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RESUMEN 

Las crecientes problemáticas medioambientales generan una alta demanda de nuevos mate-

riales con poco peso y alta resistencia mecánica, condiciones que cumplen las aleaciones 

ligeras; en esta categoría se encuentran materiales metálicos de gran interés tecnológico como 

son el Ti y Mg. Entre las limitantes del magnesio y sus aleaciones a resolver son algunas de 

sus propiedades mecánicas y su resistencia a la corrosión. Del otro lado, el titanio entre los 

metales ligeros es el que posee la mayor densidad. Por tal motivo, se busca desarrollar mate-

riales que combinen las bondades de los dos metales, es decir metales binarios Tix-Mg100-x. 

A pesar de sus potenciales propiedades para sectores como el aeroespacial, biomédico y ener-

gético, fabricarlas es un proceso de alta complejidad y es necesario recurrir a técnicas espe-

cializadas. El prensado isostático en caliente (HIP) es una tecnología de manufactura avan-

zada, que permite la conformación de piezas de materiales complejos de fabricar. En conjunto 

con la pulvimetalurgia (PM) se vislumbran como alternativas viables en el desarrollo de este 

tipo de materiales en volúmenes importantes.  

 

Polvos comerciales de magnesio y titanio puro fueron molidos por separado. La evolución 

microestructural y morfológica de las partículas de polvo molidos, determinó que el tamaño 

de la bola y la velocidad son los parámetros de molienda que más contribuyeron en la reduc-

ción del tamaño de los polvos y en el refinamiento del grano. Después de definir los paráme-

tros de molienda más indicados para cada polvo, se procedió a mezclar los polvos molidos 

en diferentes composiciones. Luego, las mezclas fueron compactadas para obtener piezas de 

10 x 5 x 5 mm a 800 MPa, logrando densidades relativas superiores al 85%. Seguidamente, 

las piezas compactas fueron sinterizadas mediante HIP con temperaturas por encima o infe-

rior al punto de fusión del Mg. Los ensayos mostraron que las condiciones de presión del 

HIP permiten consolidar piezas de Tix-Mg100-x con alto contenido de Mg (incluyendo el mag-

nesio puro), sin presentar pérdidas importantes del material y manteniendo su forma hasta 

una temperatura máxima de 800°C. Mientras que, en el otro extremo (matriz titanio) es po-

sible hacerlo hasta una temperatura máxima de 900°C. Básicamente, la microestructura de 

las piezas estaba compuesta de partículas finas y gruesas de titanio, que fueron rodeadas de 

magnesio. Sin embargo, la interacción entre el Mg y Ti en combinación con la temperatura 

de sinterización aplicada, generaron ciertos cambios cristalográficos y microestructurales en 
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las muestras obtenidas. Otro detalle observado fue la presencia de zonas atípicas en las piezas 

sinterizadas, las cuales se formaron a partir de los aglomerados provenientes de la etapa de 

mezclado. Ahora, los resultados relacionados con las propiedades mecánicas de estos mate-

riales mostraron que la adición del titanio ocasionó un incremento en la dureza, resistencia 

mecánica y ductilidad del Mg, dependiendo de la temperatura de sinterización utilizada. En 

cambio, la adición de Mg en el titanio presenta el efecto contrario, una disminución de estas 

propiedades. Por último, durante el procesamiento se formaron fases como MgO y TiC, las 

cuales tienen incidencia en el comportamiento mecánico de los materiales obtenidos. 
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CAPÍTULO 1 

1.1. INTRODUCCIÓN  
 

El titanio (Ti) y sus aleaciones son ampliamente utilizados en diferentes aplicaciones, desta-

cándose la aeroespacial y la biomédica, gracias a su excelente relación de resistencia mecá-

nica/densidad, alta resistencia a la corrosión, buenas características superficiales y de bio-

compatibilidad [1], [2]. Del otro lado, el magnesio (Mg) y sus aleaciones también son de gran 

interés tecnológico [3], [4]. El Mg ha sido muy atractivo para sectores como el aeroespacial 

y transporte porque es el metal estructural más liviano [5], [6]. Además, presenta gran poten-

cial de uso no solamente por su baja densidad, sino porque también posee otras propiedades 

como la biodegradabilidad, bioactividad y biocompatibilidad que son importantes para las 

aplicaciones biomédicas [7]–[9]. 

 

El uso del Mg y sus aleaciones ha sido restringido en ciertas aplicaciones por su limitada 

resistencia mecánica y su baja resistencia a la corrosión [10]–[13]. Mientras que para el Ti la 

principal desventaja, en comparación con los otros metales ligeros, es su alta densidad [14]. 

Por tal motivo, se busca desarrollar materiales que combinen las bondades de los dos metales, 

es decir metales binarios Tix-Mg100-x [15]. Diferentes resultados señalan que tales materiales 

son atractivos para el almacenamiento de hidrógeno, y los sectores aeroespacial y biomédico 

[8], [16]–[18]. Sin embargo, existen dos obstáculos para su obtención. El primero es su pro-

cesamiento por métodos convencionales debido a la gran diferencia que existe entre la tem-

peratura de ebullición del magnesio y fusión del titanio (Mg 1091°C vs. Ti 1668°C), y el otro 

es que la miscibilidad entre ellos es extremadamente baja en condiciones de equilibrio ter-

modinámico [19], [20]. En consecuencia, para aumentar la solubilidad sólida del Ti en Mg o 

viceversa, ha sido necesario recurrir a técnicas de fabricación especializadas en condiciones 

fuera del equilibrio termodinámico, siendo sintetizadas principalmente en forma de partículas 

o películas delgadas, con atractivas propiedades y la particularidad de ser soluciones sólidas 

supersaturadas independientemente de la matriz [21]–[24]. Ahora, los avances reportados 

referentes al procesamiento de estos materiales en volúmenes importantes muestran que es 

un proceso con un alto grado de complejidad, limitado a ciertas geometrías y dimensiones 

[7], [25], [26].  
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La metalurgia de polvos (PM) es un proceso que tiene la ventaja de preparar materiales fuera 

del equilibrio y ser muy versátil [27]. Entre los procesos pulvimetalúrgicos para la consoli-

dación de polvos metálicos con altas densificaciones se encuentra el prensado isostático en 

caliente (en inglés Hot Isostatic Pressing o HIP). Adicionalmente, dicha técnica es amplia-

mente utilizada para la elaboración de materiales de difícil fabricación por métodos tradicio-

nales y pertenece a las tecnologías “Near Net Shape”, las cuales son capaces de conformar 

piezas con diferentes geometrías y volúmenes [28]–[30]. Ahora, los reportes en la literatura 

acerca de la aplicación del HIP en el sistema Tix-Mg100-x son escasos y pocos prometedores 

[31], [32], indicando que todavía hay un gran vacío por explorar y resolver referente al pro-

cesamiento de estos materiales mediante el uso del HIP.  

 

En este trabajo, se plantea el desarrollo de un proceso compuesto entre la pulvimetalurgia y 

el sinterizado HIP con el propósito de lograr la consolidación de metales binarios Tix-Mg100−x 

en volumen, especialmente en límites fuera de la solubilidad (18 ≤ x ≤ 75 en % mol). Acom-

pañado de una caracterización mecánica y microestructural de los materiales obtenidos por 

estos procesos; puesto que el balance entre Mg y Ti juega un papel importante en el desem-

peño de las propiedades de interés ingenieril.  

 

Hipótesis: Las partículas de polvo sufren unas series de trasformaciones tanto a nivel micro-

estructural como morfológico mediante procesos de molienda de alta energía. En consecuen-

cia, al realizarse mezclas a partir de polvos elementales de Mg y Ti molidos, es posible que 

estas mezclas, al ser sometidas a un proceso bajo condiciones de presión y temperatura en el 

HIP, experimenten una mejor sinterización de las partículas, acompañado de posibles cam-

bios a nivel mecánico y microestructural de los metales binarios Tix-Mg100−x. 
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1.2. OBJETIVOS  
 

1.2.1. Objetivo general  

 

Estudiar el efecto de los parámetros de molienda y sinterización mediante prensado isostático 

en caliente (HIP) de polvos de magnesio y titanio sobre la microestructura y propiedades 

mecánicas de metales binarios Tix-Mg100-x 

 

1.2.2. Objetivos específicos 

 

• Determinar el efecto de las condiciones del procesamiento por molienda de bolas de 

alta energía (HEBM) tanto para polvos de titanio como de magnesio, sobre las carac-

terísticas microestructurales de los polvos. 

• Evaluar el efecto de las condiciones de sinterización mediante HIP en la microestruc-

tura y propiedades mecánicas (dureza y compresión) de metales binarios Tix-Mg100-x. 
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CAPÍTULO 2 

2. ESTADO DEL ARTE Y MARCO TEORICO  
 

2.1. Metales ligeros  

 

El término metales ligeros se refieren a metales que poseen una densidad menor que el acero 

y esfuerzos específicos altos, siendo aprovechados para disminuir el peso de un componente 

o de la estructura a la que pertenecen [14]. 

En esta categoría se abarcan cuatro metales: el aluminio (ρAl = 2,70 g/cm3), el magnesio (ρMg 

= 1,75 g/cm3), el titanio (ρTi = 4,51 g/cm3) y el berilio (ρBe=1,85 g/cm3), generalmente la 

estructura cristalina de éstos a temperatura ambiente es hexagonal compacta (HCP) a excep-

ción del aluminio que es cúbica centrada en las caras (FCC) [14].  

Entre los metales estructurales el magnesio es el más liviano, con solo dos tercios de la den-

sidad del aluminio y una cuarta parte de la del hierro, ocupa el tercer puesto en abundancia 

[10], [33], [34]. En cambio el titanio a pesar de su densidad, casi el doble a la densidad del 

aluminio, es catalogado como metal ligero debido a su excelente relación resistencia mecá-

nica/densidad (esfuerzo específico) y ocupa la cuarta posición en la clasificación mencionada 

anteriormente (abundancia) [35].   

 

El empleo de los metales ligeros y el desarrollo de sus respectivas aleaciones han estado 

enfocadas principalmente para el sector transporte, más específicamente en el aeroespacial, 

debido a que una reducción de peso se traduce directamente en ahorro de combustible y en 

la disminución de emisiones, contribuyendo así a un desarrollo ecológico y económicamente 

sostenible [14], [36].  

 

Es importante recalcar que estos metales tienen otras propiedades de notable importancia 

tecnológica [14]. Por ejemplo, la biocompatibilidad y resistencia a la corrosión hacen que el 

titanio y sus aleaciones sean materiales de elección para implantes quirúrgicos [36]. En los 

últimos años el magnesio y sus aleaciones han tenido especial atención en este tipo de apli-

caciones, ya que se ha encontrado que por su baja densidad y módulo elástico se asemeja al 
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hueso. Asimismo, posee otras propiedades que son de suma importancia como la biocompa-

tibilidad, bioactividad y biodegradabilidad [8]. 

 

2.2. Materiales Tix-Mg100-x 

 

Los materiales Tix-Mg100-x (aleaciones y compuestos) han sido estudiados desde mediados 

del siglo XX y el interés en su investigación ha ido creciendo durante los últimos 10 años. 

Inicialmente, los estudios se enfocaron en el sistema Ti-Mg y luego surgieron trabajos rela-

cionados con el sistema Mg-Ti.  

 

2.2.1. Aplicaciones del Ti-Mg  

 

La forma más eficaz para reducir el peso estructural de las aeronaves es mediante la dismi-

nución en la densidad, ya que es más efectivo (entre 3 y 5 veces) que aumentar el módulo 

elastico o la resistencia [17]. Por lo tanto, varios estudios se centraron en disminuir la densi-

dad del Ti mediante el aleado con elementos más ligeros. Las aleaciones Ti-Mg son particu-

larmente atractivas debido a que presentan muy bajas densidades con altas resistencias espe-

cíficas [17], [37], [38]. Una reducción de peso del 15% se alcanzó con una aleación de titanio 

con 11% de magnesio [37]. Se estima que cada 1% atómico de magnesio en solución sólida 

conduce a una reducción de densidad aproximada del 1% [39], [40].  

 

El titanio es un metal ampliamente utilizado en aplicaciones biomédicas (odontología y or-

topedia) gracias a sus excelentes propiedades y biocompatibilidad [18], [24]. Sin embargo, 

presenta dos problemáticas: 1) apantallamiento de tensiones y 2) baja bioactividad [18]. El 

primer caso se debe a que las propiedades mecánicas del titanio son muy superiores a las del 

hueso, causando problemas de osteoporosis, pérdida de implantes e incluso la fractura del 

hueso autógeno. Del otro lado, su carácter bioinerte no induce al crecimiento del hueso [41]. 

El Mg por ser un metal con excelente bioactividad, biodegradabilidad y biocompatibilidad, 

se ha presentado como un candidato interesante para solucionar los problemas del titanio. La 

adición del Mg al Ti provoca la formación de poros, los cuales facilitan la adhesión celular, 
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inducen la formación de fosfato y minimizan el efecto de apantallamiento. Todas estas ca-

racterísticas sugieren el gran potencial que presentan las aleaciones o materiales compuestos 

Ti-Mg en el campo de las aplicaciones biomédicas [7], [9], [18], [41], [42].  

 

Otra desventaja que presenta el titanio es su capacidad de disolverse en soluciones de fluo-

ruro, provocando problemas de corrosión en los dispositivos dentales [43]. Por esta razón se 

ha motivado el desarrollo de nuevas aleaciones de Ti que presenten resistencia a la corrosión 

en este tipo de soluciones [43]. Entre las posibles alternativas, se encontró que una aleación 

de Ti-Mg con una concentración de 0.2 % atómico de Mg alcanzó una resistencia a la corro-

sión 80 veces mayor que la del Ti puro en una solución de ácido débil que contiene iones de 

fluoruro. Durante el ensayo de inmersión, la aleación Ti-Mg se cubrió naturalmente con una 

película pasiva de fluoruro de magnesio que evita la disolución activa, conllevando a una 

mayor resistencia a la corrosión de la aleación frente a estos medios [43].  

 

2.2.2. Aplicaciones del Mg-Ti 

 

Los combustibles fósiles se están agotando lentamente, por tal motivo se deben encontrar 

alternativas que satisfagan las demandas energéticas futuras [44]. Dentro de las estrategias 

se encuentra el desarrollo de una economía impulsada por el hidrógeno [44]. Es en este 

campo que las aleaciones Mg-Ti encuentran su mayor atractivo para aplicaciones de almace-

namiento de hidrógeno y han sido ampliamente estudiadas por investigadores de todo el 

mundo [45]. El Mg y el Ti son los metales ligeros con mayor afinidad a la formación de 

hidruros donde el MgH2 y TiH2 son los más estables con contenidos de 7.6% y 4.0% de masa 

de hidrógeno respectivamente [46]. Ahora, la adición del Ti en Mg conlleva al mejoramiento 

en la capacidad de almacenamiento de hidrógeno y una disminución en la histéresis de ab-

sorción y desorción del Mg puro [47]. Las aleaciones Mg-Ti son materiales prometedores 

para aplicaciones como los electrodos negativos para baterías de Ni-MH, fuentes de H2 para 

celdas de combustible, espejos conmutables para colectores solares inteligentes y detectores 

ópticos de hidrógeno [48]–[51]. 
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Las aleaciones o materiales compuestos Mg-Ti también poseen otras propiedades que son de 

gran interés como es el mejoramiento de las propiedades mecánicas y resistencia a la corro-

sión del magnesio. El uso de titanio como refuerzo es beneficioso para las propiedades me-

cánicas del Mg porque causa un aumento en la resistencia, ductilidad, dureza y estabilidad 

térmica [52]–[56]. Asimismo, el Ti y Mg presentan una estructura cristalina hexagonal com-

pacta (HCP), lo cual puede formar una interfaz coherente Mg / Ti y así aliviar problemas de 

compactibilidad [6], [56], [57]. Otra de las ventajas, es que el Ti no solo es más abundante y 

barato en comparación con los elementos de tierras raras (usados para incrementar las pro-

piedades mecánicas del Mg), sino que también es mucho más ligero [58], [59]. Por lo tanto, 

el desarrollo de aleaciones o compuestos Mg-Ti no solo será atractivo por sus propiedades 

mecánicas sino por la disponibilidad de los materiales en el mercado global [58]–[60]. 

