facets in areas of the 

lamellar α′ phase (Fig. 6, a). Low-energy dimples dominate the fracture 

surface after quenching at a lower temperature of 950°C (Fig. 6, b). 

The fracture of the alloy quenched at 1050°C is viscous, high-energy, 
with small pits (Fig. 6, c). In a softer matrix, the deformation pits are 

formed, at the bottom of which silicides remain (Fig. 6, d). 
 Both the level of the phases alloying (solid-solution hardening) and 

the amount and size of silicides (dispersion hardening) affect the me-
chanical properties. In the solid solution of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–
(1–1.2)Si alloys, ≤ 0.2% Si remains according to calculations [13], and 

the α′ phase contains more dissolved silicon, and, accordingly, less sili-
cides than the α′′ phase. The fracture mechanism of Ti–(18–20)Nb–(3–

  
a b 

  
c d 

Fig. 5. Transmission electron microscopy of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–
1.2)Si alloy: after the screw rolling at 950°С with water cooling (a, b), after 

the deformation with the additional quenching in water at 1050°С (c, d). 
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4)Zr–(1–1.2)Si alloys shows that deformation and quenching create a 

composite material with an alloyed plastic matrix, which is strength-
ened by uniformly distributed, dispersed solid particles of silicides. 

4. CONCLUSIONS 

After the hot deformation at 950°C with air-cooling of Ti–(18–20)Nb–
(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys, approximately the same amount of α′ and α′′ 
phases was formed. Such a non-equilibrium structure has high 

strength σв ≅ 1250 MPa and low plasticity δ < 2%. Quenching of Ti–
(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys leads to the predominance of the 

orthorhombic α′′ phase in their structure, correspondingly, the 

strength decreases with a significant increase in plasticity. The tem-
perature range T = 1040 ± 20°С was established, from which quenching 

of deformed alloys Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si allows obtaining 

  
a b 

  
c d 

Fig. 6. The fracture surface of the Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloy: 
deformed at 950°С, cooled in air (a), deformed at 950°С with cooling by water 

(b), quenched at 1050°С, 30 minutes in water (c, d). 
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an optimal complex of high mechanical properties: σв = 1100–1150 

MPa, σ0.02 = 800–850 MPa, δ = 11–11.5%. 
 The structure of Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si alloys after de-
formation and heat treatment also contains dispersed silicides densely 

and uniformly distributed between small martensite plates. The for-
mation of a large amount of silicides (≅ 5–6% mass) decreases the sili-
con content in the solid solution and reduces its strength. However, at 

the same time, the mesh-like distribution of silicides formed due to de-
formation and heat treatment is a resistance to the movement of dislo-
cations and provides dispersion hardening. In this way, a composite 

material with an alloyed soft matrix and uniformly distributed hard 

silicide particles was created. 
 In the deformed and quenched Ti–(18–20)Nb–(3–4)Zr–(1–1.2)Si 
alloys, x-ray structural analysis showed that, in addition to α′, α′′, re-
sidual β phase and silicides, a peak was also observed indicating the 

presence of another β phase based on a Zr–Ti solid solution with a lat-
tice parameter a ≅ 3.615–3.595 Å. The appearance of this phase can be 

explained by the spinodal decomposition of the β solid solution, which 

is stimulated by the stresses during deformation. This is facilitated by 

the difference in the atomic sizes of the components, in particular the 

presence in alloys of silicon and zirconium and the possible formation 

of clusters. The delamination of the β phase during deformation prob-
ably affects the formation of the final dispersed (α′′ + α′)-structure, 
and provides high mechanical properties. 
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Структура та властивості металу, натопленого плазмовим 
методом порошком швидкорізальної криці 10Р6М5,  
модифікованим Алюмінієм або Бором 

Є. Ф. Перепльотчиков, І. О. Рябцев, І. П. Лентюгов, І. І. Рябцев   

Інститут електрозварювання ім. Є. О. Патона НАН України,  
вул. Казимира Малевича, 11,  
03150 Київ, Україна 