 

Ilona Hoffmann [8] demostró que se alcanza una mayor resistencia a la corrosión cuando hay 

la formación de una solución sólida en comparación con la simple adición del titanio en 

magnesio. Cuando las aleaciones Mg-Ti fueron sumergidas en una solución Hank a 37°C, la 

velocidad de corrosión fue menor que la del magnesio puro, probablemente debido a la for-

mación gradual de una película pasiva durante el ensayo [8], [61]. Este experimento indica 

que alear magnesio con titanio tiene un impacto significativo en el retraso de la corrosión en 

medios fisiológicos [8], [61]. En consecuencia, las aleaciones magnesio-titanio son materia-

les prometedores para aplicaciones como implantes temporales [8], [61]. 

 

2.3. Procesamiento de aleaciones Tix-Mg100-x 

 

En la literatura se encuentran trabajos sobre el procesamiento tanto de aleaciones como ma-

teriales compuestos Tix-Mg100-x. En esta sección, solo nos centraremos en los reportes refe-

rentes al tema de aleaciones debido a que en esta se abarcan una gran variedad de técnicas de 

procesamiento. Asimismo, varios de los métodos que analizaremos a continuación también 

han sido implementados en los denominados materiales compuestos e incluyen los estudios 

referentes al uso del HIP. 

 

Teóricamente, debería existir una solubilidad sólida apreciable entre ambos metales (Mg-Ti 

o Ti-Mg). Basado únicamente en los criterios de Hume-Rothery, se puede establecer que: 1) 
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poseen la misma estructura cristalina (HCP), 2) el magnesio posee un tamaño atómico de 

1.60 Å, siendo apenas un 9% más grande que el titanio, 3) sus electronegatividades (Ti 1.54 

vs Mg 1.31) son muy similares, sin embargo 4) la valencia del titanio es +4 mientras el mag-

nesio es +2. Por consiguiente, solo el último factor no es favorable para que ocurra una solu-

bilidad sólida significativa [31], [32], [62], [63]. El zirconio, por ejemplo, posee el mismo 

tamaño atómico que el Mg y similar electronegatividad (1.33), tiene un 100% de solubilidad 

sólida en el sistema Ti-Zr, mientras que en el sistema Mg-Zr su solubilidad sólida es casi 

nula. Estos resultados reafirman que la diferencia en valencia es de hecho un factor determi-

nante [32], [44]. En los diagramas de fase se puede apreciar que la solubilidad de cada metal 

en el otro es menor al 2% atómico, no hay presencia de fases binarias ni compuestos inter-

metálicos (ver Figura 1) [15], [21], [22]. La entalpía de formación teórica del sistema Tix-

Mg100-x presenta valores positivos [64], [65], causando que las fases del sistema tiendan a 

separarse y tengan muy poca solubilidad mutua [66]–[68]. En conclusión, la formación de 

una solución solida en condiciones de equilibrio termodinámico no es factible [15]. 

 

Otro punto negativo es la complejidad que radica en su procesamiento. Básicamente, los 

métodos convencionales (rutas pirometalúrgicas) fracasaron debido a la diferencia que existe 

entre la temperatura de fusión del titanio (1668°C) y de ebullición del magnesio (1091°C); 

Al mantenerse el titanio fundido se conduce a pérdidas sustanciales del magnesio por proce-

sos de evaporación [19], [31], [32]. Los primeros reportes en el sistema Ti-Mg confirmaron 

que en condiciones de equilibrio es baja la miscibilidad del Mg en Ti. La mayoría de estos 

experimentos buscaron mantener la aleación en fase líquida con altas presiones superpuestas 

para suprimir los procesos de evaporación del magnesio [31], [32]. Por otra parte, una serie 

de técnicas no-convencionales también se estudiaron, pero ninguna de ellas logró aumentar 

apreciablemente la solubilidad sólida [31], [32], [38], [62], [63]. Por todos los obstáculos 

presentados se ha motivado la utilización de técnicas de procesamiento por fuera del equili-

brio termodinámico para alear Ti y Mg [21]. Entre estas, las tecnologías más importantes en 

la fabricación de aleaciones Tix-Mg100-x son la metalurgia de polvos (PM) y la deposición 

física de vapor (PVD), como se analizará en secciones posteriores. 
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Figura 1. Diagrama de fases binario de Mg-Ti. 

 

2.3.1. Procesamiento de recubrimientos Tix-Mg100-x  

 

La deposición física en fase vapor (PVD) es un proceso físico que logra mezclar los elemen-

tos más allá de los límites de solubilidad, generando la estabilización de fases metaestables 

o la formación de materiales amorfos [24], [38]. Las técnicas de depósito en fase vapor que 

han logrado la fabricación de recubrimientos Tix-Mg100-x son: el depósito por haz de electro-

nes (EBD), el depósito por evaporación (Vapor Quenching) y la pulverización catódica (Spu-

ttering). 

 

 “Vapor Quenching” fue el primer método en ser estudiado, logrando la formación de alea-

ciones de Ti-Mg con estructura HCP y alcanzándose hasta un máximo de 28% wt de Mg en 

solución sólida con el titanio [21]. Posteriormente Zheng et al. [38] continuaron con el depó-

sito de una aleación Ti-Mg con un 45% atómico de Mg obteniendo una solución sólida alta-

mente sobresaturada de microestructura columnar.  

 



18 
 

Ahora por el lado del sistema Mg-Ti también se logró aumentar apreciablemente la solubili-

dad sólida del titanio en el magnesio. Borsa et al. [49] sintetizaron aleaciones MgxTi100−x (55 

< x < 95) en forma de películas delgadas con estructura HCP mediante la pulverización con-

junta (magnetrón co-sputtering) de Mg y Ti en atmósfera de argón.  

 

2.3.2. Procesos pulvimetalúrgicos de Tix-Mg100-x  

 

La metalurgia de polvos es un proceso que tiene la ventaja de preparar materiales con com-

posiciones fuera del equilibrio, ya que se pueden mezclar diferentes elementos partiendo de 

materiales en forma de polvos [45]. Gracias a su alta versatilidad, se ha logrado la formación 

de aleaciones Tix-Mg100-x tanto en polvo como en volumen [19], [27].  

 

2.3.2.1. Aleación mecánica de Tix-Mg100-x 

 

La aleación mecánica (MA) es el proceso más popular en la fabricación de aleaciones 

Tix−Mg100-x [45] porque posee una alta eficiencia en la obtención de una gran variedad de 

materiales en polvo, tanto en condiciones de equilibrio como de no-equilibrio a temperatura 

ambiente. Consiste en un proceso de molienda en el que polvos elementales o prealeados son 

mezclados para obtener una aleación homogénea o un material compuesto. La interacción 

entre las bolas y los polvos causan la aparición de los fenómenos de soldadura en frio y la 

fractura de las partículas, minimizando la distancia de difusión entre cada compuesto. Asi-

mismo, el impacto de las bolas provoca una alta densidad de defectos cristalinos en las par-

tículas y un aumento de la temperatura local, siendo responsables de la fuerza motora de la 

difusión [69]–[71] . 

 

F. Sun y F.H. Froes [37] mezclaron polvos de composiciones Ti – xMg (x=4, 9, 12,15, 21, 

24 % at) por MA durante 48 h bajo una atmósfera de argón de alta pureza. Los resultados 

muestran que el refinamiento del grano y el aumento de la fracción volumétrica de los límites 

de grano dependían del contenido inicial del Mg. Los límites de grano juegan un papel im-

portante en la solubilidad del magnesio en el titanio porque el Mg migra desde los límites de 

grano hacia el interior del grano del Ti. Adicionalmente, el tamaño nanométrico del grano es 

clave en la extensión de la solubilidad sólida. 
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G. Liang y R. Schulz [64] estudiaron dos mezclas de Mg-xTi (x= 10 y 20 % at), molidos 

durante 31 h bajo una atmósfera de argón de alta pureza. Se descubrió que la aleación mecá-

nica de Mg y Ti da como resultado una aleación nanocristalina de Mg-Ti con una extensión 

de la solubilidad del Ti en Mg. En el caso de la mezcla Mg-20 % at Ti, aproximadamente el 

12.5% at Ti se disolvió en la red de Mg, causando una contracción volumétrica de la red 

cristalina del Mg de 0.0464 a 0.0442 nm3. Como regla general, la disolución del Ti en Mg 

provoca una contracción en la red cristalina del magnesio, mientras que la disolución del Mg 

en el Ti ocasiona una expansión en la red cristalina del titanio [37], [64]. 

 

Kohta Asano et al. [22] estudiaron el proceso de síntesis por molienda de Mg-Ti en molino 

planetario partiendo de polvos de 150 y 45 μm respectivamente con porcentajes de titanio 

desde 75 hasta 20% atómico. Se obtuvieron aleaciones de estructura HCP, FCC y BCC. Las 

composiciones Mg65Ti25 y Mg80Ti20 presentaron una estructura HCP, mientras que las 

composiciones Mg35Ti65, Mg50Ti50 y Mg60Ti40 mostraron estructuras BCC o FCC. La 

estructura HCP se formó debido a la solución sólida de Ti en Mg mientras que la estructura 

BCC fue gracias a la solución sólida de Mg en Ti y la FCC por introducción de fallas de 

apilamiento en la estructura HCP del Mg y del Ti.  

 

2.3.2.2. Aleaciones Tix-Mg100-x en volumen 

 

La ruta más ampliamente estudiada para la obtención de Tix-Mg100-x en volumen es mediante 

la combinación de aleación mecánica y procesos de consolidación por técnicas pulvimetalúr-

gicas. Los polvos de las aleaciones formadas por MA son posteriormente compactadas para 

darle su forma “en verde” y sinterizadas con una apropiada combinación de temperatura y 

tiempo [19]. Pero el principal inconveniente de esta metodología es que durante la etapa de 

sinterización convencional se requieren altas temperaturas, afectando la estabilidad de las 

soluciones sólidas formadas debido a su naturaleza metaestable y las bajas temperaturas de 

descomposición que presentan [8], [72]. Además, se han implementado tecnologías avanza-

das que permitan su consolidación en volumen, destacándose procesos como: la sinterización 

por spark plasma (SPS) [73] y el prensado isostático en caliente (HIP) [31]. 
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2.3.2.2.1. Consolidación de aleaciones Tix-Mg100-x mediante tecnologías avanzadas. 

 

Dentro de esta categoría, el prensado isostático en caliente (HIP) fue el primer proceso en ser 

estudiado. C. Suryanarayana y F.H Froes [31] intentaron consolidar la aleación Ti-9 % wt  

Mg obtenida por MA mediante el prensado isostático en caliente a 973 K (700°C) con 40.000 

psi durante 1 h y prensado en caliente al vacío a 973 K con 30.000 psi durante 1 h. La con-

solidación en ambos casos fue incompleta debido a procesos de evaporación y distribución 

no homogénea del magnesio. Previamente R.Sundaresan y F.H Froes [32] llegaron a resul-

tados similares al tratar de consolidar sus muestras con las mismas técnicas anteriores. Y. 

Ruan et al. [74] establecieron cálculos termodinámicos para determinar el diagrama de fases 

del Mg en función de la presión y la temperatura. De ahí se puede establecer teóricamente 

que las presiones utilizadas en el prensado isostático en caliente pueden mantener el estado 

líquido hasta temperaturas superiores al punto de ebullición del Mg (1090°C). Esto motiva a 

pensar que a una temperatura de 973K y a estas presiones (del orden de los MPa) no deberían 

presentarse pérdidas considerables del Mg por procesos de evaporación. En consecuencia, 

todavía hay un gran vacío por explorar y resolver referente al procesamiento de aleaciones o 

compuestos Tix-Mg100-x por este método. 

 

La sinterización por spark plasma (SPS) es un proceso que normalmente se caracteriza por 

una velocidad de calentamiento rápida y un tiempo de sinterización corto, permitiendo la 

preservación de estructuras de no-equilibrio [7]–[9]. Yong Liu et al. [7] estudiaron aleaciones 

Ti-Mg con porcentajes de 5, 10, 15 (% wt) mediante la combinación de MA y SPS a una 

temperatura de 800°C. Los resultados muestran la formación de una matriz de Ti con partí-

culas nanocristalinas de Mg homogéneamente distribuidas y mínimas pérdidas de evapora-

ción del Mg. Los picos DRX mostraron que la intensidad del pico de Mg aumentaba con-

forme al contenido de Mg en la muestra durante la consolidación. L. Liang et al. [75] aplica-

ron la misma metodología anterior pero con la diferencia en que los porcentajes de Mg eran 

muy bajos (0.312, 0.625, 1.25 y 2.5% wt), logrando un gradiente de contenido de Mg desde 

el interior de los granos de Ti hasta los límites de grano. 
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Ilona Hoffmann [8] aplicó la misma ruta de procesamiento en el sistema Mg-Ti, evaluando 

porcentajes de 5, 20, 35 (% at) y temperaturas de sinterización comprendidas entre 215 °C – 

350 °C. Los resultados arrojados mostraron que a 215 °C la estructura de las aleaciones no 

era alterada, pero se sacrificaban otras propiedades (mecánicas) debido a la porosidad resi-

dual y conforme la temperatura se aumentaba el riesgo de descomposición de la solución 

sólida. 

 

L. Y. Ding et al. [76] elaboraron diferentes mezclas de polvos comerciales de Tix-Mg100-x (20 

≤ x ≥ 80 en % wt.). Ellos encontraron que la temperatura del proceso por SPS no debería ser 

mayor a 833 °K (560 °C) y que sólo en los límites de una mezcla Ti50Mg50 se aprecia la 

formación de una pequeña cantidad de solución sólida (Ti en Mg). Mientras tanto, Shen 

Qiang et al. [73] realizó un estudio similar, revelando que una mezcla de Mg-75wt%Ti el 

Mg se difundió en el Ti, formándose una pequeña cantidad de solución sólida (Mg en Ti). 

 

Por último, aunque este reporte se encuentra catalogado entre los materiales compuestos Tix-

Mg100-x. Es importante mencionarlo, ya que desarrollaron un equipo novedoso que permite 

la sinterización de los polvos con presion asistida, como es el caso del HIP y SPS. X. Cai et 

al.[25] mezclaron polvos de Ti con porcentaje en volumen del 0, 20, 40, 50, 60, 80, 90 y 100 

con polvos de Mg bajo una atmósfera de argón mediante un molino de bolas planetario. 

Luego, se sinterizaron las probetas con una condición de presión de 4 GPa y 1000°C, lo-

grando así la consolidación de muestras Tix-Mg100-x en una temperatura muy cercana al punto 

de ebullición del Mg. Basados en la ecuación de Clausius – Clapeyron, los autores determi-

nan que gracias a la alta presión aplicada, el punto de fusión se eleva y permite utilizar tem-

peraturas mucho más altas a las que habitualmente se han trabajado en este tipo de  materiales 

[25], [77]. 

 

2.4. Molienda de bolas de alta energía (HEBM) 

 

La molienda de bolas de alta energía (HEBM) ha sido ampliamente utilizada como una téc-

nica pulvimetalúrgica en la preparación de polvos. El término "alta energía" se usa a menudo 

para diferenciar de las moliendas convencionales debido a las grandes cantidades de energía 

involucradas durante los procesos de reducción y refinamiento de las partículas de polvo, 
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permitiendo así la obtención de polvos de tamaños ultrafinos y la producción de materiales 

nanoestructurados y amorfos [78], [79]. Además, tiene la capacidad de generar transforma-

ciones en estado sólido por fuera de las condiciones de equilibrio como son la formación de 

fases metaestables y soluciones sólidas supersaturadas [79], [80]. Por lo tanto, se constituye 

como el proceso mecánico más actual, económico y simple, para la obtención de polvos con 

propiedades y composiciones imposibles de alcanzar por otros métodos de procesamiento 

[79], [81]. 

 

El principio del proceso consiste en cargar una cantidad específica de polvo en un vial del 

molino, se trituran rápida y efectivamente por impacto, fricción y fuerzas cortantes, derivado 

de las colisiones de bola-a-pared y de bola-a-bola [82], [83]. Existen una serie de variables 

que deben ser consideradas. Por un lado, la naturaleza y el tamaño inicial de los polvos de 

partida. Del otro lado, los parámetros de molienda como la atmósfera, la relación bola/carga 

(BPR), la velocidad de molienda, el tamaño de las bolas, el tiempo, el uso de agentes de 

control (PCA) y la relación de llenado del vial (FVR). Todas las variables mencionadas son 

dependientes una de las otras e influyen en la constitución final de los polvos molidos [82], 

[84]. 

 

Dos términos diferentes se usan comúnmente en la literatura para denotar el procesamiento 

de partículas de polvo en HEBM. La aleación mecánica (MA) describe el proceso cuando las 

mezclas de polvos se muelen en conjunto, con el fin de obtener una aleación homogénea o 

compuesto. Por otro lado, la molienda mecánica (MM) se refiere a menudo a la molienda de 

polvos de un solo componente, como metales puros, intermetálicos o polvos prealeados. Ge-

neralmente MA es considerado como un término genérico, y algunos investigadores lo han 

usado para incluir los procesos de molienda mecánica [85], [86]. 

 

2.4.1. Variables del proceso 

 

En esta sección discutiremos las principales variables del proceso que pueden condicionar la 

evolución de la molienda y las características finales del polvo. 
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2.4.1.1. Materias primas 

 

Las características del polvo inicial determinan una evolución definida del proceso de mo-

lienda debido a que su respuesta específica frente a la energía suministrada por las bolas 

determina los fenómenos que pueden ocurrir y los resultados finales [81].  

 

En este estudio utilizaremos como materia prima polvos que fueron obtenidos por la técnica 

de atomización. Estos polvos son caracterizados por tener formas esféricas o redondeadas 

que normalmente presentan bajos contenidos de óxidos en la superficie. El proceso de ato-

mización consiste en la fragmentación de un chorro fino del metal líquido por medio del 

impacto de chorros gaseosos o líquidos [87], [88]. 

 

2.4.1.2. Atmósfera  

 

El oxígeno presente en la atmósfera del aire es considerado como uno de los problemas más 

graves en la molienda de bolas. Para evitar la oxidación y la contaminación de los polvos 

durante la molienda, el proceso normalmente se realiza en una atmósfera inerte o al vacío. 

Las atmósferas controladas suelen ser de gases nobles como el argón (Ar), el helio (He) y en 

algunos casos el nitrógeno (N) [89], [90]. 

 

2.4.1.3. Tipo de molino  

 

La selección del molino es un factor importante en el proceso gracias a que su configuración 

tendrá incidencia sobre los resultados finales. En nuestro estudio, contaremos con un molino 

de alta energía Retsch Emax. El cual tiene la capacidad de combinar las ventajas de diferentes 

tipos de molinos: impacto a alta frecuencia (molino mezclador), fricción intensa (molino de 

discos vibratorios) y los movimientos circulares controlados de los recipientes de molienda 

(molino planetario de bolas), logrando la unión de manera efectiva de dos mecanismos de 

trituración: el impacto y la fricción, lo que hace posible obtener partículas ultrafinas en tiem-

pos extremadamente cortos [91]–[93].  
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2.4.1.4. Relación bola / carga 

 

La relación bola/carga (BPR) es la proporción entre las masas de las bolas y el polvo intro-

ducidos en el recipiente. En general, cuanto mayor sea este parámetro, menor es el tiempo 

requerido para lograr el resultado buscado. Esto se debe a que el número de colisiones por 

unidad de tiempo (frecuencia de colisión) es proporcional al incremento del número de bolas. 

El BPR suele oscilar normalmente entre 10:1 y 20:1 dependiendo del tipo de molino [86], 

[89], [90]. 

 

2.4.1.5. Velocidad y tiempo  

 

La velocidad y el tiempo de molienda son de los parámetros más importantes en el control 

del proceso de molienda puesto que son los encargados de proporcionar al molino la energía 

requerida para generar: 1) procesos de refinamiento, 2) reacciones en estado sólido, 3) mezcla 

en estado sólido y 4) transformaciones de fase. Como regla general se ha determinado que a 

mayores velocidades se genera un incremento en la energía y por tanto, una reducción en el 

tiempo de molienda [90], [94].  

 

2.4.1.6. Tipo de bola 

 

Los medios de molienda poseen un rendimiento significativo en términos de la energía de 

molienda e influencia en el producto final. La selección del medio de molienda adecuado 

depende de los siguientes factores: 

 

• El material de la bola debe ser más duro que el material en polvo a moler, por tal 

motivo son hechos de materiales duros como acero, carburo de tungsteno, óxido de 

zirconio, entre otros. 

• La densidad de la bola debe ser lo suficientemente alta para crear la suficiente fuerza 

de impacto sobre el polvo. 

• El tamaño de las bolas se debe elegir cuidadosamente en relación tanto al tamaño 

como a la naturaleza de los polvos iniciales. En general, las bolas grandes tienen la 

capacidad de moler las partículas más grandes y duras, mientras que las bolas peque-

ñas se encargan del refinamiento de los polvos [90]. 
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2.4.1.7. Agente de control de procesos (PCA)  

 

Las partículas de polvo en el molino de bolas están sometidas a colisiones de alta energía. 

Esto conlleva a que las partículas dúctiles presenten problemas de aglomeración y por tanto 

se afecte los procesos de reducción y homogenización de los polvos [95]. No obstante, los 

PCA son agentes lubricantes o compuestos orgánicos surfactantes. Los cuales se adsorben 

sobre la superficie de los polvos molidos y actúan como inhibidores de la aglomeración, 

beneficiando la eficiencia de la molienda [90].  

 

2.4.1.8. Temperatura  

 

La temperatura es un parámetro que se encuentra involucrado de manera crítica en la micro-

estructura final y en la cinética de formación de las fases debido a que influye tanto en la 

energía de activación de las reacciones como en las transformaciones en estado sólido que 

puedan ocurrir durante la molienda [90], [96]. 

 

Las temperaturas que se miden durante el proceso son las siguientes: (i) la temperatura ma-

croscópica y (ii) la temperatura local. La primera se relaciona con las condiciones del equipo 

de molienda y puede ser contralada con sistemas de refrigeración. Mientras que la segunda 

surge de las colisiones. Las cuales pueden provocar calentamientos que tiene la característica 

de ser intensos y localizados. Para identificar el efecto de esta temperatura, es necesario rea-

lizar estudios de la microestructura de los polvos [90], [96]. 

 

2.5. Prensado isostático en caliente (HIP) 

 

El prensado isostático en caliente (HIP) es un proceso de consolidación de polvos que implica 

la aplicación simultánea de presión y temperaturas elevadas. La presión se aplica a través de 

un medio isostático y, como resultado, se transmite al material con la misma carga en todas 

las direcciones [27], [97].  

 

El equipo tiene una capacidad de alcanzar presiones y temperaturas de hasta 200 MPa y 2000 

°C respectivamente. El medio de transferencia del calor y presión es normalmente argón 
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como fluido, siendo un medio lo suficientemente pesado para transmitir la presión incluso a 

temperaturas elevadas [27], [97], [98]. 

 

Los materiales procesados por HIP presenta las siguientes ventajas: 1) como la presión se 

aplica isostáticamente, el material obtenido es completamente isotrópico en todas sus propie-

dades, 2) el efecto combinado de presión y temperatura mejora la eficiencia de la sinteriza-

ción porque se requiere una menor temperatura de procesamiento, lo que resulta en tamaños 

de grano más pequeños y 3) se puede alcanzar densidades muy cercanas a la teórica. Además, 

la porosidad residual es pequeña y redonda, la cual no es perjudicial para las propiedades 

mecánicas del material. En resumen, al usarse el HIP, podemos obtener un material con alto 

control de la composición química, densidad máxima, propiedades isotrópicas y un buen 

control de la microestructura [27]. 

 

Existen dos variantes del proceso HIP según el estado del material de partida que se introduce 

en la prensa. La primera variante del proceso corresponde al post-procesado que se realiza a 

los materiales PM obtenidos mediante prensado y sinterización. Los cuales se someten a HIP 

con la finalidad de obtener una microestructura libre de porosidad [99]. Actualmente, hay un 

interés tecnológico en realizar este tipo de procesos a piezas obtenidas mediante manufactura 

aditiva (AM), para mejorar su desempeño mecánico [100].  

 

En la segunda variante del proceso HIP se parte inicialmente del polvo de la aleación que se 

desea sinterizar, siendo encapsuladas al vacío en una preforma que será introducida en la 

prensa HIP. Alcanzándose un conformado muy cercano a la forma final (“Near Net Shape”). 

De esta manera se pueden obtener materiales pulvimetalúrgicos con características imposi-

bles de conseguir mediante otras técnicas de procesado [99]. 

 

Este tipo de procesos ha sido utilizado en la consolidación de polvos de materiales de altas 

prestaciones, como los son las superaleaciones de níquel, titanio y aluminio, materiales com-

puestos o aceros rápidos [14].Con respecto a las aleaciones de Mg, rara vez se han informado 

de estos estudios y más aun partiendo en forma de polvos [101].   
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Por último, es importante mencionar que la tecnología HIP se ha utilizado para otras aplica-

ciones interesantes como son la eliminación de la porosidad de los componentes fabricados 

por otras rutas de procesamiento, el rejuvenecimiento de piezas y la unión de materiales di-

similes [27], [97], [98]. 

 

2.6. Difusión en materiales cristalinos e influencia de las variables termodinámicas. 

 

La difusión es el transporte de materia de un punto a otro generado por el movimiento térmico 

de átomos o moléculas. Los procesos difusivos son importantes para la mayor parte de las 

reacciones en estado sólido de metales y aleaciones [102].  

 

Los mecanismos de difusión atómica en sólidos cristalinos están estrechamente relacionados 

con sus defectos, donde las vacancias o intersticios son los defectos más simples y a menudo 

son los principales mecanismos de difusión en estructuras cristalinas. Otros tipos de defectos 

presentes son las dislocaciones, límites de grano, límites de fase, entre otras. Éstos pueden 

actuar como rutas de alta difusividad porque la movilidad de los átomos a lo largo de éstos 

suele ser mucho mayor que en la red [71], [102], [103].  

 

El tipo de estructura cristalina es otra variable importante ya que entre menor sea su factor 

de empaquetamiento es mayor la difusión alcanzada. En el caso del  Mg solo cristaliza en 

una estructura HCP [4], mientras que el Ti puede cristalizar en HCP (α-Ti) o BCC (β-Ti) 

donde la hexagonal compacta (α) es estable a bajas temperaturas y la cúbica centrada en el 

cuerpo (β) a partir de 882°C hasta el punto de fusión [14]. En sistemas cristalinos iguales se 

esperan valores de difusividad similares. Ahora si ocurre una transformación de la estructura 

HCP a BCC, la difusividad aumenta en casi tres órdenes de magnitud dada la diferencia en 

densidad atómica de las dos estructuras [102], [104].  

 

Los procesos difusivos son dependientes de las variables termodinámicas como temperatura, 

presión y composición. La difusividad es una función dependiente de la temperatura y está 

expresada por una ecuación tipo Arrhenius (1). De otro lado, el efecto de la presión solo es 

considerable en altísimas presiones (del orden de los Gigapascales), ocurriendo una dismi-

nución en la difusión [102].  
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D = D0 exp (- ΔQ/RT) (1) 

 

D0 es el factor de frecuencia, ΔQ energía de activación de la difusión, T la temperatura ab-

soluta y R la constante de gases. 

 

La energía de activación para la difusión es igual a la suma de la energía de activación para 

formar y mover una vacante:  

ΔQ= ΔQf + ΔQm (2) 

 

Donde ΔQf es la energía de activación para crear vacantes y ΔQm es la energía de activación 

para el movimiento de vacantes. Los procesos de MM/MA permite la formación de vacantes, 

generando así una disminución en la energía de activación necesaria para la creación de va-

cantes y por tanto la energía de activación necesaria para la difusión se reduce [71]. 
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CAPÍTULO 3 
 

3. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL  
 

3.1. Materias primas 

 

Se utilizaron polvos comerciales de magnesio y titanio (grado 2) como materia prima. Los 

polvos de Mg y Ti fueron importados por las empresas Tangshan Weihao Magnesium 

Powder Co., Ltd y AP&C (GE Additive Company), respectivamente. La composición quí-

mica reportada por los proveedores de los polvos se encuentra detallada en las tablas 1 y 2. 

En ambos casos, los polvos fueron producidos por la técnica de atomización con tamaños de 

partícula promedio de 22.5 µm para el Mg y 46 µm para el Ti según datos del proveedor.  

 

Tabla 1. Composición química para los polvos comerciales de magnesio en % wt. 

 

Mg 

Mg  

 

Zn  Fe  

 

C  

 

Otras impurezas  Material volátil  

 

99.81 0.0077 0.008 0.004 0.09 0.08 

 

Tabla 2. Composición química para los polvos comerciales de titanio grado 2 en % wt. 

 

 

 

3.2. Molienda de bolas de alta energía  

 

Los polvos comerciales de Mg y Ti fueron molidos por separado en un molino de alta energía 

Retsch Emax, usando bolas de óxido de zirconio en un recipiente de 50 ml de acero inoxida-

ble con recubrimiento de zirconia y llenado con n-hexano como agente controlador de pro-

ceso (PCA). Para evitar la oxidación de los polvos, la manipulación del recipiente se realizó 

en una Glove Box MBRAUN bajo atmosfera de argón con contenidos de O2 y H2O inferiores 

a 0.5 ppm. Los polvos se molieron mediante un proceso compuesto de una o dos etapas, 

basados en condiciones de trabajos previos desarrollados en el Centro de Investigación, In-

 

Ti 

Ti O C N H Fe 

99.77 0.15 0.02 0.02 0.001 0.04 
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novación y Desarrollo de Materiales – CIDEMAT [105], [106]. La cantidad de polvo utili-

zados durante las moliendas de Mg y Ti son 6 g y 24 g respectivamente. Por último, las tablas 

3 y 4 describen los parámetros de molienda que fueron estudiados en cada caso.  