В роботі експериментально досліджено вплив модифікувальних добавок 

Алюмінію чи то Бору у порошок швидкорізальної криці 10Р6М5 на стру-
ктуру та властивості металу, натопленого плазмово-порошковим спосо-
бом. Встановлено, що модифікування натопленого металу 10Р6М5 Алю-
мінієм у кількості 0,01–0,05% сприяє утворенню додаткових центрів кри-
сталізації та пригніченню зростання стовпчастих кристалітів. В резуль-
таті підвищується червоностійкість натопленої швидкорізальної криці, а 

міцність за згинання й ударна в’язкість зберігаються на рівні кованої 

швидкорізальної криці. Модифікування Бором у кількості 0,015–0,060% 

діє на структуру натопленого металу 10Р6М5 приблизно аналогічно 

Алюмінію. Однак утворення водночас бориду Fe2B, яке супроводжується 

збільшенням питомого об’єму на ≅ 15–17%, приводить до появи значних 

внутрішніх напружень і зменшує міцність за згинання й ударну в’язкість 

натопленого металу 10Р6М5, модифікованого Бором. Збільшення стійко-
сти різальних інструментів, виготовлених з використанням пластинок із 

натопленого металу 10Р6М5, модифікованого Алюмінієм або Бором, зу-
мовлено поєднанням дрібнозернистої структури натопленого металу з 

відносно тонкою карбідною сіткою та високою червоностійкістю. 

Ключові слова: плазмово-порошкове натоплення, натоплений метал, мо-
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дифікування, зносостійкість, червоностійкість, механічні властивості, 
різальні властивості. 

In this work, the effect of modifying additives of aluminium or boron in the 

powder of high-speed steel 10R6M5 on the structure and properties of depos-
ited metal by the plasma-powder surfacing is studied experimentally. As es-
tablished, the inoculation of the deposited metal 10R6М5 with aluminium in 

the amount of 0.01–0.05% promotes the formation of additional crystalliza-
tion centres and suppresses the growth of columnar crystallites. As a result, 
the red hardness of the deposited high-speed steel is increased, and the bend-
ing strength and toughness are maintained at the level of forged high-speed 

steel. The inoculation with boron in the amount of 0.015–0.060% acts on the 

structure of the deposited metal 10R6M5 similarly to aluminium. However, 

the formation of Fe2B boride, accompanied by an increase in the specific vol-
ume by ≅ 15–17%, leads to the appearance of significant internal stresses and 

reduces the bending strength and impact toughness of the deposited metal 
10R6М5 modified with boron. An increase in the tool life of a cutting tool 
made by using plates of deposited metal 10R6M5 modified with aluminium or 

boron is due to the combination of a fine-grained structure of the deposited 

metal with a fine carbide mesh and high red hardness. 

Key words: plasma-powder surfacing, deposited metal, inoculation, wear 

resistance, red hardness, mechanical properties, cutting properties. 

(Отримано 28 березня 2023 р.; остаточн. варіянт — 13 квітня 2023 р.) 
  

1. ВСТУП 

У інструментальному виробництві достатньо широко застосовують-
ся ресурсозберігальні технології, однією з яких є технологія виго-
товлення біметалевого різального інструменту з використанням 

натоплення [1–4]. Технологічна схема виготовлення такого інстру-
менту складається з наступних операцій: натоплення швидкоріза-
льними або іншими інструментальними крицями заготовок із 

конструкційних криць, відпал натоплених заготовок, механічне 

оброблення їх, загартування та відпуск. Водночас натоплення ви-
конується переважно вручну штучними електродами або електро-
дою, що не топиться, в захисних газах з присадкою дроту чи то 

прутків з швидкорізальних (інструментальних) криць [3]. Відомо 

також механізоване натоплення різальних інструментів контакт-
ним способом [4]. 
 Недоліками згаданих способів натоплення є: 
− підвищена витрата присадкових (електродних) матеріялів із 