Tabla 3. Parámetros utilizados durante la molienda de magnesio puro. 

 

Tabla 4. Parámetros utilizados durante la molienda de titanio puro. 

Muestra Velocidad (rpm) Tiempo (h) BPR Tamaño de bola (mm) 

M3 --- --- --- --- 

M4 1000 2 4.6:1 3 

M5 1400 2 4.6:1 3 

M6 1700 2 4.6:1 3 

 

3.3. Mezclas  

 

Una vez encontrados los parámetros de molienda más adecuados para los polvos de Mg y Ti 

(ver sección 4.2.1), se procedió a realizar mezclas Tix-Mg100-x, siendo x = 17, 33, 50, 67 o 

75% molar. La selección de las composiciones fue tomada con base en los resultados mos-

trados en el diagrama de fases del Materials Project [107] (ver figura 2). Es decir, aquellas 

combinaciones que presentaron la mayor cantidad de “fases” (independientemente de que 

sean estados inestables), fueron las escogidas para el estudio planteado debido a que en cual-

quiera de estas composiciones seleccionadas existe alguna posibilidad de que pueda ocurrir 

un resultado microestructural novedoso. Dichas mezclas se realizaron también en el molino 

de alta energía con una atmósfera inerte (Glove box) y parámetros de molienda que fueron 

basados en el trabajo realizado previamente por Felipe Arango [108]; el cual consistió en 

Mues-

tra 

Etapa Velocidad (rpm) Tiempo (h) BPR Tamaño de bola (mm) 

M0 --- --- --- --- --- 

M1 1 600 10 8:1 10 

2 1400 3 10:1 3 

M2 1 1000 6 8:1 10 

2 1400 3 10:1 3 
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evaluar condiciones de mezclado que permitieran una dispersión homogénea entre los polvos 

molidos de titanio y magnesio. Los parámetros seleccionados para realizar la mezcla de los 

polvos molidos en el molino de bolas son los siguientes: 600 rpm, 10 h, bolas de 3 mm, BPR 

de 8:1 y 1.5 % wt o 2% wt de ácido esteárico (PCA) dependiendo de las proporciones de las 

mezclas.  

 

 

Figura 2. Diagrama de fases obtenido de la base de datos del Materials Project. 

 

3.4. Compactación  

 

Las mezclas anteriores y los polvos molidos seleccionados se llevaron a una prensa hidráulica 

30 T Ferton para la fabricación de muestras rectangulares de 5 x 5 x 10 mm, empleando un 

molde metálico y una presión uniaxial de 800 MPa durante 15 minutos (tiempo de sosteni-

miento). Para evitar la soldadura del material en las paredes del molde y facilitar el desmol-

deo de la pieza, se utilizó estearato de magnesio como agente lubricante. 

 

D. Penther et al.[109] estudiaron la relación entre la presión aplicada y el grado de compac-

tación alcanzada en probetas de Mg puro con polvos molidos, encontrando que 500 MPa es 
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una presión suficiente para lograr una alta densificación. No obstante, como las muestras Tix-

Mg100-x se encuentran compuestas por dos materiales de diferentes durezas, es necesario apli-

car una presión más alta al valor anterior (500 MPa), siendo 800 MPa el valor más adecuado, 

dado que se lograron densificaciones mayores al 85% en estas probetas, como se detalla en 

la sección 4.2.2. 

 

3.4.1. Densidad en verde  

 

La prueba de densidad se realizó de acuerdo con la norma ASTM B311. La cual consistió en 

pesar las muestras compactadas en una microbalanza electrónica Mettler Toledo-UMX5 con 

precisión de 0.1 μg y tomar las dimensiones empleando un micrómetro digital marca Mitu-

toyo con una precisión de 0.001 mm. Luego, con los datos obtenidos se determinó la densidad 

en verde de cada probeta. Para estimar el grado de compactación alcanzado por las muestras, 

las densidades teóricas (ver tabla 5) y experimentales fueron utilizadas para realizar cálculos 

de densidad relativa [110].  

 

Tabla 5. Densidad teórica de las muestras Tix-Mg100-x según la regla de las mezclas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Muestra Densidad teórica (g/cm3) 

Mg 1.74 

Ti17-Mg83 2.11 

Ti33-Mg67 2.49 

Ti50-Mg50 2.94 

Ti67-Mg33 3.42 

Ti75-Mg25 3.66 

Ti 4.51 
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3.5. Sinterización por prensado isostático en caliente (HIP) 

 

Las piezas compactas Tix-Mg100-x fueron sinterizadas por HIP en un equipo AIP8-30H con 

atmósfera de argón. En la tabla 6 se resumen las condiciones de temperatura a las que fue 

sometida cada composición. Un grupo de muestras conteniendo todas las composiciones fue-

ron sinterizadas a 800°C. Otro grupo, compuesto solo de muestras con alto contenido de 

titanio fueron sinterizadas a 900°C, mientras que un último grupo estuvo compuesto por 

muestras altas en Mg, las cuales fueron sinterizadas a 600°C. La composición equimolar 

(Ti50-Mg50) fue la única estudiada en todas las condiciones de temperatura. En todos los ci-

clos, se aplicó una presión de 193 MPa (28000 psi) y se realizó un precalentamiento a 200°C 

por 1h bajo una presión de 35 psi con el fin de evaporar los restos de lubricante y PCA 

presentes en las muestras. La máxima presión fue alcanzada antes de que la temperatura lle-

gara a los 600°C y para el enfriamiento se sostuvo la presión máxima hasta lograr una tem-

peratura de 500°C. El esquema de los ciclos aplicados en los respectivos HIP es presentado 

en la figura 3. Posteriormente, las muestras sinterizadas fueron pulidas hasta espejo y anali-

zadas por microscopia óptica en un equipo Nikon eclipse E200.  

 

Es importante mencionar que para determinar los limites superiores de temperatura de la 

matriz Mg (800°C) y Ti (900°C) fue necesario realizar unos estudios previos en el HIP. En 

el cual se evaluó diferentes temperaturas a 28000 psi con probetas de Mg puro, encontrando 

que a 900°C se empieza a notar una perdida considerable del Mg y que en este punto solo era 

factible estudiar las composiciones altas en titanio. 

 

Tabla 6. Composiciones evaluadas según la temperatura utilizada en el HIP. 

 

 

Denominación Temperatura Muestras procesadas 

HIP1 900°C Ti50-Mg50, Ti67-Mg33, Ti75-Mg25 y Ti 

HIP2 800°C 
Mg,Ti17-Mg83,Ti33-Mg67,Ti50-Mg50, Ti67-Mg33,          

Ti75-Mg25 y Ti 

HIP3 600°C Mg,Ti17-Mg83,Ti33-Mg67,Ti50-Mg50 
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Figura 3. Rampas de presión y temperatura del (a) HIP1, (b) HIP2 y (c) HIP3. 

 

3.6. Caracterización química, morfológica y microestructural 

 

La morfología de los polvos, la microestructura de las muestras sinterizadas y la composición 

química tanto del material particulado como del consolidado, se estudiaron con un micros-

copio electrónico de barrido JEOL JSM-6490LV, equipado con una microsonda de rayos X-

EDX (referencia INCA PentaFETx3 Oxford Instruments). La distribución del tamaño de par-

tícula de los polvos molidos se determinó a partir de las imágenes SEM y el software image 

J, analizando cada partícula bajo el diámetro de Feret [105]. Para garantizar la representati-

vidad de cada condición de molienda, se eligieron tres imágenes de bajos aumentos como 

fuentes de medición. Aproximadamente 500 mg de los polvos de partida fueron dispersados 

con etanol y medidos mediante difracción láser (Máster Sizer 2000E). La composición quí-

mica elemental de las muestras consolidadas fue posteriormente analizada por FRX (Thermo 

ARL Optim’X WDXRF). Mientras que la composición de las fases cristalinas de las muestras 

en polvo y sinterizada fue realizada con DRX (Empyream Malvern-PANalytical), utilizando 

radiación CuKα barrido en el rango de 2θ=10°– 90° con un paso de 0.01°. La identificación 

de las fases cristalinas y los anchos a media altura de los picos DRX (FWHM) fueron deter-

minados con el software X’pert High Score Analysis y la base de datos ICSD. El tamaño del 
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cristalito y las microdeformaciones de los polvos se calcularon a partir de los parámetros del 

pico de Bragg más intenso y las ecuaciones que se presentan a continuación [59], [111], 

[112]: 

 

 

𝐷 =
0.9∗λ

β∗cos ϴ
  (3) 

𝜀 =
β

4∗tan 𝛳
  (4) 

 

Donde D es el tamaño del cristalito, ε son las microdeformaciones, λ es la longitud de onda 

de la radiación utilizada, β representa solo el efecto del tamaño de grano en el FWHM y ϴ el 

ángulo de Bragg. Para evitar la ampliación instrumental se hizo la corrección mediante un 

cristal de silicio puro (estándar) [113] y la ecuación (5) [114]. 

 

𝛽 = √𝛽𝑒𝑥𝑝𝑒𝑟𝑖𝑚𝑒𝑛𝑡𝑎𝑙
2 − 𝛽𝑖𝑛𝑠𝑡𝑟𝑢𝑚𝑒𝑛𝑡𝑎𝑙

2   (5) 

Donde 𝛽𝑒𝑥𝑝𝑒𝑟𝑖𝑚𝑒𝑛𝑡𝑎𝑙 es el FWHM de las muestras y 𝛽𝑖𝑛𝑠𝑡𝑟𝑢𝑚𝑒𝑛𝑡𝑎𝑙 es FHWM del estándar. A 

partir de los valores de los parámetros de red, tamaño de cristalito y microdeformaciones. La 

densidad de dislocaciones (δ) fue calculada por medio de la siguiente ecuación [115]:  

 

𝛿 =
2√3∗𝜀

𝐵𝑣∗𝐷
  (6) 

Donde 𝐵𝑣 es el vector de Burgers que es igual a  
𝑎∗√6

3
 para la estructura hexagonal compacta.  

 

3.7. Pruebas mecánicas  

 

Se realizaron pruebas de compresión (ASTM E9) y microdureza Vickers (ASTM E384) a las 

muestras sinterizadas. Las mediciones de dureza fueron obtenidas mediante un durómetro 

Shimadzu Micro Vickers HMV-G 21 bajo una carga de 1 kgf durante 15 s en probetas con 

pulido espejo. Por último, los ensayos de compresión fueron realizados en una máquina Ins-

tron 5582 por triplicado a probetas que tienen dimensiones de 4 x 4 x 8 mm con una tasa de 

deformación de 0,05 mm/min usando una celda de carga de 100 kN. 
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CAPÍTULO 4 
 

4. RESULTADOS Y DISCUSIONES  
 

4.1. Molienda de bolas de alta energía de polvos elementales  

 

4.1.1. Morfología  

 

La composición química, la morfología y la distribución del tamaño de partícula de los pol-

vos de Mg y Ti, tal y como fueron recibidos del proveedor, son mostradas en las figuras 4 y 

5. Se puede observar que los polvos de Mg y Ti exhiben formas esféricas con una distribución 

de tamaños bimodal y normal, respectivamente. Además, el tamaño de partícula promedio 

(D50) para Mg fue de 23.73 µm, mientras que para Ti fue de 41.37 μm. Según el análisis 

EDX, la pureza de los polvos fue del 96% wt para el Mg (restante en oxígeno) y 100% wt 

para el Ti. 

 
Figura 4. (a) Imagen SEM, (b) análisis EDX y (c) distribución del tamaño de partícula de 

los polvos de Mg como fueron recibidos. 
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Figura 5. (a) Imagen SEM, (b) análisis EDX y (c) distribución del tamaño de partícula de 

los polvos de Ti como fueron recibidos. 

Las imágenes SEM y la distribución de tamaño de los polvos de magnesio después de las 

etapas del proceso HEBM son presentadas en la figura 6. Durante la primera etapa, los polvos 

de Mg fueron deformados y presentan morfologías de placas y hojuelas (Fig.6a y b). Además, 

se evidencia la adhesión entre partículas, característico del proceso de soldadura en frio [116], 

[117]. Asimismo, la distribución de tamaños mostró un incremento en el tamaño de los pol-

vos, siendo 55.38 µm la frecuencia más alta para M1 (Fig. 6a), mientras que 68.89 µm fue la 

correspondiente para M2 (Fig. 6b). Posteriormente en la segunda etapa, las partículas de Mg 

son más finas, planas y con formas irregulares (Fig. 6c y d). Los fenómenos de desaglome-

ración, endurecimiento y fractura son responsables de los resultados anteriores [10], [105], 

[118]. El D50 final de las muestras fue de 14.66 µm (Fig. 6c) y 15.07 µm (Fig.6d) para M1 y 

M2 respectivamente. En consecuencia, M2 con la mayor velocidad inicial y menor tiempo 

de molienda, alcanzó resultados muy similares a la muestra M1; a pesar de haber presentado 

una mayor aglomeración durante la etapa inicial. 
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Figura 6. Imágenes SEM y distribución de tamaño de los polvos de Mg molidos durante: (a, 

b) primera etapa y (c, d) segunda etapa. 
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Las imágenes SEM y la distribución de tamaño del titanio molido a diferentes velocidades 

son presentadas en la figura 7. En la condición de 1000 rpm (M4), el polvo de Ti se deformó 

y presentan morfologías de placas y hojuelas (Fig.7a) con un tamaño de partícula similar al 

del polvo de partida (D50=49.03µm). Ahora, los procesos HEBM que fueron realizados a 

altas velocidades (Fig. 7 b y c) condujeron a una reducción del tamaño de los polvos y a la 

obtención de morfologías angulares/irregulares debido a que las partículas de polvo experi-

mentaron un proceso repetido de deformación plástica y fractura [59], [106], [119]. Aunque 

estos polvos no son tan planos como los de magnesio y hay algunas partículas todavía muy 

grandes, la gran cantidad de partículas pequeñas influyó para que los D50 correspondientes a 

M5 y M6 sean 9.19 µm y 5.35 µm.  

 
Figura 7. Imágenes SEM y distribución de tamaños de los polvos de Ti molidos a diferen-

tes velocidades: (a) 1000 rpm, (b) 1400 rpm y (c) 1700 rpm.  
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4.1.2. Microestructura  

 

En las figuras 8 y 9 se observan los patrones DRX normalizados de las muestras en polvo de 

Mg y Ti. De acuerdo con los resultados, los polvos presentaron el patrón típico tanto del Mg 

puro como del Ti puro. Sin embargo, los picos de Mg y Ti de los polvos molidos sufrieron 

ensanchamiento, siendo más fuerte este efecto para el caso del Ti. El ensanchamiento de los 

picos se atribuyó posiblemente a una fuerte disminución del tamaño del cristalito y al incre-

mento en las microdeformaciones [59], [117], [120].  Luego, los difractogramas de los dife-

rentes polvos fueron refinados por Rietveld con el software Highscore Plus. Los refinamien-

tos de todas las muestras siguieron las estrategias y parámetros adoptados por Scott Speak-

man [121]. En todos los casos, se evidenció un buen ajuste porque el “goodness of fit” fue 

menor a 4 y el “Rprofile” ponderado fue menor a 10 (ver tabla 7) [121]. Este mismo procedi-

miento (refinamiento rietveld) fue posteriormente aplicado a los difractogramas de la sección 

4.2.3, teniendo presente que los parámetros anteriores (Agreement indices) deben estar de-

bajo de los limites mencionados.   

 

Tabla 7. “Agreement indices” del refinamiento Rietveld de los polvos. 

 

 

 

 

Muestra Nombre de la fase Numero ICSD Goodness of Fit Rwp 

M0  

 

Magnesio 

 

 

98-005-2260 

1.94504 5.95526 

M1-1 1.06046 3.37582 

M2-1 1.18806 3.48767 

M1-2 1.61413 5.23428 

M2-2 1.13853 3.26690 

M3  

Titanio 

 

98-005-2522 

0.96494 4.82464 

M4 0.92248 4.77426 

M5 1.75985 6.68476 

M6 1.75587 7.92679 
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Figura 8. Patrones DRX de los polvos de Mg puro sin moler (M0) y molidos tanto durante 

la primera etapa (M1-1 y M2-1) como en la segunda etapa (M1-2 y M2-2). 

 
Figura 9. Patrones DRX de los polvos de Ti puro sin moler (M3) y molidos (M4, M5 y M6). 
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En la tabla 8 se reporta los parámetros del pico principal, mostrando que efectivamente el 

FWHM de las muestras aumento con la aplicación de la molienda. Adicionalmente, se deter-

minó el cambio en la intensidad de los picos principales en función del pico estándar. Por el 

lado del Mg, el pico correspondiente al plano (0002) sufrió cambios de intensidad, siendo 

más notorio durante la primera etapa de molienda. Mientras que en el Ti se evidencia un 

aumento en la intensidad de los picos correspondientes a los planos (101̅0) y (0002) en fun-

ción de la velocidad utilizada. 

 

 Tabla 8. Parámetros del pico principal y relación de intensidades 

 

En las tablas 9 y 10 se presenta la evolución del tamaño del cristalito, las microdeformacio-

nes, la densidad de dislocaciones y los parámetros de red de las muestras según los paráme-

tros de molienda. En la primera etapa de la molienda del Mg, se alcanzaron disminuciones 

del tamaño de cristalito correspondientes al 59% y 65% para M1 y M2. Mientras que las 

microdeformaciones aumentaron en ~2 y ~3 veces, respectivamente. A pesar de lo complejo 

que puede ser el proceso de refinamiento para la segunda etapa debido a los tamaños alcan-

zados en la etapa anterior. Se logró continuar con el refinamiento, alcanzándose una reduc-

ción total del 69% para M1 y 68% para M2, con un leve incremento en las microdeforma-

ciones de ambas muestras. Respecto a M4, M5 y M6, se alcanzaron reducciones del cristalito 

del 66%, 68% y 74%, respectivamente. Ahora, las microdeformaciones aumentaron ~ 3 veces 

para M4 y M5, mientras que para M6 fue ~ 4 veces mayor. La densidad de dislocaciones en 

Muestra FWHM 2ϴ° I(𝟏𝟎𝟏̅𝟎) / I (𝟏𝟎𝟏̅𝟏) I(𝟎𝟎𝟎𝟐) / I(𝟏𝟎𝟏̅𝟏) 

M0 0.077 36.614 0.26 0.26 

M1-1 0.176 36.459 0.24 0.58 

M2-1 0.205 36.567 0.25 0.54 

M1-2 0.228 36.534 0.27 0.43 

M2-2 0.223 36.575 0.26 0.43 

M3 0.119 40.342 0.27 0.27 

M4 0.337 40.092 0.30 0.41 

M5 0.361 40.180 0.35 0.47 

M6 0.430 40.128 0.44 0.45 
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ambos materiales aumentó ~ 10 veces al final de las moliendas, exceptuando a M6 que al-

canzó un incremento de ~ 15 veces. Además, los valores obtenidos en este estudio son com-

parables a los valores límites de densidad de dislocaciones en metales conseguidos por de-

formación plástica [106], [115]. Los parámetros de red “a" y "c" de las muestras molidas de 

Mg y Ti, no tienen un cambio significativo en comparación a las muestras originales. Lo cual 

indica que, a pesar de la deformación plástica sufrida, no es suficiente para modificar la es-

tructura HCP que presentan ambos metales. 

 

Tabla 9. Datos de la estructura cristalina del Mg puro en diferentes condiciones de molienda. 

 

Tabla 10. Datos de la estructura cristalina del Ti puro en diferentes condiciones de molienda. 

 

 

 

 

Muestra Etapa Tamaño de 

cristalito 

(nm) 

Microdeformaciones 

(%) 

Densidad de 

dislocaciones 

(x1014 m-2) 

Parámetros 

de red (Å) 

(a) (c) 

M0 0 121.3 0.101 1.10 3.209 5.211 

M1 
1 

49.8 0.233 6.17 3.215 5.221 

M2 42.5 0.271 8.42 3.212 5.216 

M1 
2 

38.0 0.301 10.46 3.212 5.214 

M2 38.9 0.294 9.99 3.211 5.214 

Muestra Tamaño de 

cristalito 

(nm) 

Microdeformaciones 

(%) 

Densidad de 

dislocaciones 

(x1014 m-2) 

Parámetros de 

red 

(Å) 

(a) (c) 

M3 76.2 0.141 2.66 2.948 4.680 

M4 25.7 0.403 22.53 2.953 4.689 

M5 24.0 0.432 25.89 2.950 4.684 

M6 19.7 0.522 38.07 2.953 4.684 
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4.1.3. Cálculo de la energía de molienda mediante el modelo de colisión 

 

En la literatura se han propuesto diferentes modelos para calcular la energía transferida du-

rante la molienda de bolas con el fin de describir o predecir la relación entre las variables del 

proceso y el producto final [83], [122]. Entre los propuestos se encuentra el modelo de Ma-

gini et al. [123], el cual supone que la colisión es el principal modo de transferencia de ener-

gía. En este modelo se evalúa la energía cinética de las bolas y la cantidad de material atra-

pado en el evento de colisión para calcular la energía transferida por unidad de masa por cada 

colisión (J/g.hit) en un molino planetario [83], [122], [123]. M. Sivakumar et al. [92] esta-

blecieron que este modelo parece ser apropiado para la configuración que presenta el Emax 

debido a la similitud que tiene con el movimiento circular controlado de los recipientes de 

un molino planetario. Adicionalmente, se cumple la condición de este modelo, el cual con-

siste en que el recipiente del molino utilizado no debe estar muy lleno de bolas porque esto 

favorece más los fenómenos de desgaste que la colisión [123], [124]. La ecuación (7) repre-

senta la expresión matemática de este modelo.  

 

EC =  [7.66 x 10−2 x RD
1.2 x ρ0.6 x ε0.4 ]dbωD

1.2 /σ    (7) 

 

Donde RD es el radio del disco de soporte, ρ es la densidad de la bola de molienda, ε es el 

módulo elástico de las bolas de molienda, db es el diámetro de las bolas de molienda, ωD es 

la velocidad angular del disco y σ es la densidad superficial del polvo que cubre la bola [123], 

[124]. 

En vista de que el molino Emax no tiene un disco de soporte, se ha asumido a RD como la 

mitad de la distancia desde el centro de un disco a otro como se describió en el trabajo reali-

zado por M. Sivakumar et al.[92]. El parámetro σ se estimó midiendo el peso de las bolas en 

función del tiempo de la molienda [124]. Este resultado experimental fue posteriormente 

comparado con el resultado teórico de la ecuación (8), arrojándonos resultados similares 

[122]. 

σ ≈  ρ𝑝𝑑𝑝     (8) 

 

Donde ρ𝑝 es la densidad del polvo y 𝑑𝑝 es el diámetro promedio de los polvos. 
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En las tablas 11 y 12 se reportaron los valores calculados de la energía por colisión y la 

energía total para cada metal puro mediante la ecuación (2). Los resultados referentes a la 

energía para una sola colisión (Ec) de los materiales estudiados se encuentran en función de 

la velocidad, el diámetro de la bola y la densidad superficial. Por ejemplo, una bola de 10 

mm genera 3.3 veces más energía por cada colisión que una bola de 3 mm. Luego, con solo 

variar la velocidad de 600 rpm a 1000 rpm, este factor de energía se incrementa en 1.84 veces. 

Por último, si comparamos la densidad superficial del titanio y el magnesio (0.1285 kg/m2 y 

0.040 kg/ m2), la energía por cada colisión que reciben las partículas de polvo de Mg será 2.9 

veces mayor que para Ti.  

 

La energía para una sola colisión de las etapas HEBM del Mg son 1.2 (M1) y 2.2 (M2) ma-

yores en sus respectivas etapas 1 comparadas con la etapa 2. Esto a pesar de que en la última 

etapa se utilizó una velocidad de 1400 rpm, la cual provocó que una bola de 3mm obtuviera 

una energía por cada colisión, casi equivalente a una bola de 10 mm con una velocidad de 

514 rpm. Referente a las moliendas de Ti, la energía por colisión aumentó gradualmente a 

medida que la velocidad se incrementaba. Igualmente, se analizó que una bola de 3 mm a 

1000 rpm, 1400 rpm y 1700 rpm tiene una energía equivalente a una bola de 10 mm con una 

velocidad de 367 rpm, 514 rpm y 624 rpm, respectivamente. Ahora, si comparamos la con-

dición de 1400 rpm (146.61 rad/s) de ambos metales, el Ti presentó una menor energía por 

cada colisión debido a las características iniciales de los polvos. Es importante mencionar 

que un aumento en la energía por cada colisión también implica una mayor disipación de 

energía en forma de calor y deformación [122], [125]. 

 

Aunque la energía por cada colisión decrece con la disminución del tamaño de bola, el caso 

contrario ocurre con la energía total, siendo superior para tamaños pequeños (tabla 11). La 

explicación de lo anterior se fundamenta en que, para un mismo BPR, se requiere una mayor 

cantidad de bolas pequeñas para generar el mismo peso equivalente de bolas grandes [126], 

[127]. Así, en el caso de la molienda de Mg, donde adicionalmente se aumentó el BPR en la 

segunda etapa, y sabiendo que se necesita un equivalente aproximando de 37 bolas de 3mm 

para generar el mismo peso de una bola de 10 mm, las energías totales para la etapa 2 de las 

muestras M1 y M2 son casi 34 y 18 veces mayores a aquellas de la etapa 1. A pesar de que 
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en la molienda de titanio se utilizó una cantidad considerable de bolas pequeñas (1250 bolas) 

y altas velocidades; la energía total de la etapa 2 para las muestras de Mg (M1 y M2) es 

mayor que las moliendas de Ti, incluso que M6, la de mayor energía para este material. Lo 

cual determina que la densidad superficial de los polvos (tablas 11 y 12) sigue influyendo 

mucho más en estos cálculos de energía, que la cantidad de bolas utilizadas. 

 

Tabla 11. Parámetros principales y energía de molienda con respecto a las etapas del proceso 

HEBM del Mg.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Parámetros 
Etapas de molienda 

M1-1 M2-1 (M1yM2)-2 

Radio del disco, RD  0.11 0.11 0.11 

Densidad de las bolas de ZrO2, ρ (kg/m3) 6000 6000 6000 

Módulo elástico de la bola, ε (N/m2) 2.05 x 1011 2.05 x 1011 2.05 x 1011 

Densidad superficial del polvo que cubre la 

bola, σ (kg/m2) 
0.040 0.040 0.040 

Tamaño de bola, db (m) 0.010 0.010 0.003 

Velocidad angular del disco, ωD (rad/s) 62.83 104.72 146.61 

Numero de bolas, N 17 17 681 

Energía de molienda por golpe, Ec (J/g.hit) 1205.68 2225.71 999.88 

Energía total, Ec x N (kJ/g) 20.50 37.84 680.92 
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Tabla 12. Parámetros principales y energía de molienda del proceso HEBM del Ti. 

 

4.1.4. Discusión  

 

La evolución morfológica y microestructural de las partículas de polvo de magnesio y titanio 

está en función de los diferentes fenómenos ocurridos durante la molienda: soldadura en frio, 

fractura y deformación plástica. Algunos autores [95], [128] han establecido que para lograr 

un efectivo proceso de conminución de polvos dúctiles como el Mg puro, se debe modificar 

el material de manera que ocurra un cambio de comportamiento dúctil a frágil, es decir se 

debe buscar fragilizar el polvo. Como resultado, se han implementado estrategias como el 

uso de agentes de molienda y la molienda criogénica, los cuales modifican los mecanismos 

de ruptura de los polvos de Mg, aumentando así la eficiencia en la reducción del tamaño de 

los polvos [95], [129]. Çakmak y  Öztürk [95] propusieron predeformar primero los polvos 

de Mg, haciendo que los polvos tiendan a ser más frágiles durante la molienda de bolas. Por 

esta razón, el proceso de molienda empleado en este trabajo está compuesto de 2 etapas. Al 

principio de la molienda por la naturaleza dúctil de los polvos de Mg tienden a deformarse 

plásticamente en vez de fracturarse [7], [130]. Por consiguiente, es importante introducir una 

cantidad suficientemente alta de energía por impacto (bolas grandes) para que las partículas 

Parámetros 
Muestra 

M4 M5 M6 

Radio del disco, RD  0.11 0.11 0.11 

Densidad de las bolas de ZrO2, ρ (kg/m3) 6000 6000 6000 

Módulo elástico de la bola, ε (N/m2) 2.05 x 1011 2.05 x 1011 2.05 x 1011 

Densidad superficial del polvo que cubre la 

bola, σ (kg/m2) 
0.125 0.125 0.125 

Tamaño de bola, db (m) 0.003 0.003 0.003 

Velocidad angular del disco, ωD (rad/s) 104.72 146.61 178.02 

Numero de bolas, N 1250 1250 1250 

Energía de molienda por golpe, Ec (J/g.hit) 213.84 320.22 404.22 

Energía total, Ec x N (kJ/g) 267.30 400.28 505.28 
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de polvo se deformen plásticamente y se fracturen; aun cuando esto también conlleva solda-

dura en frío [105], [131]. Además, conforme se incremente la velocidad inicial y el tiempo 

de molienda, mayor será el endurecimiento por deformación de las partículas del Mg, oca-

sionando una disminución en su ductilidad y un incremento en la fractura [10], [84], [113], 

[117]. Igualmente, la ventaja de realizar la molienda en húmedo es que el n-hexano se adsorbe 

en la superficie de las partículas, posibilitando la formación de una capa líquida delgada y 

homogénea que evita el contacto limpio polvo a polvo. De esta manera se reduce tanto la 

soldadura en frío como la aglomeración [114], [132], [133]. 

 

Así, teniendo en cuenta el estado en el que se encuentran las partículas (más frágiles) luego 

de la etapa 1, la configuración de la etapa 2 tenía la finalidad de aplicar una alta intensidad 

de esfuerzos a las partículas, lo cual permitiría alcanzar un mecanismo de fractura masiva. A 

partir de los resultados obtenidos para el Mg, es posible que no se haya alcanzado la intensi-

dad óptima para este material de naturaleza dúctil, por lo cual no se logró la activación de 

este mecanismo pero sí otros tipos de mecanismos de conminución (desgaste y debilitamiento 

de partícula ) [125], [128], [134]. En cambio en el titanio, la combinación de las altas velo-

cidades y la eficiencia de las bolas pequeñas lograron introducir un alto grado de deformación 

plástica y la posible activación del mecanismo de fractura masiva en un tiempo relativamente 

corto debido a que es un material de naturaleza mucho más frágil [59], [106], [119]. 