швидкорізальних криць; 
− проблема забезпечення стабільної якости натопленого металу; 
− великий перегрів основного металу. 
 Плазмове натоплення з присадкою порошку позбавлене більшос-
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ти вищезгаданих недоліків. За плазмово-порошкового натоплення 

завдяки невеликому протопленню та незначному вигорянню леґу-
вальних елементів хемічний склад натопленого металу вже в пер-
шому шарі відповідає складу присадного порошку. Однорідність 

хемічного складу розтоплених порошків і стабільність режиму пла-
змово-порошкового натоплення забезпечують високу якість та од-
норідність хемічного складу натопленого металу, у тому числі типу 

швидкорізальних криць [2, 5]. 
 Реґулюючи швидкість подачі порошку, можна реґулювати шви-
дкість кристалізації зварювальної ванни та впливати у сприятли-
вий бік на структуру натопленого металу [2], що можна посилити, 

вводячи у порошок присадки модифікувальних елементів. 
 Мета роботи — дослідити вплив модифікування Алюмінієм або 

Бором присадного порошку швидкорізальної криці 10Р6М5 на тех-
нологічні й експлуатаційні властивості, а також на структуру мета-
лу, натопленого плазмовим способом. 

2. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИКИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Для досліджень обрано порошок ПР-10Р6М5 з розміром частинок у 

80–200 мкм, одержаний розпорошенням азотом рідкого металу, 

який містить (мас. частка, %): 1,0, 5,83 W, 5,40 Mo, 3,86 Cr, 1,96 V, 

0,4 Si, 0,35 Ni, S і P ≤ 0,03. Як модифікатори використовували 

Алюміній і Бор у кількості 0,01–0,05% і 0,015–0,060% відповідно, 
які вводили у розтоп швидкорізальної криці 10Р6М5 перед розпо-
рошенням. 
 Плазмово-порошкове натоплення зразків із криці Ст3 розмірами 

20×50×300 мм виконували на універсальній установці ОБ 2184 

конструкції ІЕЗ ім. Є. О. Патона НАН України. Висота одношаро-
вих валиків становила 5–6 мм, ширина — 9–11 мм, двошарових 

валиків — 8–9 мм і 12–14 мм відповідно. Струм дуги становив 160–
200 А залежно від ґранулометричного складу порошку, кількости 

шарів і швидкости натоплення; остання змінювалася в межах 6–12 

м/год; швидкість подачі порошку — 3,0–3,8 кг/год. 
 Натоплення виконувалося без попереднього підігріву, охоло-
дження після натоплення — на повітрі. Для металографічних дос-
ліджень з натоплених валиків вирізали зразки довжиною у 10–20 

мм. Металографічні дослідження проводили на мікроскопі «Не-
офот». Твердість натопленого металу вимірювали на приладах Ро-
квелл і Віккерс. 
 Швидкорізальні криці використовуються для виготовлення ін-
струментів, які експлуатуються за високих швидкостей різання. Ці 

криці поєднують високу твердість (HRC 63–70), червоностійкість за 

температур до 700°С та підвищений опір пластичній деформації.  
 З урахуванням вищевикладеного, як критерії для оцінки власти-
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востей модифікованих натоплених швидкорізальних криць були 

обрані твердість, червоностійкість, міцність за згинання й ударна 

в’язкість. Крім цього, проводилися порівняльні випробування рі-
зального та фрезерувального інструментів з пластинками, які були 

вирізані з натоплених валиків швидкорізальних криць, під час то-
чіння та фрезерування. 
 Випробування на міцність за згинання проводили на пресі ІМ-4 з 

застосуванням ориґінального пристосування з роликовими опора-
ми. Зразки перерізом 3×6 мм і довжиною у 40 мм виготовляли з 

двошарових валиків. Навантаження зразків проводили зосередже-
ним навантаженням, прикладеним посередині між опорами. Шви-
дкість навантаження становила 100–150 Н/с. Значення міцности за 