 

Generalmente, entre más pequeño sea el tamaño de bolas de molienda utilizada, la molienda 

será mucho más rápida, puesto que en un volumen determinado se incrementa tanto la canti-

dad de bolas como la superficie de contacto. Es decir, las partículas de polvo serán confinadas 

en espacios más angostos, ocasionando que el número de choques entre partículas y bolas 

sea más intenso, dando como resultado materiales más finos y homogéneos [126], [127]. 

Ahora, la desventaja de las bolas pequeñas es que su masa es considerablemente baja y por 

lo tanto la fuerza de impacto será menor. Esto conlleva a que los cuerpos moledores peque-

ños, produzcan mayormente abrasión y desgaste, que son mecanismos de rotura menos efi-

cientes [135]. Por esta razón, algunos autores han recomendado la combinación de tamaños 

de bolas, en donde las bolas más grandes sean lo suficientemente pesadas para moler las 



49 
 

partículas más grandes y duras mientras que las bolas pequeñas sean responsables del refi-

nado del polvo [90], [135]. Sin embargo, el incremento de la velocidad de giro del molino, 

ocasiona que se aumente la fuerza de impacto y de esa manera se aprovechan los beneficios 

que conlleva el solo utilizar bolas de tamaños pequeños [136]; especialmente en un molino 

de alta energía como el Emax, que puede alcanzar velocidades de rotación hasta de 2000 rpm 

[93]. Por otro lado, la utilización de las bolas grandes implica tener un mayor control en la 

velocidad de molienda, ya que un incremento excesivo de este parámetro podría causar los 

siguientes efectos adversos: (i) aumentar la probabilidad de fractura de las bolas y (ii) generar 

un fuerte predominio de la soldadura en frío de los polvos, afectando así los procesos de 

refinamiento y homogenización del tamaño de partícula [92], [127].  

 

Los metales HCP pueden deformarse por deslizamiento o por maclado. El valor del esfuerzo 

cortante crítico resuelto (CRSS) a temperatura ambiente del sistema de deslizamiento del 

plano basal del Mg, es aproximadamente dos órdenes de magnitud más pequeño en compa-

ración al sistema de deslizamiento del plano prismático [22], [45]. Por lo tanto, durante la 

molienda de bolas es probable que el Mg se deforme principalmente por el deslizamiento del 

plano basal de mayor densidad atómica, es decir el (0001) [112̅0]  [137], [138]. El análisis 

DRX mostró que la intensidad del pico (0002) cambió durante las etapas de molienda (tabla 

8). El plano basal (0002) tiene la misma disposición atómica que el plano basal (0001). Cual-

quier cambio en Mg (0001) se verá reflejado en Mg (0002) e indicará que efectivamente el 

deslizamiento basal se está produciendo [137], [139], [140]. Como la etapa 1 es la de mayor  

deformación, esto condujo posiblemente al desarrollo de una textura basal [141] y por ende, 

a un incremento de este pico. Ka Ram Kim et al. [139] mostraron que a medida que avanzaba 

el proceso de molienda del Mg, los granos tienden a orientarse aleatoriamente y el plano 

(0002) disminuir en su intensidad [142]. En nuestro caso, como la segunda etapa fue la de 

mayor intensidad de molienda, la disipación de energía en forma de calor es también mucho 

mayor, por lo que se pudo presentar fenómenos de recristalización en el Mg y ocasionar un 

reordenamiento de sus cristales; produciendo una leve disminución en la intensidad de este 

plano [81], [122], [143]. 
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En el caso del Ti, el valor del CRSS del sistema de deslizamiento del plano basal es ligera-

mente mayor que el sistema del plano prismático por lo que el mecanismo de deformación 

por maclas es mucho más factible [22], [45]. Dicho de otro modo, el Ti se puede deformar 

principalmente por la macla (112̅2) en condiciones ambientales [144], [145]. No obstante, 

basados en los resultados de la tabla 8, las intensidades de los picos (101̅0) y (0002) se in-

crementaron a medida que la velocidad de molienda fue mayor. Esto significa que gracias a 

las dislocaciones generadas durante el proceso, se logró la activación de los planos de desli-

zamiento basal y prismático [145]. Recordemos que el plano (101̅0) corresponde al plano 

prismático (101̅0)[112̅0][140]. En consecuencia, las muestras M5 y M6 fueron deformadas 

posiblemente tanto por deslizamiento como por maclado [144], [145]. Lo cual se traduce que 

se halla presentado un grado de textura basal y prismático [141]. 

 

Los resultados de las tablas 11 y 12 concuerdan con los reportados por M. Sivakumar et al. 

[92] donde demuestran que la energía transferida por el Emax es considerablemente más alta 

en comparación a un molino planetario de bolas convencional. Asimismo, los resultados de 

las tablas 9 y 10 comprueban lo anterior, ya que estos resultados son similares a varios re-

portes en la literatura, pero a tiempos más reducidos [146], [147]. Ahora, la explicación de 

por qué el titanio presentó un mayor refinamiento en comparación al magnesio en un tiempo 

de molienda más corto se fundamenta en lo siguiente: el mínimo valor del tamaño de grano 

alcanzable por molienda de bolas viene determinado por la competencia entre la deformación 

plástica por movimiento de dislocaciones (disminución del tamaño de grano) y el comporta-

miento de recuperación y recristalización del material (aumento del tamaño de grano) [146], 

[148]. Este equilibrio fija un límite para el tamaño del grano de metales puros y aleaciones 

[148]. Por consiguiente, para metales con bajo punto de fusión como el Mg que son más 

susceptible a sufrir procesos de recuperación dinámica, el tamaño de grano obtenido por mo-

lienda será mucho mayor en comparación con metales puros de estructura HCP con altos 

puntos de fusión como el Ti [146], [148]. 
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4.2. Procesamiento y propiedades mecánicas de muestras Tix-Mg100-x 

 

4.2.1. Mezclado 

 

Una de las barreras para el desarrollo de cualquier material a base de titanio por el proceso 

de molienda es su afinidad con los elementos intersticiales: oxígeno (O), nitrógeno (N), car-

bono (C) e hidrógeno (H). Como resultado, se debe tener un control de la contaminación que 

producen los medios de molienda, la atmósfera, el PCA y los presentes en la materia prima 

[119], [149]. Generalmente, los PCA pueden sufrir procesos de descomposición durante la 

molienda de bolas de alta energía [89], [150]. En consecuencia, al utilizarse n-hexano es 

factible que se descomponga en C e H [80], [151], facilitando de esta manera la formación 

de otras fases durante la sinterización del material, como se ha estudiado ampliamente en el 

titanio [80], [147]. Por esa razón, antes de escoger la condición de molienda indicada para el 

titanio, se realizó un estudio de sinterización a 1100 °C durante 2 h en un horno tubular con 

flujo de argón a las muestras que presentaron los cambios más drásticos (M5 y M6). La figura 

10 presenta los resultados DRX de la sinterización de las muestras donde efectivamente se 

evidencia la contaminación proveniente del PCA y que los picos correspondientes al TiC 

eran más intensos en la muestra M6. Con base en el análisis Rietveld, se resuelve trabajar 

con las condiciones que se usaron en la muestra M5 porque presentaron una contaminación 

menor con C y consecuentemente menor presencia de TiC luego de la sinterización. Esto 

confirma que a medida que los polvos sufren un mayor refinamiento del grano y reducción 

del tamaño de partícula durante la molienda con n-hexano, se tiene una mayor reactividad y 

favorabilidad para la formación de TiC [152].  

 

Como los resultados de molienda de magnesio fueron muy similares y como M2 fue el pro-

ceso de molienda más eficiente (menor tiempo de molienda), se estableció que las condicio-

nes de molienda empleadas en M2, fueran las seleccionadas para la etapa posterior (mezclado 

de polvos). Inicialmente, durante los procesos de mezclado se planteó utilizar como PCA un 

agente sólido en bajas concentraciones (1.5% wt en ácido esteárico), con el propósito de 

disminuir la contaminación proveniente del PCA. No obstante, a medida que el porcentaje 

de Mg se incrementaba hasta ser el elemento mayoritario, se vio necesario aumentar también 

la concentración del ácido esteárico (a 2% wt), con el fin de reducir la aglomeración que 



52 
 

generan los polvos de Mg [63], [95]. Por último, como en esta etapa se tiene como objetivo 

lograr una adecuada mezcla entre las partículas de polvo de ambos metales, se utilizaron 

bolas pequeñas debido a su alta área superficial y eficiencia en una condición de velocidad 

relativamente baja (600 rpm), la cual no genera alta aglomeración ni soldadura en frio [108]. 

En la figura 11 se presenta el análisis SEM-EDX realizado a dos composiciones de mezcla, 

mostrando que existe una dispersión homogénea entre los polvos. Además, se identificó que 

este proceso tiene poco efecto en cuanto al tamaño y forma de las partículas de polvo [108], 

acompañado de la presencia de algunos aglomerados.  

 
Figura 10. Patrones DRX de las muestras M5 y M6 sinterizadas a 1100 °C. 

 

 

Figura 11. Mapeo elemental EDX de las mezclas de polvos: (a) Ti33-Mg67 y (b) Ti67-Mg33. 
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4.2.2. Compactación uniaxial  

 

El efecto de la composición de las mezclas en la compactación de los polvos es presentado 

en la figura 12. Este resultado muestra que luego de la etapa de compactación, las mezclas 

alcanzaron densificaciones por encima del 85%. Esto comprueba que, al utilizar una alta 

presión  durante la compactación, efectivamente se pueden alcanzar altas densidades en verde 

[109]. Asimismo, la composición juega un papel determinante, ya que a medida que la can-

tidad de Mg se incrementa, la densidad relativa es mayor. La explicación de lo anterior se 

fundamenta en que el Mg reduce la dureza del polvo por lo cual mejora la deformabilidad 

plástica y el área de contacto entre partículas [103]. Sin embargo, después de un punto (Ti50-

Mg50), la composición parece dejar de ser una variable que tenga un gran efecto en la com-

pactación. Esto se debe a que 800 MPa es una condición de presión que puede estar por 

encima de la presión crítica; por encima de la cual, por más presión que se aplique, no se 

mejora la densificación del material de manera evidente [108], [109]. En resumen, la alta 

presión aplicada, la morfología irregular, la deformabilidad plástica y la distribución de ta-

maño que presentan las respectivas mezclas son factores que contribuyen a la compactación 

de las probetas [103], [109], [153].  

 

 

Figura 12. Efecto de la composicion de las probetas compactadas con una presion de 800 

MPa. 
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4.2.3. Prensando isostático en caliente 

 

Las figuras 13, 14 y 15 muestran los resultados SEM-EDX de las probetas en función de la 

composición y la temperatura de sinterización aplicada. Las muestras que fueron mayorita-

riamente Mg (Fig.13) exhiben una microestructura compuesta de partículas finas y gruesas 

de titanio dispersas en una matriz continua de magnesio, como se confirma en la Fig.15a. 

Además, no se perciben espacios entre las partículas, indicando que hay una buena unión 

interfacial entre el titanio y magnesio. Las altas temperaturas pueden conducir a un engrosa-

miento de la microestructura del Mg, generando efectos en la distribución de la fase dispersa 

[108], [154].  F. Arango [108] reportó este tipo de fenómeno, cuando una muestra Mg-

10%wtTi fue sinterizada por HIP a una temperatura de 700°C. En nuestro caso, los resultados 

obtenidos no muestran diferencias notorias por el efecto térmico entre los especímenes de la 

misma composición. Una posible explicación es que al utilizar mayores cantidades de titanio 

que F. Arango [108], estas actuaron como barrera que evitó el engrosamiento de la matriz  

(Mg) y, por ende, influyó en la dispersión del Ti [6], [154], [155]. 

 

Figura 13. Imágenes SEM (electrones retrodispersados) de las muestras: (a) Ti17-Mg83 y (b) 

Ti33-Mg67. 
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Figura 14. Imágenes SEM (electrones retrodispersados) de las muestras: (a) Ti50-Mg50, (b) 

Ti67-Mg33 y (c) Ti75-Mg25. 

 

Respecto a la muestra Ti50-Mg50 (Fig.14 a), se logra visualizar una fase continua de Mg que 

rodea las partículas grandes y finas de titanio, como se evidencia en la Fig. 15b. Adicional-

mente, se identificó la presencia de algunos cúmulos de partículas finas de titanio sinteriza-

das; especialmente en la probeta consolidada a 900°C. Al incrementar la cantidad de titanio 

(Fig. 14 b y c), las partículas más finas de Ti se acomodaron entre las más grandes y luego 
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de aplicar un proceso térmico, estas por ser muy energéticas (energía de deformación y su-

perficial) se unieron [156], formando nuevas partículas. Otro punto es que, a diferencia de 

las otras composiciones, la presencia del Mg formando fase continua, no es tan marcada y 

solo se alcanza a visualizar bien en ciertas zonas específicas y dentro de algunos cúmulos. El 

mapeo EDX (Fig.15 c) muestra claramente que dentro de los cúmulos sinterizados puede 

haber presencia de Mg. Asimismo, que la distribución del magnesio trata de mantener la 

configuración que presentaron las otras composiciones. Por otra parte, estas muestras exhi-

bieron microporosidades, fenómeno que no había aparecido anteriormente con los otros es-

pecímenes. Como en estas probetas el titanio es el elemento mayoritario, la temperatura de 

sinterización aplicada no parece ser lo suficiente alta para generar sinterizados libres de po-

rosidad [25], como se discute en el siguiente párrafo. 

 

 

Figura 15 . Mapeo elemental EDX de las probetas: (a) Ti17-Mg83 (b) Ti50-Mg50 y (c) Ti67-

Mg33 sinterizadas a 800°C. 
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La figura 16 muestra la micrografía óptica del titanio puro sinterizado por HIP a 900°C.  Este 

resultado revela que esta temperatura no es lo suficiente adecuada para sinterizar el titanio, 

ya que se observan todavía los límites de varias partículas. Normalmente, el titanio necesita 

temperaturas superiores a los 1000 °C para lograr una buena sinterización [25]. Esto explica, 

en parte, los resultados que obtuvimos anteriormente con las probetas Ti-Mg. Adicional-

mente, los poros del titanio puro son más grandes que de las muestras Ti-Mg. Esto puede 

estar relacionado al hecho de que las muestras Ti-Mg presentaron una densidad en verde 

mucho mayor que el titanio puro y a la presencia de una fase líquida (Mg) durante el trata-

miento térmico, la cual puede contribuir a la densificación de las probetas [157]. 

 

 

Figura 16. Micrografía óptica del titanio puro sinterizado a 900°C 

 

La microestructura del titanio puro y Ti67-Mg33, obtenidos después del HIP son observados 

en la figura 17. Las partículas grandes de titanio mezclado con magnesio revelan una micro-

estructura diferente a la del titanio puro. Es decir, las probetas Tix-Mg100-x (incluyendo las de 

matriz titanio) mantienen una microestructura de granos deformados acompañados de estruc-

turas aciculares en las partículas del titanio; mientras que el titanio puro tiene la apariencia 

de presentar granos equiaxiales. Por otra parte, la figura 18 muestra la morfología de zonas 

atípicas encontradas en las probetas Ti33-Mg67 (Fig.18 a) y Ti75-Mg25 (Fig. 18 b). En estas 

zonas predomina una fase continua de Mg que contiene partículas finas de titanio en su inte-

rior y aparecen a lo largo de las probetas de forma aleatoria y con diferentes tamaños. Una 

posible explicación de esto es que aquellas zonas inusuales son originadas por la aglomera-

ción de partículas que se presentó durante el proceso de mezclado, donde partículas pequeñas 

de la fase dura (Ti) se adhieren a clústeres de fase blanda (Mg). 
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Figura 17. Microestructura de las partículas de titanio de (a) Ti67-Mg33 y (b) Ti puro conso-

lidadas a 800°C.  

 

Figura 18. Imágenes SEM de una zona atípica de probetas consolidadas por HIP a una tem-

peratura de (a) 600°C y (b) 800°C. 

Las concentraciones de Ti y Mg de las muestras sinterizadas son detalladas en la tabla 13. 

De manera sorpresiva se registra que la mayoría de los casos el contenido de Mg medido fue 

más alto al esperado; esto teniendo en cuenta que es más factible que ocurriese pérdida de 

Mg dadas las condiciones térmicas empleadas, particularmente en las muestras procesadas a 

temperaturas por encima de la temperatura de fusión del Mg. Sin embargo, la sobrevaloración 

de Mg se observa incluso para las muestras procesadas a 600°C. Ahora, cuando comparamos 

el efecto de la temperatura de sinterización aplicada en cada composición, no se logra distin-

guir diferencias notables entre los valores obtenidos. Solamente, la muestra Ti33-Mg67 se lo-

gró ver cierta desviación, la cual se deba a efectos relacionados con etapas previas al proceso 

térmico. 
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Tabla 13. Concentraciones de Mg y Ti de las muestras sinterizadas por HIP, medidas por 

FRX. 

 

En las figuras 19 y 20 se muestran los difractogramas de las probetas obtenidas mediante los 

procesos de prensado isostático en caliente (HIP). Esencialmente, los patrones DRX exhiben 

la presencia del Mg y Ti con acompañamiento de otras fases como el TiC (principalmente en 

la matriz Ti) y el MgO. Ahora, comparando los resultados de las probetas Ti17-Mg83 y Ti33-

Mg67 sinterizadas a 600°C con el Mg puro (Fig.19), se evidencia que la muestra de Mg puro 

presenta el patrón DRX típico, mientras que las mezclas presentan un crecimiento en la in-

tensidad del plano (0002), siendo inclusive un poco más alto que la del pico (101̅1). En cam-

bio, las muestras conteniendo mayormente Mg, Ti17-Mg83 y Ti33-Mg67 consolidadas a 800°C 

(Fig.20), exhiben una orientación preferencial dependiendo de la composición del material; 

para el Mg puro la texturización se presentó en el plano (101̅0), mientras que para el Ti17-

Mg83 y Ti33-Mg67 ocurrió en el plano (0002) y (101̅1) respectivamente. Los fenómenos de 

texturización pueden conllevar algunos cambios en las propiedades de estas muestras. Por 

ejemplo, la resistencia a la corrosión es favorecida cuando el plano texturizado corresponde 

a uno de alta densidad atómica [139]. De igual manera, las muestras Ti50-Mg50 sinterizada a 

800°C (curva dorada) y 900°C (curva verde) muestran una texturización del Mg en el plano 

Muestra Temperatura (°C) % Molar  

Ti Mg 

 

Ti75-Mg25 

900 76.31 23.69 

800 77.53 22.47 

 

Ti67-Mg33 

900 60.14 39.86 

800 57.16 42.85 

 

Ti50-Mg50 

900 41.78 58.22 

800 43.29 56.71 

 

Ti33-Mg67 

800 30.34 69.66 

600 23.45 76.45 

 

Ti17-Mg83 

800 12.61 87.39 

600 13.42 86.58 
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(0002). Lo cual no fue evidenciado durante la sinterización de esta probeta a una temperatura 

de 600°C (curva rosada).  

 

Los picos correspondientes a titanio en las muestras Ti50-Mg50, Ti67-Mg33 y Ti75-Mg25 con-

solidadas en altas temperaturas (800°C y 900°C) presentan leves variaciones. Destacándose, 

las muestras Ti50-Mg50 y Ti67-Mg33 que exhibieron una mayor intensidad en el plano (101̅0) 

con respecto al plano (0002); tanto para la condición de 800°C como 900°C. En cambio, la 

probeta Ti50-Mg50 consolidada a 600°C (curva rosada) se observa el caso contrario, siendo el 

plano (0002) mucho más intenso que el plano (101̅0). Otro detalle importante, es que esta 

muestra (Ti50-Mg50) no presenta picos relacionados al TiC, mientras que las muestras Ti50-

Mg50 consolidadas a altas temperaturas se observan picos de TiC mucho más intensos en 

comparación a los que presentan las muestras de titanio puro. Además, este comportamiento 

se cumple también en las muestras Ti67-Mg33 y Ti75-Mg25 sinterizadas a 800°C y 900°C, res-

pectivamente. Aunque el análisis Rietveld no es un método preciso en la cuantificación real 

de la composición de las probetas, este nos puede dar indicios que los materiales Ti75-Mg25, 

Ti67-Mg33 y Ti50-Mg50 presentaron posiblemente una mayor formación del TiC porque el 

contenido de esta fase en estos materiales sinterizados a 900°C era ~3.5 veces mayores al 

titanio puro sinterizado a la misma temperatura (Fig.19). Adicionalmente, la temperatura pa-

rece influir en la formación del TiC puesto que la cantidad de esta fase se incrementó ~1.3 

veces para el Ti50-Mg50 y ~1.6 veces para Ti67-Mg33 y Ti75-Mg25 respectivamente al pasar de 

800°C a 900°C. Para el caso de las muestras de titanio puro, el aumento de la temperatura no 

parece incidir un incremento de la fase carburo. 

 

Considerando las condiciones atmosféricas utilizadas durante el tratamiento térmico (Argón 

UHP) y basados en los resultados DRX del Mg consolidado a 800°C, esto evidencia que a 

pesar de que se utilizó una alta temperatura [158], la atmósfera es lo suficiente inerte para no 

generar procesos oxidativos. Sin embargo, la presencia del MgO en las muestras sinterizadas 

a 600°C (Ti17-Mg87, Ti33-Mg67 y Ti50-Mg50) es ~ 2 veces menor en comparación a las mues-

tras consolidadas a 800°C. Esto indica que hay una reacción interna en las muestras Tix-

Mg100-x que está ocasionando la formación del MgO. Basados en el diagrama de Ellingham 

[159] y la temperatura del proceso (800°C), es factible que desde la energía libre de Gibbs se 
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esté presentado una reacción de oxido-reducción entre el magnesio y el óxido de titanio, 

donde el Mg se oxida mientras que el TiO2 se reduce [7]; lo cual explicaría el incremento de 

esta fase en las probetas.  

 

 
Figura 19. Patrones DRX de las muestras consolidadas a 900°C y 600°C. 
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Figura 20. Patrones DRX de las muestras consolidadas a 800°C. 

 

4.2.4. Propiedades mecánicas de Tix-Mg100-x 

 

4.2.4.1. Ensayos de microdureza 

 

Inicialmente, se realizaron mediciones de microdureza con una carga baja, encontrando va-

riaciones debido a la heterogeneidad de las muestras, particularmente por el efecto de las 

partículas de Ti; en la figura 21 se presentan los cambios de dureza dependiendo del tamaño 

de las partículas de Ti de la región indentada. Se observa como en regiones con partículas 

grandes de titanio se obtiene una dureza mayor en comparación a una región compuesta de 

partículas finas de Ti mezclada con Mg. Debido a la variabilidad obtenida inicialmente en 

las medidas de dureza al emplear cargas muy bajas, se evaluó el efecto de aumentar la carga 

y se pudo observar que para cargas de 1kgf fue posible tener medidas reproducibles. En la 

figura 22 se presenta el comportamiento de la dureza en función de la composición de las 

probetas. De este grafico se intuye que la dureza tiende a aumentar en proporción al contenido 

de titanio en el material. Lo anterior era un resultado esperado, considerando que el Ti pre-

senta una dureza más alta en comparación al Mg; una muestra de titanio puro, obtenida con 
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polvos molidos y sinterizados a 1050°C presenta una dureza de 193.4 HV ±10.50, mientras 

que una de magnesio conformada con polvos molidos y sinterizados a 600°C alcanza un valor 

de dureza de 50.02 HV ± 2.20. Ahora, la influencia de la temperatura en las mediciones de 

dureza revela que las muestras Ti17-Mg83 y Ti33-Mg67 consolidadas a 600°C tienen una dureza 

de 55.66 HV ± 2.18 y 58.04 HV ± 1.96, respectivamente; estos valores son menores a los 

obtenidos a 800°C (Fig.22). En cambio, las probetas Ti50-Mg50, Ti67-Mg33 y Ti75-Mg25 sinte-

rizadas a 900°C alcanzaron los siguientes valores: 105 HV± 4.36, 125.60 HV ± 7.37 y 168.20 

HV± 10.13 respectivamente. Lo cual determina que hubo una leve disminución en las dure-

zas de las probetas, exceptuando la muestra Ti50-Mg50 que sufrió un ligero incremento. Nor-

malmente, la dureza de los materiales tiende a disminuir con el incremento de la temperatura 

debido al crecimiento del grano [60]. En consecuencia, los resultados obtenidos pueden estar 

influenciados también por otros factores como es la posible presencia del MgO y TiC que 

pueden generar un endurecimiento del material [158], [160]. 

 

 

Figura 21. Efecto de la heterogeneidad de las probetas en las mediciones de microdureza. 



64 
 

 
Figura 22. Efecto de la composición en la dureza de las muestras consolidadas a 800°C. 

 

4.2.4.1. Ensayos de compresión  

 

Los resultados de los ensayos de compresión de las muestras Tix-Mg100-x sinterizadas a dife-

rentes temperaturas son presentadas en las figuras de la 23 a la 25. En la figura 23 se observa 

el comportamiento mecánico de las muestras Mg-Ti. En ambas temperaturas (600°C y 

800°C), el esfuerzo de cedencia y compresión son superiores a las del Mg puro. Sin embargo, 

los comportamientos mecánicos son diferentes. Es decir, las muestras consolidadas a 600 °C 

presentaron una alta capacidad de deformación durante los ensayos y las curvas exhiben una 

tendencia de ser cóncavas hacia arriba correspondiente a los mecanismos de endurecimiento 

por deformación y maclado [5]. En cambio, las muestras consolidadas a 800°C presentan un 

comportamiento más frágil en comparación a las anteriores. De todos modos, la muestra Ti17-

Mg83 presentó una mayor deformación en rotura (26.54 % ± 4.24) que la probeta de Mg puro. 

Además, este valor es similar al resultado obtenido para el lingote de magnesio puro comer-

cial (99.9%), el cual presenta una deformación en rotura del 26 % aproximadamente [161]. 

Igualmente, el efecto del contenido de titanio en la matriz Mg fue más notorio cuando las 

probetas fueron sinterizadas a las temperaturas más altas. Por otro lado, la resistencia a la 

compresión del material de colada  mostró un esfuerzo de cedencia de 55.5 ± 6.2 MPa y una 

resistencia a la compresión de 181.8 ± 9.6 MPa [161], siendo inferiores a las resistencias 

alcanzadas por las muestras Mg-Ti y Mg puro fabricadas por el proceso desarrollado en este 

trabajo [161].   
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Figura 23. Curvas de esfuerzo-deformación de probetas Mg-Ti sinterizadas a diferentes tem-

peraturas.   

La figura 24 presenta el efecto de la temperatura de sinterización en las propiedades a com-

presión de la muestra Ti50-Mg50. Generalmente, al incrementar la temperatura de sinteriza-

ción implica una mejor unión metalúrgica entre las partículas de titanio, lo cual se traduce en 

un incremento en la resistencia y deformación, como lo evidenció X. Cai et al. [77] en una 

muestra de Ti-Mg con 20% en volumen de Mg. En nuestro caso, se cumple la tendencia que 

reporto el autor anterior sobre el incremento de la resistencia del material conforme la tem-

peratura es aumentada. No obstante, respecto al caso de la deformación no se cumple el 

mismo comportamiento, mostrando una disminución de esta. Para las otras composiciones, 

igualmente la resistencia aumenta con la temperatura, pero la ductilidad se mantiene casi 

igual, como se observa en la figura 25. Asimismo, dependiendo de la cantidad de Mg en el 

Ti provoca una mayor disminución de las propiedades mecánicas, como lo reportaron [18], 

[25], [42]. Otro punto por mencionar es que el esfuerzo en cedencia de las muestras Ti-Mg 

sinterizadas en altas temperaturas fueron mayores que para el titanio puro de lingote (165 

MPa) [42]. Sin embargo, la resistencia a la  compresión en todos los casos fue menor en 

comparación a este metal (722 MPa) [42]. El efecto de la molienda sobre las características 

y propiedades del material en polvo (ver curva para el Ti en Fig. 25)[162], conllevan al au-
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mento en propiedades mecánicas, como el esfuerzo en cedencia (434.84 MPa ± 7.12) y re-

sistencia a la compresión (1084.82 ± 13.89MPa); siendo muy superiores a los del material 

obtenido por colada [42]. Por último, no se descarta que la presencia de las microporosidades 

(fig.14)  y la existencia de fases frágiles (TiC y MgO) [163] generaron modificaciones en el 

comportamiento a compresión de los materiales. 

 

 
Figura 24. Curvas de esfuerzo-deformación de la muestra Ti50-Mg50 consolidada a diferentes 

temperaturas. 

 
Figura 25. Curvas de esfuerzo-deformación de probetas Ti-Mg sinterizadas a diferentes tem-

peraturas.  
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En la figura 26 se observa el estado de las probetas luego de las pruebas de compresión. 

Todos los materiales que fueron sinterizados en altas temperaturas (Fig. 26 a) presentaron el 

fallo principalmente a través de una grieta que se propagó a 45° con respecto al eje de com-

presión. Al analizar la fractura (Fig. 26 b), se comprobó la presencia de microhoyuelos, ca-

racterísticos de una falla dúctil. Ahora, los especímenes sinterizados con la menor tempera-

tura (Fig. 26 c) mostraron un mayor aumento del área transversal que las probetas sinteriza-

das a altas temperaturas durante la realización del ensayo, contribuyendo así a un mejor so-

porte de la carga aplicada. En ninguno de los ensayos realizados se evidenció la fragmenta-

ción de las probetas.  

 

 

Figura 26. Fractura de la probeta Ti33-Mg67 sinterizada a (a, b) 800°C y 600 °C (c). 

 

En la tabla 14 se presenta valores de densidad y esfuerzo de cedencia a la compresión tanto 

de aleaciones comerciales como de los materiales Tix-Mg100-x sinterizados por HIP. En el 

caso del Ti-Mg, los resultados muestran que la resistencia alcanzada es inferior a las aleacio-

nes de Ti y Co-Cr. Ahora, como estos materiales poseen una densidad menor que las alea-

ciones de Ti, esto permitió que la resistencia específica (resistencia/densidad) del Ti-Mg 

fuera mayor en comparación a las aleaciones Co-Cr; sin embargo, no es lo suficientemente 

alta para superar a las aleaciones de titanio. De todas maneras, está la posibilidad de que otras 
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composiciones del sistema puedan alcanzar por lo menos una resistencia especifica similar a 

las de algunas de las aleaciones de titanio. Lo realmente interesante es que encontramos una 

condición de temperatura de sinterización (600°C) y composición (Ti50-Mg50), que permite 

obtener una resistencia y densidad similar al hueso cortical, valor de resistencia que no po-

seen varias de las aleaciones presentadas en la tabla y que son utilizadas para aplicaciones 

biomédicas [41], [164]. Por el lado del Mg-Ti, se identificó que las resistencias alcanzadas 

pueden ser más altas en comparación a las aleaciones AZ obtenidas por colada; a pesar de 

que la densidad es más alta, los valores de resistencia específica entre AZ y Mg-Ti son cer-

canas.  