згинання визначалося за формулою (МПа) 

M / Wσ = , 

де M — згинальний момент, що дорівнює M = Pl/4 [Н·м]; P — руй-
нівне навантаження [Н]; l — віддаль між опорами [м]; W — момент 

опору перерізу, рівний W = bh2/6 [м3], b — ширина зразка [м]; h — 

висота зразка [м]. 
 Внаслідок розкиду значень міцности під час крихкого руйнуван-
ня зразків із швидкорізальних криць у кожній серії випробовува-
лися по 8–10 зразків, вирізаних із натоплених валиків. З цієї ж 

причини для випробувань на ударну в’язкість використовували 

таку ж кількість зразків розміром 5×5×10 мм без надрізу та маят-
никовий копер КМ-0,5-Т з малою величиною роботи удару. 
 Червоностійкість криці, чи то здатність криці зберігати високу 

твердість під час тривалих багаторазових нагрівань до температур у 

550–650°С, має важливе значення та значною мірою визначає слу-
жбові властивості швидкорізальної криці. Під час досліджень чер-
воностійкости зразки з натопленого металу, загартованого від 

1200°С, відпускали за 560°С, після чого піддавали багаторазовому 

нагріванню до температур у 580, 600, 620, 640 і 660°С з витримкою 

1 год. за кожної температури та подальшому охолодженню й мі-
рянню твердости після охолодження.  

3. РЕЗУЛЬТАТИ ДОСЛІДЖЕНЬ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

В одношарових валиках, натоплених плазмовим способом порош-
ком швидкорізальної криці 10Р6М5, твердість розподіляється 

практично рівномірно, а її значення знаходяться у вузьких межах 

— HV 770–790 (рис. 1, крива 1). Рівень твердости — достатньо ви-
сокий навіть біля лінії стоплення, що свідчить про невелике пере-
мішування основного й натопленого металів та утворення загарто-
ваної структури з великою кількістю мартенситу. У двошарових 
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валиках характер розподілу твердости аналогічний одношаровим, 

але сама твердість дещо вища. З віддаленням лінії стоплення твер-
дість зростає до HV 820–840 (рис. 1, крива 2). 
 Мікроструктура немодифікованої натопленої криці 10Р6М5 має 

зовнішню схожість з литими структурами цієї криці, але відрізня-
ється дезорієнтованими дендритами. За межами дендритів розта-
шовані надлишкові карбіди та карбідна евтектика (ледебурит). Ка-
рбідна сітка порівняно товста, без скупчень карбідів (рис. 2, а). 
 Модифікувальна дія Алюмінію в натопленому металі типу криці 

10Р6М5 проявляється у подрібненні первинної структури та дезорі-

 

Рис. 1. Розподіл твердости по перерізу одношарового (1) і двошарового (2) 
валиків, натоплених плазмовим способом порошком швидкорізальної 
криці 10Р6М5 після відпуску за 560°С, 1 год. 

Fig. 1. Distribution of hardness over the section of single-layer (1) and two-
layer (2) beads plasma-surfaced with powder of high-speed steel 10Р6М5 after 

tempering at 560°С, 1 hour. 

 

Рис. 2. Мікроструктура немодифікованого (а) та модифікованого Алюмі-
нієм 0,01% (б) та 0,05% (в) або Бором 0,015% (г) та 0,06% (д) натопленого 

металу типу криці 10Р6М5 після відпуску за 560°С, 1 год. (× 200). 