Tabla 14. Rangos de densidad y esfuerzo de cedencia a la compresión de algunas aleaciones 

comerciales  [163], [164] 

 

Material Esfuerzo de cedencia a la compresión 

(MPa) 

Densidad 

(g/cm3) 

Hueso cortical 130-150 1.8-2.1 

Aleaciones de Ti 758-1117 4.4-4.5 

Aceros inoxidables 170-310 7.9–8.1 

Aleaciones Co-Cr 450-1000 8.3-9.2 

Aleaciones AZ 80-120 1.8 

Ti-Mg 145-496 2.9-3.5 

Mg-Ti 108-155 2.2-2.5 

 

 

4.2.5. Discusión  

 

Inicialmente, las microestructuras de los materiales obtenidos dependieron claramente de la 

distribución del tamaño de partícula (DTP) de los polvos molidos seleccionados y su poste-

rior compactación. Seleccionar adecuados DTP de los polvos permite que durante el proceso 

de compactación, las partículas más finas de titanio y las partículas de Mg llenen el espacio 

que dejan las partículas gruesas del titanio y así se alcance un aumento en el empaqueta-

miento de los polvos [109], [110]. Por lo anterior, en las micrografías de las microestructuras 

obtenidas luego del proceso de compactación se evidenció la presencia de partículas finas de 
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titanio o cúmulos de éstas (especialmente en las muestras con alto contenido de titanio) dis-

tribuidas homogéneamente entre las partículas más grandes. Ahora bien, entendiendo que el 

proceso HIP tiene como objetivo unir y aumentar los puntos de contacto entre todas las par-

tículas de polvo compactadas por acción de la temperatura [165], esta última debe ser selec-

cionada cuidadosamente en función del material a sinterizar. Esto es, la temperatura de sin-

terización deberá diferir en función de la composición química de los materiales a procesar, 

toda vez que aquellos con contenidos superiores de Ti deben ser sinterizados a temperaturas 

que superan el punto de fusión del magnesio [25], [77], [166], implicando esto que eventual-

mente se presente una inevitable oxidación y evaporación del Mg, afectando la integridad del 

material [25], [77]. La tecnología HIP, al ser un proceso que aplica presión isostática me-

diante el empleo de argón en estado gaseoso (causando esto una atmósfera inerte) [154], 

minimiza el efecto de los fenómenos anteriormente descritos (oxidación y evaporación) tal y 

como fue analizado en los resultados del proceso HIP realizado a 800°C. Durante este pro-

ceso, fueron sinterizadas todas las composiciones químicas incluyendo muestras de magnesio 

puro. Estas últimas presentaron algunas pérdidas de masa, sin embargo, se logró un grado de 

consolidación aceptable e inclusive, la muestra presenta modificaciones menores de su forma 

original. Ahora, con respecto a las muestras en las que el magnesio es el componente princi-

pal, se espera que la estabilidad dimensional de la muestra sea mejorada ya que al contar con 

partículas de titanio el coeficiente de expansión térmico del magnesio debe reducirse [54], 

[167]. En consecuencia, los resultados del presente trabajo logran un avance importante en 

el procesamiento de este tipo de materiales por medio del HIP puesto que los reportes previos 

que utilizaron esta técnica mostraron una consolidación incompleta de sus muestras debido 

a procesos de evaporación y distribución no homogénea del magnesio [31], [32]. Adicional-

mente, las muestras sinterizadas presentaron zonas atípicas, las cuales fueron formadas a 

partir de la aglomeración de partículas que se produjo durante el proceso de mezclado entre 

polvos de naturaleza dúctil [95].  

 

Actualmente, existe gran interés en desarrollar aleaciones de titanio con elementos aleantes 

que puedan acortar el tiempo de sinterización y lograr productos de densidad completa [157]. 

Además, de la literatura se sabe que para que las aleaciones de titanio alcancen una buena 

sinterización (unión de partículas) se necesitan temperaturas superiores a los 1000°C [25], 
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[168]. X. Cai et al. [77] evaluaron compuestos binarios de Ti y Mg a diferentes condiciones 

de temperatura, encontrando que una temperatura de sinterización de 1000°C fue la tempe-

ratura más adecuada para obtener una buena unión interfacial entre partículas de Ti-Ti, Ti-

Mg y Mg-Mg. Lo anterior a pesar del hecho de que dicha temperatura de trabajo se encuentra 

bastante cercana a la temperatura de ebullición del magnesio (1090°C). Para llevar a cabo 

ese proceso fue necesario emplear presiones del orden de los gigapascales (4 Gpa) con el fin 

de contener la ebullición del magnesio. Luego esto demuestra las limitantes del procesa-

miento de este tipo de materiales cuando el titanio sea el elemento mayoritario. En el presente 

caso, para aquellos materiales en los cuales el Ti actúa como el elemento mayoritario, se 

encontró que las partículas de magnesio reducen considerablemente la porosidad del material 

resultante al encontrarse en estado líquido durante el proceso de sinterización en comparación 

con aquellas muestras de titanio puro [41]. Adicionalmente, al utilizarse una temperatura 

superior a la beta transus del titanio (900°C) y con presiones del orden de los megapascales. 

Esto permite una mejora sustancial al proceso aplicado debido a que al generarse la transfor-

mación de la fase α a β en el titanio, la velocidad de sinterización del titanio aumenta gracias 

a que la difusividad en esta fase es mucho mayor en comparación a la fase alfa [102], [169], 

ocasionando una mejor unión metalúrgica de estas partículas y, como respuesta, un incre-

mento de las propiedades mecánicas [77]. En cuanto a los materiales con cantidades iguales 

de titanio y magnesio (Ti50-Mg50), estos fueron también procesados a una temperatura de 

600°C, logrando una resistencia a la compresión cercana a aquella del hueso cortical [42]. 

Lo cual implica que estos materiales obtenidos (Ti50-Mg50) puedan ser eventualmente utili-

zados en aplicaciones biomédicas [7], [170].  

 

Generalmente, se ha mostrado que las adiciones de partículas de Ti actúan como barrera para 

retardar el crecimiento del grano del Mg [54], [56], [171]. En el presente estudio, se encontró 

que los granos de magnesio cambiaron su orientación cristalográfica debido a la presencia 

del Ti. Asimismo, la temperatura también jugó un papel importante ya que a 800°C, se puede 

dar una fuerte recristalización y cambios en el tamaño de grano [108], [143]. En consecuen-

cia, la combinación de la alta temperatura y presión, junto con partículas de titanio distribuido 

en la matriz de magnesio, causaron una texturización preferencial de las muestras, a pesar de 

que el HIP es conocido por ser un proceso que no genera texturización en los materiales 
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[154]. En el caso contrario (materiales con matriz de titanio), también se evidenciaron algu-

nas diferencias microestructurales. Por ejemplo, las muestras consolidadas a 800°C lograron 

conservar en cierto grado la microestructura que traían los polvos de titanio originalmente, 

mientras que la muestra de titanio puro sinterizada a esta temperatura presentó granos equia-

xiales debido a fenómenos de recristalización [162].  

El incremento en la resistencia y la ductilidad de los materiales con matriz de magnesio puede 

estar asociado a factores como son la  buena distribución de las partículas (Ti) y su adherencia 

a la matriz (Mg) [54], [172]. No obstante, Las muestras que fueron consolidadas en altas 

temperaturas (800°C) presentaron un comportamiento mecánico mucho más rígido en com-

paración a las muestras sinterizadas a menor temperatura (600°C). Esto se debe a que las 

condiciones de procesamiento generaron un endurecimiento del material tal y como lo indi-

caron las mediciones de dureza. Durante los procesos pulvimetalúrgicos del Mg, es común 

encontrar la presencia de finas dispersiones de MgO distribuidas en la matriz (provenientes 

de la capa natural de óxido que trae los polvos), a pesar de que estos procesos son realizados 

en atmósferas inertes [11], [109], [173]. Esto implica que la presencia del óxido disperso 

influye tanto en el incremento de la resistencia como en la dureza del material, e inclusive la 

ductilidad sea reducida [154], [158], [173]. Por esta razón, no se descarta que en aquellas 

muestras sinterizadas a 800°C se hubiera presentado un aumento en las dispersiones de MgO 

, generando así un aumento en el valor de la dureza y la disminución en la capacidad de 

deformarse plásticamente [110], [158], [174]. Varios autores [7], [25], [52], [77] han esta-

blecido que en este sistema puede ocurrir la reducción magnesiotérmica, que consiste en re-

ducir el óxido de titanio superficial de las partículas de titanio, ocasionando la posible for-

mación de finas dispersiones de MgO dentro del material. Ahora bien, al utilizarse una tem-

peratura considerablemente alta (800°C), la reacción anterior se vuelve termodinámicamente 

factible y por lo tanto, el contenido de MgO puede ser incrementado [7], [175]. Otro detalle 

importante es que esta condición de temperatura ocasionó una texturización preferencial en 

estos materiales, lo cual pudo haber influido también en la repuesta mecánica obtenida. Por 

otra parte, la presencia de las partículas de titanio en las muestras consolidadas a 600°C pudo 

haber generado la activación de varios sistemas de deslizamiento (deslizamiento no basal), 

mejorando así la deformación del Mg [5], [172]. Esto es bastante interesante ya que el Mg es 
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conocido por poseer un número limitado de mecanismos de deformación disponibles, oca-

sionando una baja ductilidad del metal [11], [172]. 

Las propiedades mecánicas de las muestras con matriz de titanio dependen principalmente 

de la cantidad de magnesio adicionado. Esto debido a que a mayor cantidad de este último 

elemento menor resistencia mecánica del material procesado, ya que las partículas de mag-

nesio proporcionan una transferencia de carga poco eficaz [18]. Además, otro aspecto impor-

tante que puede influir en las propiedades mecánicas de los materiales obtenidos es la pre-

sencia del carburo de titanio. Es bien sabido que la presencia de este compuesto ocasiona 

variaciones en la dureza, la resistencia mecánica y la ductilidad de los materiales [152], [160]. 

De acuerdo con los resultados de DRX, las muestras Tix-Mg100-x (x= 50, 67 y 75) obtenidas 

a partir de una alta temperatura presentaron un contenido de ~ 3 veces mayor en carburos en 

comparación a las muestras de titanio puro. Uno de los posibles factores que contribuye al 

contenido de carburos en estas probetas, se encuentre relacionado con que las mezclas de 

polvos fueron realizadas con PCA (fuente de carbono), lo cual permitió una mayor disponi-

bilidad de carbono para reaccionar con el titanio. Además, no hay reportes en la literatura 

donde se reporte que el Mg tenga un efecto en la formación del TiC. Por tal motivo, es nece-

sario realizar primero una investigación experimental más profunda para esclarecer lo que ha 

sucedido y descartar otros efectos que puedan provenir del procesamiento utilizado. Por úl-

timo, es importante mencionar que la temperatura de sinterización utilizada en estas muestras 

parece jugar un papel importante en la cinética de reacción entre el titanio metálico y el C 

proveniente del PCA [160], [176], [177] 
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CAPÍTULO 5 

5.1. CONCLUSIONES  
 

Durante la molienda de Mg y Ti se presentaron fenómenos de soldadura en frio, fractura y 

deformación plástica. Los cuales provocaron cambios en la morfología y reducción del ta-

maño de partícula. Asimismo, una disminución del tamaño del cristalito que estuvo acompa-

ñado de aumentos tanto en la densidad de dislocaciones como en las microdeformaciones. 

En consecuencia, estos cambios ocasionan un incremento energético en los polvos y, como 

resultado, efectos en la respuesta térmica de las mezclas. 

 

El prensado isostático en combinación con la pulvimetalurgia permitió la consolidación de 

muestras Tix-Mg100-x en condiciones de alta temperatura a pesar de la complejidad que pre-

senta este sistema. Además, se encontraron los límites superiores de temperatura para com-

posiciones con altos contenidos de Mg en Ti y viceversa, siendo 900°C para la matriz Ti 

mientras que para la matriz Mg fue de 800°C con algunas pérdidas de masa en ambos casos. 

Por último, los aglomerados que provienen desde la etapa de mezclado generaron zonas 

inusuales en las probetas sinterizadas. 

 

Básicamente, la microestructura de las piezas estaba compuesta de partículas finas y gruesas 

de titanio, que fueron rodeadas de magnesio. Sin embargo, la interacción entre el Mg y Ti en 

combinación con la temperatura de sinterización aplicada, generaron ciertos cambios crista-

lográficos y microestructurales que se evidenciaron en las muestras obtenidas.  

 

Durante el procesamiento realizado, las probetas fueron contaminadas de fases como el MgO 

y TiC. La cantidad y formación del MgO dependieron de la capa de óxido que traían las 

mezclas realizadas y de la temperatura de sinterización aplicada. En cambio, la formación 

del TiC es atribuido esencialmente al PCA utilizado durante los procesos de molienda, así 

como a la temperatura de sinterización usada. Sorpresivamente, las muestras Tix-Mg100-X (x= 

50,67 y 75) parecen presentar mayor contenido de esta fase en comparación a las muestras 

de titanio puro cuando son consolidadas en altas temperaturas. Finalmente, la presencia de 
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estas fases en el material contribuye a un incremento tanto de la resistencia mecánica como 

de la dureza, acompañado de una reducción de la ductilidad del material. 

 

Las propiedades mecánicas de las muestras Tix-Mg100-x comprueban que la adición del titanio 

conlleva generalmente un incremento en la dureza, deformación y resistencia a la compresión 

del Mg, dependiendo de la temperatura de sinterización utilizada. Del otro lado, el magnesio 

reduce las propiedades mecánicas del titanio y al incrementar esta temperatura conllevó a un 

aumento de la resistencia mecánica de las probetas Ti-Mg. De igual manera, se encontró que 

la temperatura de 600°C puede ser una alternativa para desarrollar materiales Ti-Mg con 

potenciales propiedades para aplicaciones biomédicas, al menos considerando su desempeño 

mecánico. 

5.2. TRABAJOS FUTUROS  
 

De este trabajo queda abierto un interrogante por resolver como es el caso de la formación 

del TiC en las muestras Tix-Mg100-x. Para esto sería interesante cuantificar la concentración 

real de elementos como el oxígeno y el carbono en las muestras por medio de la técnica leco. 

Asimismo, realizar experimentos adicionales para establecer si hay un efecto real de Mg en 

la formación del TiC o es más bien un efecto secundario causado por el procesamiento desa-

rrollado.   

 

Buscar estrategias para minimizar la contaminación con TiC mediante la regulación de la 

cantidad de n-hexano o la utilización de otros tipos de PCA en las moliendas de los polvos 

elementales. Luego de establecer los procesos de moliendas, se debe buscar también alterna-

tivas que involucren la disminución de los aglomerados formados durante las mezclas. 

 

Caracterizar las muestras mediante microscopia electrónica de transmisión (TEM) debido a 

que este ensayo nos podría dar información más profunda de la microestructura obtenida y 

consecuentemente se podría realizar un mejor análisis del efecto de la composición de la 

mezcla Tix-Mg100-x sobre el proceso de sinterización y las propiedades del material resultante.  
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Realizar estudios mecánicos complementarios y otros tipos de ensayos (corrosión y biológi-

cos). Los cuales ayudaran a entender el comportamiento en servicio de estos materiales tanto 

en aplicaciones estructurales como biomédicas.  
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