Fig. 2. Microstructure of unmodified (a) and modified with aluminium 0.01% 

(b) and 0.05% (c) or boron 0.015% (d) and 0.06% (e) deposited metal of steel 
type 10R6M5 after tempering at 560°С, 1 hour ( × 200). 
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єнтованому зростанні кристалітів під час затвердіння (рис. 2, б, в), 
що позитивно впливає на механічні властивості натопленого металу 

(табл. 1). Алюміній також протидіє утворенню тріщин, викликаних 

спільною дією Карбону та Сульфуру. Сіркоусунення Алюмінієм 

зумовлено летючістю сульфіду Алюмінію в умовах натоплення [2]. 
 Крім того, Алюміній має високу спорідненість до Оксиґену. До-
бавка Алюмінію в розпорошуваний розтоп криці відіграє двояку 

роль. По-перше, Алюміній, що є енергійним розкиснювачем, по-
нижує загальний вміст Оксиґену у криці. По-друге, Алюміній, 

утворюючи під час розпорошення на поверхні крапель тонку плівку 

Al2O3, запобігає утворенню товстих плівок з оксидів Хрому, Вольф-
раму, Молібдену, силікатів і шпінелей. 
 Дослідженнями впливу модифікування Бором показало, що Бор 

діє на структуру натопленого металу 10Р6М5 приблизно аналогічно 

Алюмінію (рис. 2, г, д). Воднораз, оскільки розчинність Бору у фе-
риті мала, то дуже швидко досягається межа наситу α-фази Бором, 

і, відповідно до діяграми стану Fe–B, в металі утворюється борид 

Fe2B [6]. Утворення бориду супроводжується збільшенням питомо-
го об’єму на ≅ 15–17%, що викликає значні внутрішні напруження. 
Внаслідок цього, а також через високу твердість і крихкість Fe2B 

міцність за згинання й ударна в’язкість натопленого металу змен-
шуються (табл. 1). 
 Результати дослідження червоностійкости криць, модифікова-
них Алюмінієм або Бором, представлено на рис. 3. Модифікація 

натопленого металу цими елементами привела до підвищення чер-
воностійкости криці 10Р6М5 до 690°С.  
 Випробування різальних властивостей натопленого металу про-

ТАБЛИЦЯ 1. Властивості натопленого металу типу криці 10Р6М5 з мо-
дифікувальними добавками Алюмінію або Бору після повного термообро-
блення. 

TABLE 1. Properties of deposited metal such as steel 10R6M5 with modifying 

additions of aluminium or boron after complete heat treatment. 

Натоплена криця 

Властивості 

Твердість, 
HRC 

Міцність за 

згинання σи, 

МПа 

Ударна 

в’язкість 

d, Дж/см2 

Червоностійкість 

Кр, °С 

10Р6М5 (еталон) 62,0 2620 9,0 ± 0,5 590 

10Р6М5 (0,01% Al) 62,5 2620 9,0 ± 0,5 600 

10Р6М5 (0,05% Al) 62,8 2630 9,5 ± 0,3 610 

10Р6М5 (0,015% В) 63,5 1960 3,5 ± 0,5 610 

10Р6М5 (0,06% В) 64,0 1310 3,0 ± 0,5 620 
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водилися на різцях і фрезах. З натоплених валиків швидкорізаль-
ної криці вирізали пластинки розмірами 6 × 15× 15 мм для різців і 5
×13× 13 мм для фрез з припусками на подальше оброблення. Під 

час точіння в якості оброблюваного матеріялу використовували 

заготовки з криць 12Х18Н10Т і 30ХГСА, а під час фрезерування — 

з криці 45. Випробовувалися два типи пластинок з натоплених 

криць типу 10Р6М5, модифікованих 0,05% Алюмінію або 0,06% 

Бору. Для порівняння випробовували пластинки з кованої криці 

Р6М5 і натопленого металу типу криці 10Р6М5. 
 З графіків видно (рис. 4), що в діяпазоні швидкостей різання 15–
20 м/хв стійкість різців з кованої криці Р6М5 і пластинками з на-
топленої немодифікованої криці 10Р6М5 по суті однакова. З під-
вищенням швидкости різання понад 20 м/хв стійкість різців з пла-
стинками із натопленого металу 10Р6М5, модифікованого Бором у 

кількості 0,06%, перевищує стійкість різців із кованої криці Р6М5 і 

натопленої немодифікованої криці 10Р6М5 в 1,3–1,4 рази. У разі 

використання як модифікатора Алюмінію стійкість натопленого 

металу під час точіння збільшується в 1,2 рази. 
 Були досліджені різальні властивості пластинок з натопленої 
швидкорізальної криці під час торцевого фрезерування без охоло-
джувальної рідини заготовок із криці 45 з вихідними розмірами 

оброблюваної поверхні у 120× 120 мм. За еталон було взято пласти-
нки з немодифікованої криці 10Р6М5. Дослідженнями встановле-
но, що модифікування Алюмінієм або Бором натопленого металу 

10Р6М5 збільшило стійкість інструментів під час фрезерування на 

 

Рис. 3. Червоностійкість немодифікованого (1) та модифікованого 0,05% 

Алюмінію (2) або 0,06% Бору (3) натопленого металу типу криці 10Р6М5. 

Fig. 3. Red-hardness of unmodified (1) and modified with 0.05% aluminium 

(2) or 0.06% boron (3) deposited metal of steel type 10R6M5. 
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5–10% і 15–20% відповідно (табл. 2). 
 Збільшення стійкости модифікованого Алюмінієм або Бором на-
топленого металу типу криці 10Р6М5 під час різання та фрезеру-
вання зумовлено поєднанням дрібнозернистої структури з відносно 

 

Рис. 4. Стійкість різців T з пластинками з кованої криці Р6М5 (1), з немо-
дифікованого (2) та модифікованого Алюмінієм 0,05 % (3) і Бором 0,06% 

(4) натопленого металу типу криці 10Р6М5 в залежності від швидкости 

точіння V під час оброблення криці 12Х18Н10Т. 

Fig. 4. Tool life of turning tools, T, with plates made of forged steel R6M5 (1), 

from unmodified (2) and modified with aluminium 0.05% (3) or boron 0.06% 

(4) deposited metal type steel 10R6M5 depending on the speed turning V dur-
ing the processing of steel 12X18H10T. 

ТАБЛИЦЯ 2. Відносна зносостійкість пластинок з натоплених швидкорі-
зальних криць під час фрезерування. 

TABLE 2. Relative wear resistance of plates from deposited high-speed steels 

during milling. 

Швидкість  

різання, м/хв 
Тривалість 

різання, хв. 

Відносна зносостійкість криці 

10Р6М5 без 

модифікаторів 
10Р6М5 з 

0,05% Al 
10Р6М5 з 

0,06% B 

80 18 100 91 80 

60 22 100 95 85 

40 48 100 90 79 
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тонкою карбідною сіткою та високою червоностійкістю. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Модифікування натопленого металу 10Р6М5 Алюмінієм у кіль-
кості 0,01–0,05% сприяє утворенню додаткових центрів кристалі-
зації та пригніченню зростання стовпчастих кристалітів. В резуль-
таті підвищується червоностійкість натопленої швидкорізальної 
криці, а міцність за згинання й ударна в’язкість зберігаються на 

рівні кованої швидкорізальної криці. 
2. Дослідженнями встановлено, що модифікування Бором у кілько-
сті 0,015–0,060% діє на структуру натопленого металу 10Р6М5 

приблизно аналогічно Алюмінію. Однак утворення водночас бориду 

Fe2B, яке супроводжується збільшенням питомого об’єму на ≅ 15–
17%, приводить до появи значних внутрішніх напружень і зменшує 

міцність за згинання й ударну в’язкість натопленого металу 

10Р6М5, модифікованого Бором. 
3. Збільшення стійкости різальних інструментів, виготовлених з 

використанням пластинок з натопленого металу 10Р6М5, модифі-
кованого Алюмінієм або Бором, зумовлено поєднанням дрібнозер-
нистої структури натопленого металу з відносно тонкою карбідною 

сіткою та високою червоностійкістю. 
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